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Abstract

The present work treats methods for the preparation of indiumarsenide (100) surfaces under ultra
high vacuum conditions. The main point lies on a characterisation of the resulting boundary sur-
face structures in dependence of suitable process parameters.
Special aspects of the mapping of nano structures with scanning probe microscopes, which are
indispensable for the examinations of surface morphology, are taken into account. The influence
of the probe on qualitative and quantitative results of the mapping operation is clarified for spe-
cific examples. Based on a generalised function of the probe-sample interaction for simulations
of surface mapping, the effects of variations in the probe geometry due to the surface mapping of
a nano-structurised surfaces are shown quantitatively and qualitatively.
Primary object of the research is the structure formation by thermal desorption of the surface
oxide. The specific conversion of the raw wafer surfaces into a defined starting structure of the
desorption by a UV-O3 oxidation process is explained. A qualitative model of the desorption is
made from a combination of direct measurements of surface structures at various states of the de-
sorption. The presence of nano-crystalline In2O3 above 450 degrees Celsius represents the main
problem for the preparation because of their high thermal stability. This requires the analysis of
three-dimensional desorption structures. A simulation of SPM mapping series from the coupled
structure parameters of desorption with continuous states of desorption leads to the determination
of the real surface structures with high precision. This permits the calculation of energy parame-
ters for the desorption of In2O3 crystallites based on a quantitative model of layer-by-layer de-
sorption of InAs(100) covered with In2O3. For the nano-crystalline In2O3 it is shown that desorp-
tion takes place only at free edges. Computer simulations of the desorption process shows that an
optimum surface structure is obtained at a remaining oxide coverage of 2 to 6%, depending on
the temperature program.
Investigations of non reactive ion etching with argon reveal clear advantages in the use of an
ECR ion source, that was developed in the research group, opposite conventional ion sources. At
ion energies below 100eV stoichiometric and contamination free indiumarsenide surfaces are
obtained already after one minute. The resulting surface roughness is below 0.3nm. The amor-
phous surface layer produced by the process has a mean thickness of less than 1nm.   



Inhaltsangabe

Die vorliegende Arbeit behandelt Methoden zur Präparation von Indiumarsenid (100)-Ober-
flächen im Ultrahochvakuum. Der Schwerpunkt liegt hierbei auf einer Charakterisierung der re-
sultierenden Grenzflächenstrukturen in Abhängigkeit von geeigneten Prozeßparametern.
Spezielle Aspekte der Abbildung von Nanostrukturen mit Rastersensormikroskopen, welche für
die Untersuchungen der Oberflächenmorphologie unabdingbar sind, werden betrachtet. Der Sen-
soreinfluß auf qualitative und quantitative Ergebnisse des Abbildungsvorgangs wird an prakti-
schen Beispielen verdeutlicht. Anhand einer allgemeinen Wechselwirkungsfunktion zur Simula-
tion der Oberflächenabbildung werden die Auswirkungen variabler Sensorgeometrien auf eine
Abbildung von nanostrukturierten Oberflächen qualitativ und quantitativ gezeigt.
Primärer Gegenstand der Untersuchung ist die Strukturbildung durch thermische Desorption. Die
gezielte Überführung der Rohwafer-Oberflächen in eine definierte Ausgangsstruktur der Desorp-
tion durch einen UV-O3 Oxidationsprozeß wird erläutert. Aus einer Kombination der direkten
Messungen von Oberflächenstrukturen in einzelnen Desorptionsphasen wird ein qualitatives
Modell der Desorption erstellt. Die Anwesenheit von nanokristallinem In2O3 oberhalb von 450°C
stellt aufgrund dessen hoher thermischer Stabilität das Hauptproblem der Präparation dar. Dies
erfordert die Betrachtung von dreidimensionalen Desorptionsstrukturen. Durch eine Simulation
von SPM-Abbildungsserien aus gekoppelten Strukturparametern mit kontinuierlichen Desorpti-
onszuständen gelingt es, die tatsächlichen Oberflächenstrukturen mit einer hohen Genauigkeit zu
ermitteln. Dies erlaubt die Berechnung von Energieparametern für die In2O3-Kristallitdesorption
anhand eines quantitativen Modells der lagenweisen Desorption von InAs(100) mit In2O3 Be-
deckung. Für das nanokristalline In2O3 konnte so gezeigt werden, daß eine Desorption nur an den
freien Kanten stattfindet. Berechnungen von idealen Desorptionsverläufen zeigen, daß, abhängig
von der Temperaturführung, optimale Oberflächenstrukturen bei Restoxidbedeckungen von
2-6% vorliegen.
Untersuchungen zum nichtreaktiven Ionenstrahlätzen mit Argon zeigen deutliche Vorteile bei der
Verwendung einer ECR-Ionenquelle, die in der Forschungsgruppe Grenzflächenphysik ent-
wickelt wurde, gegenüber konventionellen Ionenquellen. Bei Ionenenergien unter 100eV werden
stöchiometrische und kontaminationsfreie Indiumarsenidoberflächen bereits nach einer Minute
erreicht. Die resultierende Oberflächenrauhigkeit liegt dabei unter 0,3nm. Die bei dem Prozeß
entstehende amorphe Deckschicht besitzt eine mittlere Ausdehnung unter einem Nanometer.



Abkürzungsverzeichnis

2DEG zweidimensionales Elektronengas engl.: two dimensional electron gas
AFM Rasterkraftmikroskopie engl.: atomic force microscopy
AL Abschwächungslänge engl.: drop length
ARPES Winkelaufgelöste PES engl.: angel resolved photoelectron spectroscopy
CAIBE chemisch unterstütztes Ionenstrahlätzen engl.: chemical assisted ion beam etching
CU Steuereinheit engl.: control unit
ECR Elektron Zyklotron Resonanz engl.: electron cyclotron resonance
EDX Energiedispersive Röntgenanalyse engl.: energy dispersive X-ray spectroscopy
EG Extraktionsgitter engl.: extraction grid
ESCA Elektronenspektroskopie zur chemischen Analyse engl.: electron spectroscopy for chemical analysis
FET Feldemissionstransistor engl.: field effect transistor
IMFP inelastische mittlere freie Weglänge engl.: inelastic mean free path
LB Leitungsband engl.: conduction band
LED Leuchtdiode engl.: light emitting diode
LPE Flüssigphasenepitaxie engl.: liquid phase epitaxy
MBE Molekularstrahlepitaxie engl.: molecular beam epitaxy
MG Massengitter engl.: mass grid
MIS Metall-Isolator-Halbleiter engl.: metal-isolator-semiconductor
ML Monolage engl.: monolayer
MOS Metall-Oxid-Halbleiter engl.: metal-oxide-semiconductor
MS Metall-Halbleiter engl.: metal-semiconductor
PBN pyrolytisches Bornitrid engl.: pyrolytic boron nitrite
PES Photoelektronenspektroskopie engl.: photoelectron spectroscopy
PG Plasmagitter engl.: plasma grid
QMS Quadrupolmassenspektrometer engl.: quadrupol mass spectrometer
RHEED Beugung hochenergetischer Elektronen engl.: reflection high energy electron diffraction
RIBE reaktives Ionenstrahlätzen engl.: reactive ion beam etching
RMS Mittlere quadratische Abweichung engl.: root mean square
SEM Rasterelektronenmikroskopie engl.: scanning electron microscopy
SPM Rastersensormikroskopie engl.: scanning probe microscopy
STM Rastertunnelmikroskopie engl.: scanning tunnelling microscopy
TDS Thermodesorptionsspektroskopie engl.: thermal desorption spectroscopy
TE Transversalelektrisch engl.: transversal electric
TEM Transmissionselektronenmikroskopie engl.: transmission electron microscopy
TM Transversalmagnetisch engl.: transversal magnetic
UHV Ultrahochvakuum engl.: ultra high vacuum
UPS Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie engl.: ultra-violet induced photoelectron spectroscopy
UV Ultraviolett engl.: ultraviolet
VB Valenzband engl.: valence band
XPS Röntgenphotoelektronenspektroskopie engl.: X-ray induced photoelectron spectroscopy
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1 Einleitung

Neben den klassischen Elementhalbleitern, wie Silizium (Si) und Germanium (Ge), die bereits
seit einigen Jahrzehnten kommerziell genutzt werden, gewinnen die Verbindungshalbleiter zu-
nehmend an technischer Bedeutung. Dies liegt vorwiegend an den zum Teil deutlich überlegenen
elektronischen Eigenschaften, die viele dieser Verbindungshalbleiter den Vertretern der elemen-
taren Halbleiter voraus haben. Herauszuheben sind hierbei physikalische Eigenschaften wie die
Bandlücke,  Ladungsträgerbeweglichkeit, die effektiven Massen der Ladungsträger sowie die
hieraus unmittelbar folgenden maximalen Schaltzeiten der resultierenden Halbleiterbauteile.
Zumindest ein Vertreter der Verbindungshalbleiter besitzt bereits heute eine wichtige Stellung
auf dem technisch-kommerziellen Markt: Das Galliumarsenid (GaAs) sowie die ternäre Variante,
das Galliumaluminiumarsenid (GaAlAs). Das Galliumarsenid zeichnet sich durch eine, relativ
zum Silizium, sehr hohe Ladungsträgerbeweglichkeit aus. Darüber hinaus besitzt es, anders als
die Elementhalbleiter, eine direkte Bandlücke, wodurch auch optische Anregungen möglich sind.
Vorwiegender Grund für den breiten technischen Einsatz und auch die intensive Erforschung von
Strukturen auf und mit GaAs / GaAlAs ist die, verglichen mit allen anderen Verbindungshalb-
leitern, unkomplizierte Präparation und Strukturierung. Indiumarsenid (InAs) ist sowohl aus
technischer als auch aus wissenschaftlicher Sicht ein Verbindungshalbleiter mit hohem Ent-
wicklungspotential. Es zeichnet sich durch eine wesentlich kleinere Bandlücke aus, besitzt eine
mehr als dreimal höhere Ladungsträgerbeweglichkeit und eine „natürliche“ Inversionsschicht an
der Oberfläche. Hieraus ergibt sich die Möglichkeit, hochtransmissive Kontakte und Strukturen
mit minimaler Verlustleistung herzustellen. Voraussetzung hierfür ist jedoch, kontaminations-
und oxidfreie glatte stöchiometrische InAs-Grenzflächen präparieren zu können. Da InAs an Luft
sofort oxidiert und Kontaminationen adsorbiert werden, ist eine Prozeßführung im Ultrahochva-
kuum (UHV) notwendig. Im Rahmen dieser Arbeit werden die in Frage kommenden UHV-
Präparationsmethoden in Hinblick auf die Eigenschaften der realisierbaren InAs-Oberflächen
untersucht. Hierzu werden zunächst die möglichen Präparationsmethoden vorgestellt und klassi-
fiziert. Der Schwerpunkt der nachfolgenden Untersuchungen wird auf die Thermodesorption ge-
legt, da sie für spätere Anwendungen die geringsten apparativen Anforderungen stellt. Voraus-
setzung für eine geeignete Prozeßführung ist jedoch die genaue Kenntnis des Desorptionsvor-
ganges und der den Desorptionsprozeß beschreibenden Parameter, diese gilt es zu finden. Als al-
ternatives Verfahren wird das nicht reaktive Ionenstrahlätzen vorgestellt.
Für die Untersuchung der Oberflächen in ihren einzelnen Präparationsphasen ist eine Vielzahl
von unabhängigen Analysemethoden erforderlich. Sie umfassen die Bereiche der chemischen Zu-
sammensetzung, der Kristall- und Lagenstruktur sowie der Oberflächentopographie. Für die Ab-
bildung der Oberflächentopographien, die den apparativen Schwerpunkt dieser Arbeit darstellt, wur-
den Rastersensormikroskope verwendet. Da die resultierenden Bilddaten immer aus einer Fal-
tung von Oberflächenstruktur und Sensorgeometrie hervorgehen ist es notwendig, das quantitati-
ve Abbildungsverhalten von Nanostrukturen im Detail zu betrachten, um die resultierenden Bild-
daten physikalisch sinnvoll interpretieren zu können. Dies ist Gegenstand eines eigenen Kapitels.
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2 Grundlagen

Die Elementhalbleiter Silizium (Si) und Germanium (Ge) sowie der Verbindungshalbleiter Gal-
liumarsenid (GaAs) bzw. dessen ternäre Variante Galliumaluminiumarsenid (GaAlAs) werden
bereits über viele Jahre in einer großen Zahl technischer Anwendungsgebiete kommerziell einge-
setzt [Cas99][Kai89][Ung86][Mös71]. Die bisherige Beschränkung auf die oben genannten Mate-
rialien in der Halbleitertechnik liegt nicht etwa daran, daß sie von allen bekannten Halbleitern die
jeweils besten elektronischen Eigenschaften aufweisen, sondern ist in zwei grundlegenden
Punkten begründet :

1. Es liegen seit geraumer Zeit detaillierte wissenschaftliche Erkenntnisse über die speziellen
physikalischen Eigenschaften dieser Halbleiter vor.

2. Die Herstellung, Präparation und Verarbeitung der Materialien ist, verglichen mit den mei-
sten anderen Vertretern der Halbleiterverbindungen, relativ einfach und damit großtech-
nisch realisierbar.

Es ist einsichtig, daß die beiden Punkte sich gegenseitig bedingen :
• Durch die vergleichsweise einfache Präparation konnten schon frühzeitig umfassende wis-

senschaftliche Untersuchungen an und mit den Materialien durchgeführt werden; dadurch
wurde eine große Zahl physikalischer Daten zusammengetragen.

• Das wachsende Wissen um diese Halbleiter ebnet den Weg zu neuen Ideen bezüglich weite-
rer Verwendungsmöglichkeiten sowie speziellen Formen der Herstellung und Präparation.

Abbildung 2.1
Verzögerungszeit-
Verlustleistungs-Produkt
für verschiedene etablierte
Halbleitertechnologien.

Feste Werte dieses Pro-
duktes sind als gestri-
chelte schräge Linien
eingetragen.
Eine niedrige Signaltrans-
portverzögerungszeit ist
gleichbedeutend mit einer
hohen Schaltgeschwindig-
keit sowie einer hohen La-
dungsträgerbeweglichkeit.
Aus [Ung86] mit aktuel-
len Ergänzungen [End92].

Vergleicht man die in Tabelle 1 aufgeführten Werte für die technisch relevanten elektronischen
Eigenschaften gängiger Halbleiter, so fällt auf, daß Silizium als gängigstes Material selbst unter
den Elementhalbleitern nahezu die schlechtesten Werte aufweist. Bessere elektronische Eigen-

In(As,Sb)
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schaften werden durch III-V Halbleiter (Nomenklatur siehe Abbildung 2.3) erreicht. Abbildung
2.1 zeigt eine grobe Klassifizierung. GaAs als verbreitetster Vertreter der III-V Halbleiter ist zwar
den Elementhalbleitern weit überlegen, wird aber von anderen Verbindungshalbleitern, wie bei-
spielsweise dem Indiumarsenid (InAs), deutlich übertroffen.
Die technische Einsatzfähigkeit heutiger Halbleiter orientiert sich vorwiegend daran, ob eine ad-
äquate Präparationsmethode für die gewünschte Struktur mit den benötigten elektronischen Ei-
genschaften bekannt ist, und welcher Gesamtaufwand sich damit verbindet.
Im allgemeinen wird nicht die beste Halbleiterverbindung für die jeweiligen Anwendungen zum
Einsatz kommen, sondern diejenige, welche bei kleinstmöglichem Präparationsaufwand gerade
noch ausreichende Eigenschaften aufweist. Siehe hierzu Ausführungen aus [Mös71] und [Kai89].

Tabelle 1
Technische Daten einiger ausgewählter Halbleiter.

Die angegebenen Werte gelten unter Normalbedingungen. Aus [Stö98] mit Ergänzungen [Ung86][Cas99]

Substanz Bildungs- Dielektr. Brechungs Energielücke Beweglichkeit Gebräuchliche Anwendung
enthalpie zahl index Größe Art Elektronen Löcher

kJ·mol-1 ε n eV cm2V-1s-1

C 714.4 5.7 2.42 5.4 1800 1400
Ge 791 16 3.99 0.67 I 3800 1820 Hochfrequenztechnik
Si 324 11.8 3.99 1.107 I 1900 500
Se 1.8 I Photoelektrik, Xerox-Kopierer

AlAs 627 10.9 2.16 I 1200 420
AlSb 585 11 3.2 1.60 I 200..400 550
CdTe 339 7.2 2.5 1.44 D 1200 50
GaAs 535 13.2 3.30 1.35 D 8800 400 LED; FET; IR-Dioden
GaP 635 11.1 3.2 2.24 I 300 150 LED (grün); IR - Dioden

GaSb 493 15.7 3.8 0.67 D 4000 1400
HgSe 247 2.12 20000
InAs 477 14.6 3.5 0.36 D 33000 460 Hallgenerator, RH-100cm3/As
InP 560 12.4 3.1 1.27 D 4600 150 Gunnelemente
InSb 447 17.7 3.96 0.163 D 78000 750 Hallgenerator, RH-400cm3/As
PbS 435 - - 0.37 800 1000 Photowiderstand, IR-Detektor
PbTe 393 280 - 0.21 D 1600 750 IR-Detektor
ZnS 477 8.9 2.356 3.54 180 Leuchtstoff
ZnSe 422 9.2 2.89 2.58 540 28
ZnTe 376 10.4 3.56 2.26 340 100

Diese eher kommerziell orientierte Argumentation für die Verbreitung und das Interesse an be-
stimmten Halbleitern ist analog auf aktuelle Forschungsbereiche übertragbar: Hier liegen die An-
forderungen an Strukturen und Kontaktbereiche zum Teil um Größenordnungen höher als im
kommerziellen Bereich, daher steigt auch der Aufwand für die erforderliche Präparationsqualität
an. Als Beispiel hierfür sei das gewachsene Interesse an künstlichen Quantensystemen genannt.
Die Realisation dieser Systeme besteht darin, Halbleiterstrukturen in mindestens einer Dimensi-
on so weit einzuschränken, bis eine meßbare Quantisierung der elektronischen Zustände eintritt.
Je nach Grad der Dimensionsreduktion spricht man von Quantentöpfen, -drähten oder -punkten.
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An diesen künstlichen Strukturen können eine Reihe neuer physikalischer Effekte gemes-
sen werden. Eine Übersicht kann in [And82][Smt90][Han92] und [Kel95] gefunden werden.
Typischerweise treten diese Effekte erst bei Strukturen der unteren Nanometerskala auf.
Im Falle der ein- oder zweidimensionalen Strukturen geht die Forderung solch kleiner
Dimensionen mit entsprechend hohen Anforderungen an die begrenzenden Flächen einher.

a)

b)

c)

d)

e)

Abbildung 2.2
Schematische Darstellung möglicher Kontaktflä-
chen in Heterogenen Strukturen (Querschnitte).

Das Substrat A ist ein Halbleiter, bei B kann es sich
um eine andere Halbleiterverbindung oder ein Me-
tall handeln.
a) stellt den Idealfall einer glatten, direkten Grenz-

fläche zwischen A und B dar,
b) zeigt den Fall einer Zwischen- oder Übergangs-

schicht C. Diese ist in der Regel prozeßbedingt
und kann aus Oxiden von A und/oder B beste-
hen, aus absorbierten Fremdstoffen oder aus
strukturverändertem Material A und/oder B.

c) ist ein typisches Beispiel für eine direkte aber
rauhe Grenzfläche. Diese resultiert zumeist aus
einer rauhen Oberfläche des Substrates A vor
dem Aufbringen des Kontaktmaterials B.

d) ist eine Kombination aus b) und c).
Da es sich bei den betrachteten Kontaktbereichen
um Nanostrukturen handelt, kann davon ausge-
gangen werden, daß sowohl eine Störung der
Materialkomposition als auch der Morphologie Aus-
wirkungen auf das elektronische Verhalten zeigt.
e) zeigt zum Vergleich ein TEM-Bild eines Quer-

schnitts einer realen Struktur. Auf eine kristal-
line Indiumarsenidoberfläche wurden im UHV
wenige Monolagen Niob aufgedampft. An-
schließend wurde die Probe vor dem Aufbrin-
gen eines Goldkontaktes an Luft gelagert. Die
grundlegenden Grenzflächentypen b,c,d sind
markiert. Gut zu erkennen ist die leicht rauhe
aber kontaminationsfreie InAs-Nb Grenzfläche.
Durch den Kontakt mit Luft ist die Niobschicht
oberflächlich oxidiert und mit einer Kontamina-
tionsschicht bedeckt. Das später aufgebrachte
Gold hat keinen direkten Kontakt zum Niob.

Die Präparation solcher Nanostrukturen stellt bei den meisten Verbindungshalbleitern noch im-
mer ein erhebliches Problem dar. Umfangreiche Messungen wurden bisher wiederum an Nano-
strukturen des Materialsystems GaAs/GaAlAs durchgeführt. Vergleichbare Probleme, wie im
Fall der Nanostrukturierung von Halbleitern, treten bei der Kontaktierung von Verbindungshalb-
leitern mit Metallen auf.
Die resultierenden elektronischen Eigenschaften und Qualitäten der oben genannten Quanten-

A

BB

A

BB

A

C
BB

~nm

A

C
BB

Oxid*

Nb

InAs

Au

10 nm

c

b
d
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strukturen, als auch von Strukturen aus Metall-Halbleiter Verbindungen, werden maßgeblich von
der Beschaffenheit der Kontakt- bzw. Grenzflächen bestimmt [Dow93] [Hes97][Gün99].
Sofern es sich bei einem Kontakt nicht um einen idealen, wie in Abbildung 2.2a) gezeigt, han-
delt, muß der Übergang von einem Material zum nächsten immer als dreidimensionaler Kontakt-
bereich angesehen werden. Die grundsätzlichen strukturellen Ausprägungen nicht idealer Kon-
takte sind in Abbildung 2.2b) - d) dargestellt. Durch die geringe räumliche Ausdehnung in min-
destens einer Dimension kann dieser Kontaktbereich das Verhalten einer eigenständigen Nano-
struktur aufweisen. Entsprechend können elektronische Effekte auftreten, die das angestrebte Ge-
samtverhalten beeinflussen, wie auch bei bewußt hergestellten Nanostrukturen.
Für die Realisation eines geeigneten Kontaktes oder einer gewünschten Struktureigenschaft ist es
also erforderlich, nach geeigneten Möglichkeiten für die Präparation weitestgehend idealer
Grenzflächen zu suchen. Kann dies nicht erreicht werden, so sollte zumindest die Struktur des
realen Kontaktbereiches genau bekannt und über die Prozeßparameter gezielt beeinflußbar sein.
Ausgangsbasis für jede herzustellende Grenzfläche ist immer die vorausgehende Oberfläche des
einen Materials. Die Gesamtstruktur dieser Oberfläche unmittelbar vor dem Aufbringen des
zweiten Materials stellt letztendlich eine wesentliche Limitierung der erreichbaren Grenzflächen-
qualität dar [Hes97].
Im nachfolgenden Kapitel werden zunächst die allgemeinen Schwierigkeiten bei der Präparation
idealer Oberflächen von Verbindungshalbleitern aufgezeigt. Danach wird detailliert auf die be-
sonderen Eigenschaften des Materialsystems Indiumarsenid eingegangen.

2.1 Verbindungshalbleiter
Die allgemeine Nomenklatur der binären Verbindungshalbleiter ist in Abbildung 2.3 gezeigt.

Abbildung 2.3
Ausschnitt aus dem Periodensystem der Ele-
mente. Strukturelle Zuordnung der unterschied-
lichen Halbleiterklassen für binäre Verbindungen.

Die jeweilige Nomenklatur der Verbindungs-
halbleiter ist in römischen Zahlen, welche den
Hauptgruppenzugehörigkeiten entsprechen,
angegeben.
Vertreter der Gruppe III-VI werden auch als Halb-
leiter mit Defektstruktur bezeichnet. Aus [End92].

Die Komposition dieser Halbleiter aus zwei Elementen führt zu weitreichenden Konsequenzen
hinsichtlich ihres Präparations- und Grenzflächenverhaltens verglichen mit Elementhalbleitern.
Wird zunächst nur die chemische Reaktivität betrachtet, so ist klar, daß beide Verbindungspart-
ner auf den Kontakt mit anderen Stoffen unterschiedlich reagieren. Hieraus ergibt sich für chemi-
sche Prozesse eine Selektivität, welche sowohl günstige als auch ungünstige Auswirkungen ha-
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ben kann. Dies betrifft einerseits gewollte chemische Reaktionen, wie das naßchemische Ätzen
von Oberflächen mit dem Ziel, Material abzutragen, als auch ungewollte Reaktionen mit dem
umgebenden Medium, wie im Falle der Oxidation.
Weiterhin zeigen die Verbindungspartner in der Regel ein unterschiedliches Verhalten im Falle
einer Energieübertragung. Diese kann auf verschiedene Arten erfolgen, wie zum Beispiel durch
Temperaturerhöhung oder kinetischer Wechselwirkung. Der Grund hierfür liegt zum einen in der
unterschiedlich starken Bindung, zum anderen in den verschiedenen Atommassen und -radien.

2.1.1 Kontaktierung

In Abbildung 2.4 sind die resultierenden Bandverbiegungen für ideale Metall-Halbleiter
{engl.: metal-semiconductor} (MS)-Kontakte dargestellt.
Durch die räumliche Ausdehnung in den Halbleiter hinein weist auch dieser ideale Kontakt
Eigenschaften einer Nanostruktur auf. Im Grenzflächenbereich des Halbleiters kann es zu einer

Abbildung 2.4
Energieniveaudiagramm für
die Kontaktierung von dotier-
ten Halbleitern mit Metallen
aus [Cas99].

Die Anpassung der Fermi-
energie führt im Kontaktbe-
reich zu einer Bandverbie-
gung in den oberflächen-
nahen Bereichen des Halb-
leiters.
Hierdurch kommt es ge-
wöhnlich zur Ausbildung
einer Schottky-Barriere,
woraus ein Übergangswi-
derstand zwischen Metall
und Halbleiter resultiert.
Dargestellt sind auf der linken
Seite die Bandverbiegungen
für n-dotierte Halbleiter, auf
der rechten Seite die für p-
dotierte.
a) zeigt die jeweilige Band-

lage im thermischen
Gleichgewicht ohne äu-
ßere Spannung,

b) und (c) die Bandlage im
Fall einer angelegten äu-
ßeren Spannung Va± .

Die Größe der Verbiegung
hängt weiterhin noch davon
ab, welche Metall-Halbleiter-
Kombination gewählt wird,
vom Ausmaß der Dotierung
und der Grenzflächenverun-
reinigung [End92], [Dow93].

HalbleiterMetall

HalbleiterMetall

a)

c)

b)
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Anreicherung oder Verarmung von Ladungsträgern kommen, wodurch eine Schottky-Barriere
entsteht [Mös73][End92][Cas99]. Liegt vor der Metallkontaktierung keine reine Halbleiteroberfläche
vor, so entstehen zwangsläufig Metall-Isolator-Halbleiter {engl.: metal-isolator-semiconductor}
(MIS) oder Metall-Oxid-Halbleiter {engl.: metal-oxide-semiconductor} (MOS) Strukturen. Diese
weisen zwar zum Teil technisch interessante Eigenschaften auf, zeichnen sich aber durch eine
erhebliche Einschränkung der elektronischen Transmissivität aus [Mös71][End92][Cas99].
Für die Herstellung und Untersuchung von Bauelementen, die ein optimales Verzögerungszeit-
Verlustleistungs-Produkt aufweisen, sind ideale MS-Grenzflächen und damit ideale Halbleiter-
oberflächen Voraussetzung.

2.1.2 Oberflächen von Verbindungshalbleitern

Die Herstellung von perfekten Halbleiterkristallen stellt heute kein besonderes technisches Pro-
blem mehr dar. Möglich ist dies durch geeignete Varianten der Epitaxieverfahren: Flüssigphasen-
epitaxie (LPE) {engl.: liquid phase epitaxy} oder Molekularstrahlepitaxie (MBE) {engl.: molecu-
lar beam epitaxy}. Näheres hierzu kann unter anderem [Ung86] und [Woo85] entnommen werden.
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Abbildung 2.5
Oxidationsverhalten von ausgewählten III-V(100)-Halbleiteroberflächen unter UV-Ozoneinfluß (O3).

Die Meßwerte von GaAs und InP wurden [Bry93] entnommen. In der rechten Grafik b) ist das Langzeit-
verhalten aufgetragen. Die eingezeichneten Kurven resultieren aus einer Datenanpassung an ein log-
arithmisches Schichtwachstumsmodell [Dut98]. Die linke Grafik a) zeigt als Ausschnitt das Oxidationsver-
halten für kurze Zeiträume, insbesondere den Umstand der sofortigen Oxidation der obersten Monolage.

Ein generelles Problem hingegen ist die Aufrechterhaltung idealer Oberflächen dieser Kristalle.
Verbindungshalbleiteroberflächen sind im chemischen Sinne äußerst unedel. Dies bedeutet, daß

Dox(tε)

jeweils zwei
Monolagen AIIIBV







aGaAs = 0,5653nm
aInP   = 0,5869nm
aInAs  = 0,6058nm

Gitterkonstante der Elementarzelle :

a) b)
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zumindest eine der Komponenten leicht mit anderen Stoffen reagiert. Unter Atmosphärenbedin-
gungen besteht das vorwiegende Problem in der Reaktion mit Sauerstoff. Abbildung 2.5 zeigt
beispielsweise das Oxidationsverhalten von drei III-V Halbleitern. Aufgetragen ist die Tiefe des
oxidierten Oberflächenbereiches als Funktion der Zeit. Die gezeigten Kurvenverläufe gelten ex-
akt nur für beschleunigte Oxidationsprozesse (vergleiche [Hol93]), der Verlauf für kleine Zeiten
ist jedoch auch unter Normalbedingungen zutreffend. Besonders der Umstand, daß die oberste
Monolage, also die direkte Oberfläche, innerhalb von Sekundenbruchteilen oxidiert ist, macht
eine Präparation an Luft praktisch unmöglich. Darüber hinaus werden während des Oxidations-
prozesses Kontaminationen in Form von Kohlenstoffverbindungen aus der Luft in die Oxid-
schicht eingebaut. Es ist zwar möglich, die Oxide und Kontaminationen durch geeignete Ätzpro-
zesse wieder zu entfernen; um eine sofortige Neubildung zu verhindern, müßte die Oberfläche
jedoch durch ein Hochvakuum oder zumindest ein inertes Gas geschützt sein.
Ein weiteres Problem resultiert aus den unterschiedlichen Dampfdrücken der Konstituenten. Werden
zur Präparation oder Strukturierung thermische Prozesse verwendet, so kann dies dazu führen, daß die
Oberfläche aufgrund der Verdampfung einer Atomsorte eine Verarmung erfährt [Hes97][Mey00].
Dies kann in ungünstigen Fällen auch während des Aufdampfens der Metallkontakte erfolgen.

2.2 Das Materialsystem Indiumarsenid
In diesem Kapitel wird auf die speziellen Eigenschaften des Verbindungshalbleiters Indiumarse-
nid eingegangen.
InAs in seiner Festkörperstruktur besteht zu gleichen Teilen aus Indium (In) und Arsen (As), ist
also gemäß der Gruppenzugehörigkeit der Elemente ein III-V Halbleiter.
Indium ist ein Metall mit einem Atomradius von 0,2nm, einem kovalenten Radius von 0,144nm
und einer Elektronegativität von 1,78. Arsen besitzt einen Atomradius von 0,133nm sowie einen
kovalenten Radius von 0,120nm mit einer Elektronegativität von 2,18. Die Dichte beträgt
7,29g/cm3 für Indium, sowie 5,72g/cm3 für Arsen. Indium schmilzt bei 156,61°C, Arsen subli-
miert bei 613°C.
Die Dichte von InAs beträgt 5,775g/cm3, der Schmelzpunkt liegt bei 942°C [Stö98]. Aufgrund
des wesentlich höheren Arsenpartialdruckes in der Verbindung kann es unter Vakuumbedingun-
gen bereits weit vor dem Erreichen des Schmelzpunktes zu einer Arsenverarmung kommen
[Ung86][Jun97][Mey00]. In der Literatur werden As-Partialdruckwerte von 10-6-10-4mbar bei et-
wa 600°C angegeben [Str69][Pup74].
Die Herstellung von InAs-Kristallen kann sowohl über das Verfahren der LPE, als auch per MBE
erfolgen [Ung86]. Im Falle der MBE besteht die Möglichkeit, wie auch beim GaAs/GaAlAs (sie-
he Beispielsweise [Hey94] ), während des Wachstums durch Veränderung der Materialkomposi-
tion laterale Strukturen herzustellen [Woo85]. Allerdings sind die Wachstumseigenschaften für
InAs weitaus schlechter als für GaAs, die Gründe hierfür werden im Kapitel 5 dargelegt.
Darüber hinaus gibt es für das Indium oder Arsen keinen Substituenten, der ohne Gitterver-
zerrung in die Kristallstruktur eingebaut werden kann, wie es beim GaAlAs der Fall ist [Gün99].
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2.2.1 Die Kristallstruktur

Jedes Atom ist aufgrund der sp3-Hybridisierung über kovalente Bindungen mit jeweils vier Ato-
men der anderen Atomsorte in tetraedrischer Anordnung verbunden. Durch die höhere Elektro-
negativität des Arsens gegenüber dem Indium besitzen die kovalenten Bindungen einen deutli-
chen ionischen Anteil von 36% [Lan82].

Abbildung 2.6
Die Zinkblendestruktur des InAs in perspektivischen
Ansichten.

Durch die grünen Linien wird die kubischflächen-
zentrierte Einheitszelle markiert, die gelben Balken
deuten die kovalenten Bindungen zwischen den
Indium- (rot) und Arsenatomen (hellblau) an.
Die Gitterkonstante a hat die Größe 0,6058nm.
a) zeigt den Blick in [100]-Richtung auf die Einheits-

zelle, die Höhe einer Monolage InAs beträgt hier
d = 0.3029nm.

b) ist die Sicht auf die leicht gedrehte Einheitszelle.
c) stellt die Blickrichtung [110] mit drei angedeu-

teten Spaltebenen vom Typ S{110} dar.
Die graphische Darstellung der Strukturen wurde mit
[Pow99] berechnet und mittels [Pov98] umgesetzt.

Abbildung 2.6 zeigt die räumliche Anordnung der Indium- und Arsenatome in der Zinkblende-
struktur des InAs. Diese besteht aus zwei In- und As-Untergittern mit fcc-Struktur, die um
(¼,¼,¼) der Raumdiagonalen gegeneinander verschoben sind. Basis der Einheitszelle ist daher
ein Indiumatom auf der Punktlage (0,0,0) und ein Arsenatom auf (¼,¼,¼). Die entsprechende
Raumgruppe ist F-43m [Hah95]. Die Gitterkonstante beträgt 0,6058nm bei 300K, der lineare
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In In
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thermische Ausdehnungskoeffizient liegt hier in der Größenordnung von 5,2·10-6/K [Ung86].
Netzebenen vom Typ {100} sind alternierend mit Indium- und Arsenatomen besetzt und haben
einen Abstand von ¼ der Gitterkonstanten. Hieraus ergibt sich ein Abstand von 0,151nm für die
Ebenen und eine Höhe von 0,3029nm für eine Monolage InAs{100}.
Spaltbar ist der Kristall nur entlang unpolarer Netzebenen; diese liegen in {110}-Richtung und
besitzen die höchste Packungsdichte. Sie sind in Abbildung 2.6c) in Blickrichtung liegend einge-
zeichnet, ihr Abstand beträgt 0,214nm.

2.2.2 Elektronische Eigenschaften

InAs besitzt eine direkte Bandlücke mit einer Breite am Γ-Punkt von 0,418eV bei 0K, diese re-
duziert sich bei Erwärmung und beträgt 0,356eV bei 300K (Raumtemperatur) [Lan82].

Aufgrund der relativ geringen effektiven Masse 0m∗  = 0,023 em  ist die Elektronenbeweglichkeit

eµ  mit 33.00cm2V-1s-1 entsprechend hoch [Stö98]. Ein Vergleich mit elektronischen Daten ande-
rer Halbleiter kann Tabelle 1 entnommen werden.
Eine spezielle Eigenschaft ist, daß auf der Oberfläche von p-dotiertem Indiumarsenid eine
natürliche Inversionsschicht mit einer Tiefe bis zu 10nm entstehen kann [Nog91][Bel96].

Abbildung 2.7
Elektronische Grenzflächenzustände von p-Dotiertem Indiumarsenid, Kontaktierung mit Metallen, speziell Niob.

a) Durch p-Dotierung kann bei InAs die Bandverbiegung im Grenzflächenbereich so groß werden, daß das
Leitungsband unter das Niveau der Fermienergie abtaucht. Hierdurch entsteht oberhalb des normalen
Verarmungsgebietes eine elektronenbesetzte Inversionsschicht. Diese bleibt auch bei der Kontaktierung
erhalten, wodurch die Entstehung einer Schottky-Barriere unterbunden wird. Die Tiefe der Inversionsschicht
kann je nach Dotierung und Grenzflächenstruktur bis zu 10nm betragen. Die Quantisierung der Elektro-
nenbeweglichkeit in z-Richtung führt zur Ausbildung eines quasi zweidimensionalen Elektronengases
(2DEG) mit sehr hohen Beweglichkeiten im direkten Grenzflächenbereich zu Metallen. Hierdurch können
hochtransmissive Kontakte für Bauelemente mit sehr hohen Schaltgeschwindigkeiten realisiert werden.

b) Ein besonderer Effekt tritt ein, wenn das Kontaktmaterial supraleitende Eigenschaften aufweist, wie im
Fall von Niob. Durch den Proximity-Effekt kann die supraleitende Phase in den Halbleiter eindringen,
sofern dies nicht durch eine Schottky-Barriere verhindert wird. Die Kombination von dem aus der In-
versionsschicht resultierenden 2DEG des InAs mit dem Proximity-Effekt bietet einen Ausgangspunkt
für die Konstruktion supraleitender Bauelemente.

In Abbildung 2.7a) ist das Energieniveauschema im thermischen Gleichgewicht hierfür darge-
stellt. Der Unterschied zu der in Abbildung 2.4a) gezeigten Bandverbiegung für Schottkykon-
takte besteht darin, daß im Falle des InAs die Unterkante des Leitungsbandes im Grenzflächenbe-
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reich unter die Fermienergie abtaucht. Hierdurch entsteht senkrecht zur Grenzfläche ein eng be-
grenztes Dreieckspotential. Die Beschränkung der räumlichen Ausdehnung in Richtung der Flä-
chennormalen auf wenige Nanometer führt zu einer Quantisierung der Elektronenbewegung in
dieser Richtung, wohingegen die Bewegung parallel zur Grenzfläche ungehindert erfolgen kann.
Somit bildet die Inversionsschicht ein quasi zweidimensionales Elektronengas (2DEG), in dem die
Elektronen frei beweglich sind [And82][Mat94]. Hierdurch ist es möglich, hochtransmissive Metall-
kontakte ohne Schottky-Barriere herzustellen, wie in Abbildung 2.7b) schematisch gezeigt.
Die Kontaktierung von Halbleitern ohne Ausbildung einer Schottky-Barriere ist für eine weitere
Materialklasse äußerst interessant : den Supraleitern. Befindet sich ein Supraleiter in Kontakt mit
einem leitenden Material und ist die Grenzfläche durchlässig für Elektronen, so findet ein Aus-
tausch von Ladungsträgern statt. In das angrenzende leitende Material fließen Cooperpaare, in
den Supraleiter Elektronen. Dieser Austausch von Ladungsträgern wird als Proximity-Effekt be-
zeichnet. Bei der theoretischen Behandlung dieses Effektes werden je nach Reinheit der angren-
zenden Medien und der Kontaktfläche zwei Fälle unterschieden : der schmutzige (engl.: dirty
limit) und der saubere Grenzfall (engl.: clean limit). Weiterhin wird durch das Ausbilden einer
Schottky-Barriere die Durchlässigkeit der Grenzfläche drastisch verringert und damit der Proxi-
mity-Effekt weitgehend unterdrückt. Im dirty limit ist die freie Weglänge der Elektronen im Ma-
terial kleiner als die Kohärenzlänge, im clean limit vergleichbar oder größer [Dow93]. Hier zeigt
sich die besondere Bedeutung des InAs, da es keine hemmende Schottky-Barriere aufbaut und
zudem über eine außerordentlich hohe Ladungsträgerbeweglichkeit, besonders im Grenzflächen-
bereich durch das 2DEG, verfügt. Abbildung 2.7b) zeigt anschaulich die Überlagerung der in den
Halbleiter eindringenden Cooperpaare mit dem 2DEG der Indiumarsenidgrenzfläche.
Dieses Anwendungsbeispiel verdeutlicht noch einmal die Bedeutung einer definierten und genau
bekannten Grenzfläche. Im nachfolgenden Kapitel wird daher genauer auf die chemische und
morphologische Struktur von kommerziellen InAs-Wafern eingegangen.

2.2.3 Oberflächenstruktur von InAs-Wafern

Die allgemeine Bedeutung der Oberfläche von Indiumarsenid wurde in den vorausgegangenen
Kapiteln bereits herausgestellt. Indiumarsenidkristalle werden seit längerer Zeit industriell in aus-
reichender Qualität hergestellt. Die übliche Form ist die eines Wafers in Form einer Scheibe mit
einem Durchmesser von mehreren Zentimetern und einer Dicke von einigen hundert Mikrome-
tern. Die meisten Präparationen von Strukturen, die auf InAs aufbauen, gehen von einem solchen
Wafer als Substrat aus, daher wird zunächst die chemische und morphologische Oberflächen-
struktur von Rohwafern vorgestellt.
Die typische Querschnittsstruktur eines Wafers ist in Abbildung 2.8 gezeigt. Hierbei ist die
etwa 2nm starke Deckschicht oberhalb des kristallinen InAs in Abbildung 2.8b) gut zu erkennen.
Diese besteht aus langkettigen Kohlenstoffverbindungen, verschieden eingelagerten Indium-
und Arsenoxiden und einem geringen Anteil amorphen InAs [Jun97][Dut98]. Abbildung 2.8a)
zeigt die Anordnung der Indium- und Arsenatome des kristallinen Substrates in [0-1-1]-Blick-
richtung; sie entspricht der in Abbildung 2.6c) gezeigten, um 90° gedrehten, Einheitszelle.
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Sowohl die Grenzflächenrauhigkeit des InAs, als auch die Oberflächenrauhigkeit der Deck-
schicht sind gering. Rasterkraftmikroskopische Untersuchungen ergaben RMS-Rauhigkeits-
werte(1) im Bereich von 0,2nm für die Deckschicht. TEM-Untersuchungen(2) von querschnitts-
präparierten Wafern zeigten Grenzflächenrauhigkeiten vergleichbarer Größe [Dut98]. Die gemes-
senen charakteristischen Größen dieser Grenzfläche, Stufendichte und RMS-Rauhigkeit, sind
im Vergleich etwas schlechter als die im UHV mit MBE gewachsenen InAs(100)-Oberflächen.

Abbildung 2.8
Querschnitt einer unbehandelten InAs(100)-Waferoberfläche – chemische und morphologische Struktur.

a) zeigt die schematische Darstellung der Oberflächenstruktur. Die kristalline Anordnung entspricht der
in Abbildung 2.6c detailliert gezeigten unter 90° Drehung in der Projektionsebene.

b) ist eine transmissionselektronenmikroskopische Abbildung mit identischer Kristallorientierung [Dut98].
Gut zu erkennen sind die Verläufe der Netzebenen in [11-1]- und [1-11]-Richtung.

Oberhalb des kristallinen Indiumarsenidfestkörpers befindet sich bei kommerziellen Wafern eine kom-
plexe etwa zwei Nanometer dicke Passivierungsschicht. Diese besteht neben einem geringen Anteil von
reinem Indiumarsenid hauptsächlich aus Indium- und Arsenoxiden unterschiedlicher Oxidationsstufen, so-
wie Kontaminationen vorwiegend in Form von langkettigen Kohlenstoffverbindungen [Jun97][Sch98][Sch00].

Die Entstehung einer solchen Deckschicht ist im allgemeinen von den Herstellern gewollt und
bewußt herbeigeführt, da sie zum einen eine chemische Passivierung für das kristalline InAs be-
deutet, zum anderen aber auch in dieser Konfiguration einen guten Schutz vor mechanischen Be-
schädigungen der Ober- / Grenzfläche darstellt. Allerdings ist die Entfernung dieser Deckschicht
vor der Weiterbearbeitung der Wafer ein nicht unerhebliches Problem.
Mechanische Polierverfahren können zwar die komplette Deckschicht entfernen, so daß nur die
neugebildete Oxidschicht auf der Oberfläche als chemische Störung verbleibt, die resultierende
Schädigung der Oberfläche ist unter Umständen jedoch erheblich. Abbildung 2.9c) zeigt die
Oberfläche eines Wafers nach einer „mißglückten“ Polierbehandlung. Weiterhin kann durch
notwendige Spülungen während oder nach der Politur die Entstehung einer neuen Kontaminati-
onsschicht begünstigt werden.
Alternativ kann die Deckschicht mit naßchemischen Verfahren geätzt werden. Versuche mit
„konventionellen“ Säuren wie Flußsäure (HF) und Salzsäure (HCl) zeigten, daß hiermit die Oxide

                                               
1 Definition siehe Kapitel 4.1 - Quantifizierung von Oberflächenabbildungen
2 siehe Kapitel 3.2.3 - Abbildende Verfahren
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entfernt werden können, ohne das Substrat zu schädigen. Abbildung 2.9a) und b) sind Bilder einer
Waferoberfläche vor und nach dem chemischen Ätzen. Die Morphologie der Oberfläche bleibt praktisch
unverändert. Ein wesentliches Problem ist die spontane Neubildung der Oberflächenoxidschicht.
Hinzu kommt, daß die langkettigen Kohlenstoffverbindungen auch nach dem Ätzen mit Säuren auf
HF- und HCl-Basis auf der Oberfläche verbleiben, oder sich sogar anreichern können [Sch98].

Abbildung 2.9
Vergleich der Oberflächenmor-
phologie von Vorbehandlungs-
phasen an InAs(100)-Wafern.

Alle vier Bilder zeigen rasterkraft-
mikroskopische Aufnahmen mit
einer Kantenlänge von 430nm.
Die jeweils rechts eingezeich-
nete Grauwertskala gibt die
relativen Höhen in nm wieder.
a) Unbehandelter Wafer mit

Passivierungsschicht.
b) Mit Flußsäure 5 Minuten che-

misch geätzter Wafer.
c) Mit Flußsäure 5 Minuten ge-

ätzter und 60 Minuten UV-
Ozon oxidierter Wafer.

d) Mechanisch polierter Wafer.
Die Bilder a) bis c) zeigen die
gleiche Probe in unterschied-
lichen Präparationsphasen.
d) ist eine eigenständige Probe.

Wie in Kapitel 4 gezeigt wird, stellen diese Kohlenstoffverbindungen für alle nachfolgenden
thermischen Prozesse ein erhebliches Problem dar. Dies betrifft nicht nur das InAs, sondern auch
alle anderen Verbindungshalbleiter.
Eine etablierte Methode, die Kohlenstoffkontaminationskonfiguration auf der Oberfläche von
Halbleitern günstig zu verändern, ist die im folgenden Kapitel vorgestellte UV-Ozon Oxidation.

2.2.4 UV-Ozon Oxidation und Oxide des InAs

Das Grundprinzip der Ultraviolett(UV)-Ozon Oxidation besteht darin, ein reines Oxidlagen-
wachstum unterhalb der Kontaminationsschicht zu forcieren und durch die Erzeugung von Sau-
erstoffradikalen in Kombination mit der energiereichen UV-Strahlung die langkettigen Kontami-
nationsverbindungen zu zerbrechen. Das allgemeine Verfahren wurde bereits ausführlich vorge-
stellt [Bes92][Ber94].
Explizite Untersuchungen zur UV-Ozon Oxidation von InAs(100)-Oberflächen sind Gegenstand
begleitender Arbeiten; die abschließenden Ergebnisse wurden veröffentlicht [Dut98][Sch98][Sch00].
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Abbildung 2.10
Schematische Darstellung der
Ultraviolett-Ozon (UV-O3) Oxidation.

In einer Reaktionskammer wird
die Probe ständig mit Sauerstoff
umspült und dabei mit UV-Licht
beleuchtet. Die für die Oxidation
nötigen Sauerstoffradikale können
über drei Wege entstehen:
Durch die Dissoziation der Molekü-
le 2O ( 1γ ), 3O ( 2γ )  oder 2

-O ( 3γ ).
Bei den langkettigen Kohlenstoff-
kontaminationen werden die Bin-
dungen über γ -Absorption aufge-
brochen oder durch Sauerstoff-
radikale oxidiert. Die resultierenden
Verbindungen sind leicht flüchtig.

Der schematische Prozeßablauf ist in Abbildung 2.10 dargestellt. Wesentlicher Parameter ist die
Oxidationszeit. In Abbildung 2.11 ist die zeitliche Entwicklung der mittleren Schichtdicken für
die gesamte Deckschicht, die kohlenstoffreie Oxidschicht auf dem kristallinen InAs und die
kohlenstoffdurchsetzte obere Kontaminationsschicht aufgetragen. Die grüne Linie bei 10 Minu-
ten markiert die typischerweise im Kapitel 5 verwendete Oxidationszeit. Hier hat die kohlen-
stoffhaltige Schicht bis auf 0,5nm abgenommen; die Dicke der reinen Oxidschicht beträgt 2,1nm.
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Abbildung 2.11
Zeitliche Entwicklung der chemi-
schen Oberflächenstruktur von
InAs(100) nach UV-O3 Behandlung
als Funktion der Oxidationszeit.

In rot ist die per XPS(3) und TEM
gemessene mittlere Gesamt-
schichtdicke über dem kristallinen
InAs eingezeichnet. Die blaue
Kurve zeigt die numerische An-
passung einer exponentiellen Ab-
nahme der gemessenen Dicke
der kohlenstoffhaltigen Schicht. In
schwarz ist die Differenz der bei-
den Verläufe eingezeichnet; sie
gibt das logarithmische Wachstum
der reinen Oxidschicht nach (2.1)
unter der kohlenstoffkontaminier-
ten Schicht wieder [Dut98][Sch98].

                                               
3 siehe Kapitel 3.2.1 - Chemische Analyse
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Der allgemeine zeitliche Verlauf  für die Entwicklung der Oxidschichtdicke unterhalb der Koh-
lenstoffkontamination kann in der Form :

( ) ( ) ( )0 1lnox oxD t D t a t= + ⋅ + (2.1)

beschrieben werden.
Für den hier gewählten Reaktionskammeraufbau und eine Prozeßtemperatur von 300K wurden
die folgenden Oxidationsparameter gefunden : ( )0oxD t = 0,3nm und a = 0,47min-1.
Untersuchungen der direkten Grenzfläche zwischen kristallinem InAs und der Oxidschicht zeig-
ten weiterhin, daß mit zunehmender Oxidationszeit die Grenzflächenrauhigkeit abnimmt [Dut98].
Sowohl in der Deckschicht der untersuchten kommerziellen Wafer, als auch in der durch UV-
Ozon erzeugten Oxidschicht treten nur einige der bekannten Indium- und Arsenoxide auf.
Hier ist zunächst das Indiumarsenat InAsO4 als einziges Oxid mit Indium- und Arsenbeteiligung.
InAsO4 kann in kristalliner Form auftreten, die genauen Strukturdaten sind jedoch bisher unbe-
kannt. Die durchgeführten Untersuchungen lassen auf keine kristalline Phase in der Oxidschicht
schließen. Im Fall der UV-Ozon Oxidation wird das InAsO4 nur Grenzflächenbereich zur koh-
lenstoffhaltigen Schicht gefunden, wobei sich der relative Anteil durch den UV-Ozon Oxidati-
onsprozeß reduziert.
Oxide mit reiner Arsenbeteiligung liegen in den Formen As2O, As2O3 und As2O5 vor.
Von As2O3 sind zwei kristalline Phasen bekannt [Sam82], das kubische Arsenolit im Diamant-
gitter mit a = 1,107nm und das monokline Claudetit mit den Elementarzellendimensionen
a = 0,525nm, b = 1,287nm, c = 0,454nm und β = 93,82°. In den untersuchten Schichten wurde
As2O3 jedoch fast ausschließlich in amorpher Form gefunden.
Für As2O ist keine Kristallstruktur bekannt. Der relative Anteil wird durch die UV-Ozon Oxida-
tion bereits nach kurzer Zeit drastisch reduziert [Sch00].
As2O5 ist ebenfalls nur in amorpher Form bekannt. Der Anteil des neu gebildeten As2O5 in den
UV-Ozon Oxidationsschichten ist annähernd so hoch wie der des As2O3. Nach längerer Warte-
zeit nimmt der Anteil des As2O5 zu Gunsten des As2O3 ab, durch Energiezufuhr kann dieser
Umwandlungsprozeß beschleunigt werden.
Reine Indiumoxide liegen in zwei Konfigurationen vor.
Dies ist zunächst das InO, welches nur in amorpher Form auftritt und dessen relativer Anteil
durch die UV-Ozon Oxidation wiederum drastisch reduziert wird.
Die zweite auftretende Oxidform des Indium, das In2O3, ist die für thermische Verfahren mit Ab-
stand interessanteste. Die speziellen Desorptionseigenschaften des In2O3 werden für die im Ka-
pitel 4 beschriebene Thermodesorption von entscheidender Bedeutung, daher wird das In2O3 an
dieser Stelle genauer betrachtet.
Indiumoxid in Form des In2O3 kann in einer kubischen Phase sowie einer rhomboedrischen Pha-
se, die nur bei hohen Drücken und hoher Temperatur auftritt, kristallisieren. Im Falle der kubi-
schen Phase liegt In2O3 in der raumzentrierten Bixbyitestruktur der Raumgruppe Ia3 mit einer
Gitterkonstanten von a = 1,0118nm vor [Wyc60]. Die Einheitszelle ist sehr komplex und besteht
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aus 80 Atomen. Räumliche Ansichten der erweiterten Elementarzelle sind in Abbildung 2.12 ge-
zeigt. 16 Indiumatome befinden sich auf den speziellen Punktlagen (0,0,0) und (¼,¼,¼) mit je
acht symmetrisch äquivalenten Lagen. Sie bilden eine fcc Unterstruktur. Die restlichen Indiu-
matome befinden sich auf (0,03275 , 0 , ¼) mit 16 symmetrisch äquivalenten Punkten. Für sie
gilt die gleiche allgemeine Auswahlregel für das bcc-Gitter wie für die Sauerstoffatome auf der
allgemeinen Punktlage (0,3907 , 0,1526 , 0,3824)  mit 48 symmetrisch äquivalenten Punkten [Bar92].

Abbildung 2.12
Perspektivische Ansichten der kubisch raumzen-
trierten In2O3 - Einheitszelle aus 48 Sauerstoff- und
32 Indiumatomen.

Das Volumen der Einheitszelle wird durch einen
grünen Rahmen markiert, die kovalenten Bindun-
gen durch Balken: In-O (gelb) und In-In (hellblau).
a) zeigt die Ansicht der Einheitszelle in [100]-Blick-

richtung mit den In- (rot) und O-Atomen (blau).
b) ist ein Blick auf die (011)-Ebene.
c) stellt die räumliche Anordnung der Atome in der

Zelle dar.
Die Gitterkonstante für In2O3 beträgt a = 1.0118nm,
der mittlere Abstand der In-O Doppellagen in [100]-
Richtung d = 0,253nm.
Die graphische Darstellung der Strukturen wurde mit
[Pow99] berechnet und mittels [Pov98] umgesetzt.

In Abbildung 2.12a) ist der mittlere Abstand d = 0,253nm der alternierenden In-O Doppellagen
der <100>-Richtungen eingezeichnet. Dieser ist nur unwesentlich größer als die Kantenlänge von
0,234nm für ein rechnerisches kubisches Atomvolumen. Kovalente Bindungen bestehen zwi-
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schen Indium- und Sauerstoffatomen (drei verschiedene Bindungslängen) sowie zwischen Indi-
umatomen (zwei verschiedene Bindungslängen). Durch diese starke Vernetzung der Atome er-
hält der In2O3-Kristall eine hohe thermische Stabilität.
Die Schmelztemperatur von In2O3 liegt bei etwa 2000°C, die Verdampfungstemperatur bei
3327°C. Die Verdampfungswärme von 355,88kJ/mol liegt zum Teil weit über der anderer Oxid-
verbindungen mit Elementen der III. und IV. Hauptgruppe [Sam82]. Die Dichte des In2O3 liegt
mit 7,179g/cm3 nur leicht unter der des Indium (7,29g/cm3) [Crc95]. In2O3 besitzt eine direkte
Bandlücke von 3,8eV und einen spezifischen Widerstand ρ ≈ 104Ω/cm, beide Werte können
durch Dotierung stark reduziert werden .
In den untersuchten Schichten wurde das In2O3 sowohl in amorpher als auch in kristalliner Phase
gefunden. Bei der kristallinen Phase lag die Orientierung zum Teil epitaktisch auf der des InAs.

2.3 Allgemeine UHV-Präparationsmethoden
Über die im Kapitel 2.2.4 beschriebenen Möglichkeiten der Oberflächenpräparation über naß-
chemisches Ätzen und gegebenenfalls UV-Ozon Oxidation ist es zunächst nur möglich, einen
besser definierten Ausgangszustand der Waferoberfläche herbeizuführen. Ausgehend von den
Betrachtungen der vorangegangenen Kapitel wird die Notwendigkeit, die abschließende Präpara-
tion und Strukturierung im UHV durchzuführen, klar. Nur so kann gewährleistet werden, daß ei-
ne präparierte Oberfläche über einen ausreichend langen Zeitraum kontaminationsfrei bleibt, um
in später erfolgter Kontaktierung eine Grenzfläche gleicher Qualität zu bilden.
Ausgehend von einem Wafer als Substrat, welches es zu präparieren und strukturieren gilt, blei-
ben zwei grundsätzliche Möglichkeiten, eine Oberfläche zu verändern :

1. Einen Materialauftrag gewünschter Art auf die bestehende Oberfläche.
2. Einen Materialabtrag der Oberfläche.

Diese beiden grundsätzlichen Präparationsverfahren im UHV werden im folgenden kurz disku-
tiert, wobei im Falle des Materialabtrages noch differenzierte Methoden unterschieden werden.

2.3.1 Materialauftrag im UHV : Deposition aus der Dampfphase

Die zunächst naheliegendste Möglichkeit, eine chemisch reine Oberfläche zu erhalten, ist, die
vorliegende Kontaminationsschicht mit der gewünschten Verbindung zu überdecken.
Um im UHV einen Materialauftrag auf ein Substrat durchzuführen, muß das gewünschte Ele-
ment, oder im Falle einer Verbindung die Elemente, verdampft werden, so daß sie sich auf der
Substratoberfläche niederschlagen können. Beträgt die Gesamtmenge des abgeschiedenen Mate-
rials nicht wesentlich mehr als ein Monolagenäquivalent, so spricht man von Keimbildung.
Unter günstigen Bedingungen kann von dieser Keimbildungsphase zu einem geordneten
Festkörperwachstum übergegangen werden. Das allgemeine Verfahren des geordneten
Wachstums eines Festkörpers aus der Dampfphase wird als Molekularstrahlepitaxie be-
zeichnet. Eine exakte Beschreibung des Verfahrens und der auftretenden Probleme bei
Verbindungshalbleitern kann der speziellen Literatur entnommen werden [Woo85][Ung86].
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Abbildung 2.13
Grundprinzip der Molekularstrahlepitaxie - Deposition.

Auf ein geheiztes Substrat werden die Verbindungsele-
mente lagenweise aus Dampfstrahlen abgeschieden.
Geringe Kontaminationsreste können in der Regel über-
wachsen werden. Die notwendige Dicke der Schutz-
schicht (Buffer) kann bis zu mehreren Mikrometer betragen.

Für das hier gewählte Materialsystem Indiumarsenid ergeben sich eine Reihe von Einschränkun-
gen bezüglich der Möglichkeit, eine kristalline chemisch reine Struktur auf ein Substrat aufzu-
wachsen. So darf die Oberfläche des Substrats nur geringe Mengen an Kohlenstoffkontaminatio-
nen aufweisen und muß eine kristalline Grundstruktur besitzen. Dies ist in der Regel gegeben,
wenn es sich bei dem Substrat ebenfalls um einen Verbindungshalbleiter handelt und die Ober-
fläche zumindest naßchemisch geätzt und weitestgehend oxidbefreit ist. Insgesamt sind die An-
forderungen an die Reinheit und Struktur der Oberfläche nicht ganz so groß wie für hochtrans-
missive Kontakte auf InAs, können aber auch nicht als trivial angesehen werden.
Speziell der Fall der Homoepitaxie von InAs, d.h. des Überwachsens einer (kontaminierten)
InAs-Oberfläche mit InAs, erfordert aus den schon geschilderten Gründen einigen Aufwand be-
züglich der Oberflächenpräparation [Hol93][Ber94]. Die übliche Vorbehandlung entspricht der im
Kapitel 2.2.4 beschriebenen. Nach Einschleusen der Probe in die MBE-Anlage muß ein ausrei-
chend großer Teil der Kontaminations- und Oxidschicht vor Beginn des Überwachsens über ei-
nen thermischen Desorptionsprozeß entfernt werden, ohne das eigentliche Substrat zu schädigen.
Alternativ kann im Falle einer Heteroepitaxie ein anderer Verbindungshalbleiter als Substrat die-
nen. Dies ist sinnvoll, wenn der Präparationsaufwand für die erforderliche Oberflächenreinheit
deutlich geringer ist als bei InAs. Das zur Zeit bevorzugte Wachstumssubstrat ist GaAs. Durch
die deutliche Abweichung der Gitterkonstante beider Verbindungshalbleiter kommt es jedoch im
Grenzflächenbereich zu erheblichen Verspannungen und Verzerrungen. Um eine InAs-
Oberfläche zu erhalten, die frei von Kristallbaufehlern ist, müssen daher einige hundert Nano-
meter InAs auf das GaAs-Substrat abgeschieden werden [Gün99].
Unabhängig von der gewählten Epitaxieart ist das MBE-Wachsen von glatten InAs-Oberflächen
deutlich schwieriger, als beispielsweise für GaAs. Die Gründe hierfür sind weitestgehend iden-
tisch mit denen, warum die thermische Desorption von InAs problematisch ist. Für eine detail-
lierte Diskussion sei hier auf Kapitel 5 verwiesen.
Letztendlich ist die Herstellung von idealen InAs-Oberflächen durch Überwachsen mit InAs kei-
ne einfache Methode, zumal im Falle der Homoepitaxie die Präparation geeigneter InAs-
Oberflächen vor dem eigentlichen Wachstum als grundlegendes Problem weiterhin besteht.
Zudem erfordert der MBE-Prozeß einen erheblichen apparativen Aufwand, der sich nicht zuletzt
in den immensen Kosten von einigen Millionen DM für eine komplette MBE-Anlage niederschlägt.

Viele der für den Materialauftrag dargelegten Probleme werden vermieden, wenn statt dessen die
Oberfläche in ausreichender Tiefe abgetragen wird. Dies ist Gegenstand des folgenden Kapitels.

AsIn



Grundlagen                                                                                                 19

2.3.2 Materialabtrag im UHV : Spalten, Sputtern, Desorbieren

Um einen gezielten Materialabtrag im UHV herbeizuführen, stehen drei generelle Methoden zur
Auswahl. Benannt nach der primären Wechselwirkung sind dies :

1. Der mechanische Abtrag durch Spalten oder Brechen,
2. Der kinematische Abtrag durch Beschuß mit energiereichen Teilchen (Sputtern),
3. Das Aufbrechen chemischer Bindungen durch Anregung von Zuständen (Desorption).

Spalten

Die denkbar einfachste Methode des Materialabtrages ist das Spalten oder Brechen eines Kristalls.
Die Anforderung chemischer Reinheit an die zu erzeugende Oberfläche wird von den Spaltflächen im
UHV immer erfüllt. Erhebliche Einschränkungen sind dagegen bei der Morphologie bezüglich der
realisierbaren Oberflächenstrukturen zu erwarten. Dies betrifft zum einen die Spaltbarkeit von Kri-
stallen entlang ausgewählter Kristallebenen, zum anderen die Struktur der resultierenden Spaltflächen.

Abbildung 2.14
Spalten von Kristallen.

Bei mechanischem Druck auf einen Kristall bricht dieser be-
vorzugt entlang unpolarer Netzebenen auf.

In Kapitel 2.2.1 wurde bereits darauf hingewiesen, daß lediglich Kristallflächen vom Typ {110}
durch Spalten erzeugt werden können. Der Grund hierfür liegt darin, daß diese Kristallflächen
aufgrund der Zinkblendestruktur des InAs zu gleichen Teilen durch Indium und Arsen besetzt sind.
Darüber hinaus ist der Abstand der Netzebenen in den entsprechenden <110>-Richtungen am
größten. Diese Argumente gelten für alle Verbindungshalbleiter, die in der Zinkblendestruktur
kristallisieren; im Falle des InAs jedoch im besonderen Maße, da durch den relativ hohen ionischen
Anteil der kovalenten Bindungen alle anderen Bruchrichtungen noch stärker unterdrückt werden.

Abbildung 2.15
Orthogonale Spaltrichtungen der (110) -Netzebenen binärer Halbleiterkristalle.

Im Falle der Spaltung in [001]-Richtung liegen die Bindungen in 45° Winkeln zur Spaltebene. Die Indium-
und Arsenatome bilden in Spaltrichtung engliegende Doppelreihen mit einem Abstand von 0.6058nm.
Die Strukturdarstellungen wurden mit [Pow99] berechnet und mittels [Pov98] graphisch umgesetzt.

b)a)

[001] [1-10]
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Eine weitere Auswirkung dieses hohen ionischen Anteils ist das anisotrope Bruchverhalten ent-
lang der {110}-Kristallebenen. Die Ursache dieser Anisotropie liegt in der Orientierung der Bin-
dungen zwischen den {110} Kristallebenen, wie in Abbildung 2.15 an zwei Ansichten gezeigt ist.

Abbildung 2.16
Rastertunnelmikroskopische
Aufnahmen von gespalte-
nen InAs(110)-Oberflächen
aus [Mey00].

a) und b) zeigen die Ober-
fläche eines InAs Kri-
stalls in Form von ato-
mar glatten Terrassen
nach Spalten in [1-10]-
Richtung.

c) und d) sind Bilder von
Oberflächen, welche aus
dem Spalten in [001]-
Richtung resultieren. In
Teil d) ist der Einfluß
oberflächennaher Dotier-
atome auf die lokalen Zu-
standsdichten erkennbar.

Auf eine Höhenskala der
Grauwerte sowie die Anga-
be der RMS-Rauhigkeit wur-
de verzichtet, da der
Hauptanteil der Graustufen-
dynamik der Bilder c und d
aus einer lokalen Ladungs-
dichtevariation   resultiert.

Ein Beispiel für resultierende Spaltflächen aus orthogonalen Richtungen ist in Abbildung 2.16
gezeigt. Gut erkennbar ist in Abbildung 2.16a) und b) die relativ starke Terrassierung der Ober-
fläche für den Fall, daß der Kristall in [1-10]-Richtung gespalten oder gebrochen wird. Spalten in
[001]-Richtung führt, wie in Abbildung 2.16c) und d) gezeigt, zu atomar glatten Oberflächen mit
Stufendichten kleiner 1/µm.
Beschränkt man sich auf die Präparation von Oberflächen des Typs {110}, so können mit dieser
Methode auf denkbar einfachste und kostengünstigste Weise ideale Oberflächen im UHV erzeugt
werden. Für alle anderen Oberflächenorientierungen ist diese Methode nicht anwendbar.
Eine weitere Einschränkung resultiert aus der benötigten Form des Ausgangskristalls. Aus nahe-
liegenden Gründen muß die Länge mindestens einer Kante der (110)-Oberfläche deutlich kleiner
sein als die entsprechende Höhe des Kristalls in [110]-Richtung. Daher werden in der Regel Kri-
stalle in Form von Stäben verwendet. Zwangsläufig ergibt sich hieraus eine relativ zur Gesamt-
oberfläche beziehungsweise zum Volumen des Kristalls nur kleine präparationsfähige Oberflä-
che. Dementsprechend eignet sich das Verfahren nur für InAs(110)-Experimentaloberflächen.

25nm100nm

25nm100nm

DetailÜbersicht

d)c)

b)a)
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Sputtern

Der grundlegende Mechanismus des Sputterns ist, wie in Abbildung 2.17 dargestellt, die kineti-
sche Wechselwirkung von beschleunigten Teilchen mit den Atomen im oberflächennahenbereich
der Probe. Entsprechend der statistischen Verteilung der Streuwinkel in den entstehenden Stoß-
kaskaden werden hierbei einige der wechselwirkenden Teilchen die Oberfläche verlassen.

Abbildung 2.17
Sputtern – Ionenstrahlätzen

Der Beschuß mit einem Teilchenstrom jIon (blau) der
Energie EIon unter einem Winkel θ führt zu Stoßkaska-
den im oberflächennahen Bereich der Probe. Hierbei wird
ein Teil der Atome aus der Oberfläche herausgestoßen.

Als Sputterteilchen können sowohl Atome als auch Moleküle verwendet werden. Diese werden
zunächst ionisiert und anschließend durch ein elektrisches Potential beschleunigt. Eine alternati-
ve Bezeichnung des Verfahrens lautet Ionenstrahlätzen {engl.: ion beam etching} (IBE) oder, für
nicht zu einem Strahl gebündelte Ionen, Plasma-Ätzen.
Das Sputtern von InAs-Oberflächen mit Argonionen war Gegenstand eigener Untersuchungen,
welche im Kapitel 6 ausführlicher vorgestellt werden. Für eine tiefergehende Beschreibung der
Prozesse und dem Einfluß der Sputterparameter auf die resultierende Oberflächenstruktur sei hier
daher auf Kapitel 3.1.1 verwiesen. Die Besonderheiten der Sputterpräparation von Verbindungs-
halbleitern im allgemeinen und InAs im besonderen werden im folgenden kurz aufgeführt.
Zunächst kann über die prozeßabhängigen Parameter der Sputterzeit Sputtert , der Ionenstromdichte

Ionj  und die gewählte Ionenenergie IonE  die Abtragstiefe präzise variiert werden.
Anders als im zuvor beschriebenen Verfahren der Kristallspaltung ist die Sputterpräparation ge-
nerell für beliebige Kristallorientierungen anwendbar. Eine Einschränkung erfährt diese Orientie-
rungsunabhängigkeit erst, wenn deutliche räumliche Strukturen auf der Oberfläche vorliegen
[Egg96]. Ist dies der Fall, so führt die Abhängigkeit der Abtragsrate von dem Einschußwinkel
gemäß Gleichung (3.4) zu einem anisotropen Materialabtrag. Für unstrukturierte Oberflächen,
wie sie bei Rohwafern vorliegen (siehe Kapitel 2.2.3), kommt dieser Effekt jedoch nicht zum
Tragen. Der ebenfalls nach Gleichung (3.4) auftretende Einfluß der unterschiedlichen Substrata-
tommassen macht sich im Falle des InAs erst für hohe Ionenenergien bemerkbar. Bei moderaten
Ionenenergien bleibt die InAs-Oberfläche stöchiometrisch.
Ein allgemeines Problem der Sputterpräparation ist die zwangsläufig auftretende Amorphisierung
der Oberfläche. Diese kann zwar durch Reduktion der Ionenenergie und Ionenmasse minimiert
werden, kristalline Oberflächen sind jedoch durch einen reinen Sputterprozeß nicht erreichbar.
Eine interessante Modifikation erfährt der Sputterprozeß, wenn chemisch reaktive Gase verwen-
det werden. Diese Variante wird als CAIBE {engl.: chemical assisted ion beam etching} oder
auch RIBE {engl.: reactive ion beam etching} bezeichnet und nutzt die Elementselektivität des
chemischen Ätzprozesses aus. Anwendungen des CAIBE-Verfahrens auf die Präparation struktu-
rierter III/V-Verbindungshalbleiter am Beispiel von GaAs/AlGaAs sind bei [Kle99] beschrieben.

IonE Ionj
r

θ
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Desorption

Desorption kennzeichnet das Aufbrechen chemischer Bindungen und Entfernen adsorbierter
Teilchen von der Oberfläche durch statistische, auf alle Freiheitsgrade des Systems verteilte,
thermische Anregung oder durch gezielte Anregung bestimmter elektronischer oder vibronischer
Zustände [Hen91].

Abbildung 2.18
Desorption

Durch Zufuhr einer ausreichenden Energiemenge (Aktivie-
rungsenergie) durch Strahlung oder Heizung werden die Bin-
dungen der sich an der Oberfläche befindlichen Teilchen auf-
gebrochen und die Teilchen können in das Vakuum verdampfen.

Die für den Aktivierungsprozeß erforderlichen Energien liegen in dem Bereich von wenigen
meV (physisorbierte Stoffe) bis zu einigen eV (chemische Verbindungen).
Nichtthermische Prozesse der Energiezufuhr sind zum Beispiel die Laser- oder Mikrowellen-
desorption [Fog96]. Der Vorteil dieser Verfahren liegt in der Möglichkeit, bestimmte engbandige
Energiebereiche für die Aktivierung auszuwählen. Bei geeigneter Wahl werden so nur die Bin-
dungen unerwünschter Adsorbate aufgebrochen, während das eigentliche Substrat unbeschädigt
bleibt. Für die hier vorliegende Problemstellung der Präparation von InAs-Waferoberflächen sind
die Verfahren jedoch nur eingeschränkt anwendbar. Im Falle der Mikrowellendesorption reicht
das Energiespektrum nicht aus, um alle Oxide zu desorbieren. Für die Laserdesorption ergeben
sich zwei Probleme. Dies ist zum einen die fehlende Durchstimmbarkeit der Laserfrequenz ober-
halb 1eV, zum anderen die geringe Ausdehnung des Laserflecks auf der Probe.
Ein weiteres nichtthermisches Desorptionsverfahren ist die Felddesorption, bei der durch Anle-
gen hoher elektrischer Felder unter geeigneten Bedingungen die Adsorbate ionisiert und durch
externe Felder von der Oberfläche gezogen werden [Hen91]. Bedingt durch die chemische und
morphologische Struktur der InAs-Wafer ist dieses Verfahren nicht einsetzbar.
Die weitaus größte Verbreitung besitzt die Thermodesorption. Dies liegt sowohl an dem ver-
gleichsweise geringem apparativem Aufwand, der für dieses Verfahren üblicherweise erforder-
lich ist, als auch an dessen universeller Nutzbarkeit für alle Arten von Adsorbate.
Gerade aber der statistische Charakter der Anregung aller möglichen Bindungszustände bei der
Thermodesorption von Adsorbaten verursacht bei InAs erhebliche Probleme. Bedingt durch den
hohen Dampfdruck des Arsens bildet sich im Vakuum bereits weit vor Erreichen der nötigen
Desorptionstemperatur aller Oxide eine Arsenverarmung aus [Jun97]. Dieser Verarmung kann
zwar durch einen ausreichend hohen Arsenpartialdruck entgegengewirkt werden, ein sukzessiver
Abbau des InAs an bereits freien Oberflächenbereichen wird hierdurch nicht verhindert [Sch98].
Die üblicherweise thermisch präparierten InAs-Oberflächen zeichnen sich daher durch eine hohe
Grenzflächenrauhigkeit und ungünstigstenfalls eine Arsenverarmung aus. Die Erlangung eines
tiefergehenden Verständnisses der Thermodesorption oxidierter InAs(100)-Oberflächen und eine
daraus resultierende Optimierung des Präparationsprozesses sind Gegenstand des 5. Kapitels.
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Abschließend kann für die Präparationsmethoden von Indiumarsenid im Ultrahochvakuum fol-
gendes Resümee gezogen werden:

• Der Materialauftrag per MBE ist äußerst kostspielig und verschiebt das eigentliche Pro-
blem der primären Oberflächenpräparation nur auf das einer ausreichenden Vorbehandlung
für ein epitaxtisches Wachstum. Umfangreiche Arbeiten zu speziellen Aspekten des MBE-
Wachstums von InAs wurden bereits angefertigt.

• Das Spalten oder Brechen von InAs eignet sich ausschließlich zur Präparation von {110}-
Oberflächen und ist prinzipiell ungeeignet für Proben im Waferformat. Die Variations-
möglichkeiten der Präparation beschränken sich auf die Wahl der Spaltrichtung und ist
damit bereits erschöpfend behandelt.

• Sputtern ist eine allgemein gebräuchliche Methode zur Oberflächenreinigung mit vertretba-
rem apparativen Aufwand. Einige Arbeiten zur Sputterpräparation von InAs wurden bereits
veröffentlicht, diese beschränken sich jedoch auf einzelne Meßverfahren an der resultie-
renden Oberfläche.

• Als letzte Möglichkeit der Präparation von InAs im UHV verbleibt die Thermodesorption.
Diese wird für MBE-Prozesse bereits genutzt, um einen Teil der Kontaminationen von der
InAs-Oberfläche zu entfernen. Die Versuche zur Entfernung aller Kontaminationen führten
bisher zu nicht idealen Oberflächenstrukturen, welche sich durch Restkontaminationen
durch Kohlenstoff, einer Störung der Stöchiometrie durch Arsenverarmung oder durch eine
große Rauhigkeit auszeichneten.

Die umfangreichen Untersuchungen im experimentellen Teils dieser Arbeit beschränkt sich auf
die Präparationsmethoden Thermodesorption und Sputtern. Vornehmliches Ziel war es, umfas-
sende Analysen der jeweiligen Oberflächenstrukturen anzustrengen, um somit möglichst alle
strukturellen Aspekte in der Charakterisierung zu berücksichtigen.
Für eine systematische Untersuchung der Oberflächen und der zugrunde liegenden Präparations-
prozesse ist eine Vielzahl von Analysemethoden erforderlich :

1. chemische Analysemethoden :
• Elemente
• Verbindungen / Stöchiometrie
• Mengenverteilungen

2. Strukturanalyse :
• Oberflächenstruktur / Morphologie
• Kristallinität
• Rekonstruktionen

3. Schichtanalyse :
• Kristallstruktur / -orientierung
• chemische Struktur

Die Vorstellung der hierfür verwendeten Analyseverfahren und der entsprechenden Anlagen
bzw. Geräte sowie der benötigten Anlagen für die UHV-Präparation erfolgt im nächsten Kapitel.
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3 Experimentelles Umfeld

Abbildung 3.1
Die UHV-Verbundanlage mit den einzelnen Präparations- und Analyseeinheiten, sowie weitere ex vacuo
Analysemethoden für Untersuchungen nach dem Ausschleusen der Proben aus der Verbundanlage.
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Wie bereits im vorangegangenem Kapitel dargelegt, ist es für eine sinnvolle Untersuchung von
Oberflächenpräparationsmethoden an Verbindungshalbleitern unumgänglich, zumindest einen
Teil der Analysen in einem System durchzuführen, das die Rekontamination der präparierten
Oberflächen verhindert. Um dies für die anstehende Aufgabe zu gewährleisten, wurden bereits
vorhandene UHV-Anlagen zur Präparation und Analyse über ein Transfersystem gekoppelt. Die
Bepumpung des Transferbereiches erfolgt über zwei Turbomolekularpumpen in Kombination
mit zwei Titansublimationspumpen (Funktionsweise siehe [Hen91]). Hierdurch wurde es mög-
lich, Proben in einem Druckbereich von 10-10mbar zwischen den einzelnen Anlagen zu bewegen.
Abbildung 3.1 zeigt im oberen Teil eine Übersicht der so entstandenen UHV-Verbundanlage.
Dargestellt ist die räumliche Anordnung der Anlagen zueinander. In den Sinnbildern sind die je-
weiligen Hauptfunktionen der Anlagen gezeigt. Oberhalb der Transferröhre befinden sich die
Präparationskammern; diese werden im Kapitel 3.1 genauer vorgestellt. Unterhalb der Transfer-
röhre befinden sich die Anlagen zur chemischen und mikroskopischen Analyse, welche im Ka-
pitel 3.2 detailliert beschrieben werden. Weiterhin ist in Abbildung 3.1 auf der rechten Seite die
primäre Schleusenkammer zu erkennen. Sie befindet sich innerhalb einer luftgespülten Präpara-
tionsbox (engl.: Flowbox) und bietet die Möglichkeit, bis zu fünf Proben gleichzeitig zu schleu-
sen. Ebenfalls in Abbildung 3.1 unterhalb der Transferröhre ist eine optionale mobile Transfer-
kammer eingezeichnet [Lau97]. Diese ermöglicht durch eine netzunabhängige Ionengetterpumpe
einen Probenaustausch mit geeigneten externen Vakuumanlagen. Sämtliche Kammern der Ver-
bundanlage werden eigenständig bepumpt; die Vakuumbereiche sind voneinander trennbar. Hier-
durch wird die Störanfälligkeit des Gesamtsystems erheblich reduziert.
Bedingt durch den sehr niedrigen Druck in der gesamten UHV-Verbundanlage ist es möglich,
präparierte Oberflächen über mehrere Stunden zu untersuchen, ohne eine Veränderung des Ober-
flächenzustandes durch Adsorption von Restgasmolekülen befürchten zu müssen. Alternativ
können untersuchte Proben in die Präparationskammern rücktransferiert werden, um weitere
Präparationsschritte durchzuführen. Dies wird durch den in Abbildung 3.1 eingezeichneten
UHV-Präparations- und Analysekreislauf symbolisch dargestellt.
Zwei weitere, für die Untersuchung äußerst wichtige, Geräte sind in Abbildung 3.1 im unteren
rechten Bereich als ex vacuo Anlagen eingezeichnet: das Transmissionselektronenmikroskop und das
Rasterkraftmikroskop. Für die mit ihnen erfolgenden Untersuchungen der Proben stellt die durch den
Kontakt mit der Luft resultierende Oberflächenveränderung (siehe Kapitel 2.1.2ff) keine erhebliche
Beeinträchtigung der Meßergebnisse dar; Näheres hierzu wird in Kapitel 3.2.3 ausgeführt.
Zentraler Punkt der erfolgten Untersuchungen an den Oberflächen ist die Korrelation der ge-
sammelten Daten. Erst durch die Berücksichtigung aller Meßverfahren ist es möglich, ein umfas-
sendes Bild der Oberflächenstruktur zu erstellen. In Kapitel 5 wird gezeigt, daß erst durch die
Kombination komplementärer Untersuchungsmethoden eine sinnvolle Deutung einzelner Meßer-
gebnisse möglich wird. Im folgenden Kapitel werden zunächst die Präparationsanlagen mit ihren
charakteristischen Eigenschaften vorgestellt, anschließend die entsprechenden Analyseanlagen.
Sofern auf erwähnte Bauteile nicht explizit eingegangen wird, handelt es sich um Standardversi-
onen, deren Aufbau und Funktionsweise der Fachliteratur wie [Hen91] entnommen werden kann.
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3.1 Präparationsanlagen
In den folgenden beiden Unterkapiteln werden die zur Präparation der InAs(100)-Oberflächen
verwendeten Anlagen des UHV-Verbundsystems vorgestellt.

3.1.1 Ionen-Ätzanlagen : Sputterpräparation

Im Rahmen dieser Arbeit wurde für die Sputterpräparation ausschließlich das inerte Gas Argon
verwendet. Hierdurch sind chemische Reaktionen mit der Probenoberfläche auszuschließen,
ebenso der chemische Einbau von Sputteratomen in die Probe. Letzterer Punkt kann für spätere
Anwendungen von Bedeutung sein wenn es darum geht, eine ungewollte Dotierung des Grenz-
flächenbereiches (mögliche Sperrschicht) zu vermeiden. Die Oberflächenpräparation für spätere
Kontaktierungen soll die günstigen elektronischen Eigenschaften des InAs (siehe Kapitel 2.2)
und seiner Grenzfläche schließlich nicht beeinträchtigen.
Durch die Verwendung von inerten Gasen wird sichergestellt, daß ein elementares Sputterteil-
chen aus einem einzelnen Atom (geladen oder neutral) besteht. Die bei Stößen von Molekülen
mit Festkörpern auftretenden dissoziative Prozesse sind daher nicht zu berücksichtigenden.
Im folgenden ist daher bei der Betrachtung der für den Präparationsprozeß relevanten Sputterpa-
rameter eine Beschränkung auf die kinetischen Prozesse von Sputteratomen und Probe zulässig.
In Abbildung 3.2 sind die zu einem Sputtereffekt führenden elementaren Streuprozesse gezeigt.

Abbildung 3.2
Stoßprozesse, die zu einem Sputtereffekt (Materialabtrag) führen, am Beispiel eines senkrechten Einschusses.

Die für einen Materialabtrag erforderliche Impulsumkehr kann aus einem der links skizzierten Stoßkaska-
den direkt (a und b) oder indirekt (c und d) resultieren.
a) ist eine Großwinkelstreuung eines Primärteilchens an einem Probenatom.
b) sind mehrere Streuungen eines Primärteilchens an Probenatomen in der Probenmatrix.
c) zeigt den Stoßübertrag des Primärteilchens auf zwei benachbarte Oberflächenatome.
d) stellt eine Stoßkaskade mit mehreren involvierten Probenatomen in der Probenmatrix dar.
Durch die Gesamtheit der möglichen Stoßprozesse entsteht eine gausförmige Aufweitungskeule des
Primärstahles, rechts dargestellt. Diese kann durch die drei Parameter Rv, dRv und dRl charakterisiert
werden. Die abgetragenen Atome stammen aus einem sehr oberflächennahen Bereich Re. Aus [Egg96].

Nur die Teilchen mit Impulsvektoren, die eine nach oben weisende z-Komponente ( n
rP ) besit-

zen, können den Festkörper verlassen. Weiterhin ist das Verlassen der Probe nur für die Teilchen

⇒

a) b) c) d)
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möglich, welche in einer Tiefe kleiner als die Normalenkomponente der elastische freie Weglän-
ge bezüglich der Energie der Teilchen nach dem Stoß liegen. Die Eindringtiefe der Sputterteil-
chen ist gegeben durch mittlere freie Weglänge und die inelastische freie Weglänge
Der Tiefenbereich des Materialabtrages eR  ist auch für hohe Teilchenenergieen bis 1keV auf
maximal einen Nanometer beschränkt [Tan89] und in jedem Fall klein gegen die mittlere Reich-
weite VR . Die inelastischen Prozesse c) und d) führen zu einer Zerrüttung in der Kristallstruktur
der Probe. Die hieraus resultierende amorphe Oberflächenschicht besitzt eine Dicke, die in etwa
2 VR⋅  entspricht.
Die Effizienz eines Sputterprozesses wird im wesentlichen durch zwei Größen charakterisiert :

Sputterrate und Abtragsgeschwindigkeit

Definition Sputterrate :         
Anzahl der abgetragenen Atome

Y =
Anzahl der einfallenden Atome

Sie wird sowohl von den speziellen Eigenschaften des Teilchenstrahles als auch von den Mate-
rialeigenschaften der Probe beeinflußt. Tabelle 2 gibt eine allgemeine Übersicht der Faktoren.

Tabelle 2
Einfluß nehmende Eigenschaften des primären Teilchenstrahles und der Probe auf die Sputterrate Y.

Die einzelnen Zeilen der Tabelle sind nichtkorrespondierend. Jede Spalte ist eine einfache Aufzählung.

Primärstrahlabhängige Faktoren Probenabhängige Faktoren

a) Teilchenmasse Ionm A) Masse der Probenatome Probem

b) Teilchenenergie IonE B) Sublimationsenergie der Probenatome Sub
ProbeE

c) Einfallswinkel Ionθ zur Obflächennormalen C) Nukleare Bremskraft 
.nukl

dE

dx
 
 
 

d) (Teilchenstruktur – Atom / Molekül) D) Kristallinität

e) (chemische Reaktivität) E) Oberflächentopographie / lokale Struktur

Die Faktoren d) und e) wurden bereits durch die Wahl des Sputtergases als variable Parameter
eliminiert. Für die Faktoren D) und E) des Materialeinflusses muß weiterhin berücksichtigt wer-
den, daß diese nicht statisch sind. Insbesondere die lokale Struktur ist, abhängig von allen ande-
ren Faktoren, eine dynamische Größe, die auf den Sputterprozess rückkoppelt [Egg96]. Liegen
mehrere Atomsorten in der Materialverbindung vor, so kommt für die Faktoren A), B) und C)
noch eine elementspezifische Selektivität des Sputterprozesses zum Tragen.
Eine quantitative Abschätzung kann für amorphe und polykristalline Proben [Sig69] bei Ein-
fallswinkel kleiner als 60° zur lokalen Oberflächennormalen [Kel86][Tan89] angegeben werden :

Ion
Sub

Probe Probe Ion

1 1
Y

. cos ( )nukl

m dE

m E dx ν θ
α ⋅ ⋅ ⋅

   
   

  
∝ (3.1)

Hierbei ist α eine monotone Funktion, welche die Effizienz der elastischen Energieübertragung
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beschreibt. Der Exponent ν  in der Winkelabhängigkeit beschreibt den Einfluß der Massenver-
hängnisse von Sputterteilchen zu Probenatomen. In dem angenommenen Winkelbereich wurden
experimentelle Werte von 0,5 bis 3 ermittelt [Beh83]. Die Parameter eines Sputterstahls beziehen
sich i.A. nur auf die ionisierten Teilchen, müssen aber für die Betrachtung des effektiven Sputte-
reffektes auf die mitgenommenen Neutralteilchen erweitert werden. Daher gelten die für Ionen
indizierten Größen entsprechend auch für neutrale Atome.
In der Gleichung (3.1) ist die Teilchenenergie für die Sputterrate noch nicht berücksichtigt.

Energie- und Winkelabhängigkeit der Sputterrate
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Abbildung 3.3
Energie- und Materialabhängigkeit der Sputterrate.

a) Die Sputterrate Y durchläuft mit steigender
Primärenergie ein Maximum, das bei allen
Elementen im Bereich einiger 10keV liegt.

b) Für größere Energien dringt die Stoßkaska-
de immer tiefer in den Festkörper ein, so
daß die Energie nicht mehr oberflächennah
deponiert wird.

Aus [Egg96] mit Ergänzungen.

Die Sputterrate steigt, wie in Abbildung 3.3a) am Beispiel von Ar+ auf Silber und Silizium ge-
zeigt ist, monoton bis zu einem materialabhängigen Maximalwert und fällt danach wieder ab.
Der Grund für diesen Abfall wird durch die in Abbildung 3.3b) stehende Skizzierung der ener-
gieabhängigen Streukaskade verdeutlicht. Hierdurch wird ebenfalls klar, daß für die Tiefe der

Amorphisierungsschicht ein streng monotones Verhalten auch für große Energien zu erwarten ist.
Um die Einschränkung des Inzidenzwinkels θ  auf maximal 60° relativ zur Flächennormalen in
der Gleichung (3.1) besser zu verstehen, ist eine gesonderte Betrachtung der Winkelabhängigkeit
notwendig. In Abbildung 3.4a ist exemplarisch die normierte Sputterrate als Funktion des Ein-

fallswinkels aufgetragen. Ähnlich wie im Fall der Energieabhängigkeit durchlaufen die experi-
mentell ermittelten Kurven nach monotoner Zunahme ein Maximum im Winkelbereich von 60°
bis 75° und fallen dann schnell gegen Null. Abbildung 3.4b) zeigt einen graphischen Erklärungs-
ansatz für zwei unterschiedliche Streukaskaden. In beiden Fällen wird durch die Winkeländerung
die Größe der Schnittfläche von Streukeule und Probenoberfläche zunächst erhöht. Bei zuneh-

mend streifendem Einfall wird die Effizienz durch direkt reflektierte Sputterteilchen reduziert.

Ymax(Si)

Ymax(Ag)

a) b)
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Abbildung 3.4
Winkel- und Materialabhängigkeit der Sputterrate.

Die Sputterrate Y(θ) durchläuft mit steigendem
Winkel θ ein Maximum und nimmt mit immer
flacherem Einfallswinkel aufgrund der spiegeln-
den Reflexion von Primärionen ab.
Aus [Egg96] mit Ergänzungen.

Die anzunehmende Form der Streukeule (Typ I oder II) wird maßgeblich durch das Verhältnis
von elastischer zu inelastischer mittleren freien Weglänge in der Probe bestimmt. Für tiefer ein-
dringende Primärionen (II) ergibt sich eine größere Winkelabhängigkeit bei gleichzeitiger Ab-
nahme der absoluten Sputterrate. Ein ähnlicher Effekt kann bei kristallinen Proben durch die
Vergrößerung der elastischen mittleren freien Weglänge unter bestimmten Einschußwinkeln be-
obachtet werden. Der Winkel des relativen Maximums steigt mit der Ionenenergie leicht an.
Bei der entstehenden amorphen Deckschicht ist mit steigendem Winkel θ  eine monotone
Abnahme zu erwarten.
Die zeitliche Entwicklung des Materialabtrages ist durch die Abtragsgeschwindigkeit gegeben :

( )Probe Probe
Ion Ion

Probe

Y A cos( )Abtrag
d z m

j
dt

V θ
ρ

= ⋅ ⋅ ⋅ ⋅= (3.2)

mit : Probeρ  = lokale Probendichte; A = Strahlfläche und Ionj  = Ionenstromdichte.
Durch Integration über die Zeit kann der Tiefenabtrag für das Probenmaterial bestimmt werden :

( )
0

1
A

t

Abtragz t V dt∆ = ⋅ ∫ (3.3)

Wobei A  den Bereich konstanter Ionenstromdichte Ionj  auf der Probenoberfläche umfaßt.
Sind keine dynamischen Effekte zu erwarten, so kann ein Tiefenabtrag in der Form :

( ) 1Probe Ion
Ion Ion IonSub

Probe Probe ProbenuklE
cos )

m mdE
z t j t E

dx m
να

ρ
− (θ ⋅ ⋅

  ∆ ⋅ ⋅ ⋅ ⋅  ⋅    
∝ (3.4)

angenommen werden. Hierbei muß für die Wahl von ν  der Bereich von θ  vor und nach dem Ab-
tragsmaximum unterschieden werden. Die monotone Funktion α  ist Material- und Prozeßabhängig.

ProzeßabhängigMaterialabhängig

θ

a) b)

Ymax

I

II

I

II

Si

Ag
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Um eine tiefergehende Schädigung des Probenmaterials zu verhindern, sind somit möglichst
geringe Ionenenergien bei Einschußwinkeln oberhalb des Abtragsmaximums zu wählen.
Limitierender Faktor ist die hierdurch gleichzeitig abnehmende Abtragsgeschwindigkeit.

Aufbau und Betriebsparameter der Sputteranlagen

Ionen-Ätzanlagen standen für die Präparation innerhalb des UHV-Verbundsystems in zwei unter-
schiedlichen Ausführungen zur Verfügung.
Die erste Ionen-Ätzanlage ist Teil der XPS/UPS-Analysekammer (siehe Kapitel 3.2.1) und be-
steht aus einer kommerziellen Penning-Ionenquelle vom Typ PS-IQP10 der Firma Leybold-
Hereaus [Ley85]. Der für die Abtragsrate relevante Parameter ist, entsprechend Gleichung (3.2),
die Teilchenstromdichte Ionj , sie beträgt für diese Quelle etwa 2µA/cm2 bei einer mittleren Io-
nenenergie von 500eV. Durch diesen geringen Wert ergeben sich sehr lange Sputterzeiten, um
den benötigten Materialabtrag zu erreichen (siehe Gleichung (3.4)). Für die zur Oberflächen-
präparation angestrebten Ionenenergien unterhalb von 500eV sinken die erreichbaren Strom-
dichten noch weiter ab. Der Grund für die kleine Stromdichte liegt in der geringen Ionisations-
effizienz ArAr

n n+  dieser Quelle.
Ein alternativer Quellentyp, der sich durch eine wesentlich höhere Ionisationseffizienz auszeich-
net, wurde bereits in früheren Arbeiten der Gruppe Grenzflächenphysik vorgestellt und sukzessi-
ve verbessert [Löh92][Mit96][Tie98]. Das Arbeitsprinzip dieses Quellentyps besteht darin, mit ei-
ner hochfrequenten Mikrowellenstrahlung aus dem Sputtergas ein Plasma zu erzeugen und die
positiven Gasionen über eine Potentialgitteroptik zu extrahieren. Da diese Eigenentwicklung für
den Einsatz in Hochvakuumanlagen mit Basisdrücken von 10-8mbar konzipiert war, wurde in Zu-
sammenarbeit mit der Firma TecTra eine modifizierte UHV taugliche Version realisiert [Ant00].

 

Abbildung 3.5
Schematischer Aufbau der ECR-Ionenquelle.

Auf der linken Seite ist das vertikale Quer-
schnittsbild mit den wesentlichen Kompo-
nenten dargestellt. Aus [Ant00].
Unten ist der horizontale Schnitt in der
Magnetringebene mit der angedeuteten, ei-
gentlichen ECR-Zone des Plasmas gezeigt.
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Abbildung 3.5 zeigt den schematischen Aufbau der gruppeneigenen Hochvakuumversion.
Die für die Ionisation des Gases notwendigen Mikrowellen werden durch ein handelsübliches
Magnetron mit einer Frequenz von M 2 45,f = GHz erzeugt. Der sich anschließende Resonator ist
so dimensioniert, daß sich entlang der Resonatorachse näherungsweise eine TM010 (transversal
magnetische) Mode bilden kann, deren maximale Feldstärke in der Mitte der begrenzenden Re-
sonatorwände liegt [Peh88]. Entsprechend bildet der eine Bereich maximaler Feldstärke den Ein-
koppelbereich des Magnetrons in den Resonator, in den anderen Bereich ragt das Ionisationsge-
fäß, welches das Sputtergas enthält. Innerhalb dieses Ionisationsgefäßes werden die Elektronen
der Gasatome durch die Mikrowellenstrahlung angeregt. Einzelne Elektronen werden durch das
Wechselfeld stark beschleunigt, so daß sie durch Stöße andere Gasatome ionisieren können. Da
die Zahl der Elektronen und positiven Ionen gleich groß ist, verhält sich das gesamte Medium
nach außen elektrisch neutral, es bildet somit ein Plasma. Eine Begrenzung der Ionisationseffizi-
enz ist durch die Plasmafrequenz ωp der Elektronen gegeben :

2

p e
e 0

e
n

m
ω

ε
=

⋅
(3.5)

Hierbei sind e, me und ε0 Naturkonstanten, ne ist die Elektronendichte des Plasmas (
Ar

n≅ + ).
Da nur Mikrowellen der Frequenz :

p
M 2

f
ω
π

≥ (3.6)

in das Plasma eindringen können, ergibt sich hieraus eine Obergrenze für die Ionendichte.
Eine weitaus größere Limitierung der Ionisationseffizienz ergibt sich jedoch aus der Zahl der pro
freiem Elektron ionisierten Atome. Diese ist proportional zur mittleren Aufenthaltsdauer und ki-
netischer Energie der Elektronen sowie zur Dichte des Sputtergases.
Durch eine radiale Anordnung von Magneten mit alternierender Polung senkrecht zur elektri-
schen Feldrichtung werden die Elektronen durch die Lorentz-Kraft auf Schraubenbahnen in der
Magnetfeldebene gezwungen (siehe Abbildung 3.5). Die Umlauffrequenz der Elektronen in dieser
Ebene ist durch die Larmor- oder auch Zyklotronfrequenz :

L
e

e
B

m
ω =

r
(3.7)

gegeben. In dem Bereich des Ionisationsgefäßes, in dem M L2 fπ ω⋅ ≈  gilt, kommt es zu einer re-
sonanzartigen Anregung der Elektronen durch die Mikrowellen. Hieraus resultiert die Bezeich-
nung dieser Quellenart : ECR {engl.: electron cyclotron resonance}. Das entsprechende Magnet-
feld muß in dieser ECR-Zone eine Größe von 0,0875T besitzen.
Durch den ECR-Effekt wird zum einen die mittlere Aufenthaltsdauer der Elektronen im Plasma
vergrößert, zum anderen erhalten die Elektronen eine höhere kinetische Energie. Hieraus ergibt
sich eine deutlich gesteigerte Ionisationseffizienz einer ECR-Quelle gegenüber einer Anordnung
ohne zusätzliche Magnetfeldkopplung.
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An das Ionisationsgefäß mit dem darin erzeugten Plasma schließt sich ein Potentialgittersystem,
in Abbildung 3.5 blau eingezeichnet, an. Die Aufgabe des Gittersystems ist die gezielte Extrak-
tion von Ionen aus dem Plasma. Eine Querschnittsansicht ist in Abbildung 3.6 gezeigt. Das
sich direkt an das Plasma anschließende Gitter wird dementsprechend als Plasmagitter bezeich-
net. Da es im Idealfall die einzige leitfähige Kontaktfläche zum Plasma darstellt, kann hierüber
das Grundpotential des Plasmas relativ zum Quellen-Massepotential eingestellt werden.
Praktisch erfolgt diese Einstellung durch Anlegen einer positiven Spannung UPG an das Plasma-
gitter. Um Ionen in ausreichender Zahl aus dem Plasma zu extrahieren, liegt an dem nächsten
Gitter, dem Extraktionsgitter, eine relativ hohe negative Spannung UEG an. Hierdurch werden
die Ionen vom Plasmagitter zunächst in Richtung auf das Extraktionsgitter beschleunigt. Nach
Passieren des Extraktionsgitters mit Annäherung an das dritte Gitter, das Massengitter, werden
die Ionen wieder abgebremst. Der annähernde Potentialverlauf durch das Gittersystem wird in
Abbildung 3.6 durch die blaue Linie angedeutet.

     

Abbildung 3.6
Aufbau und Wirkungsweise der Dreigitteroptik.

Die horizontale Achse bezeichnet den
räumlichen Abstand der drei einzelnen Gitter :
Plasmagitter (PG), Extraktionsgitter (EG)
und Massengitter (MG).
dg bezeichnet die mittlere Dicke der Gitter,
d1-3 den jeweiligen Lochdurchmesser.
a1 und a2 sind die Abstände der Einzelgitter.
Auf der vertikalen Achse sind die jeweiligen
Potentiale aufgetragen : UP ist das Potential
der Plasma-Randschicht, UPG,UEG die ent-
sprechenden Potentiale der nachfolgenden
Gitter, EIon die mittlere Ionenenergie in eV.
Die blaue Linie beschreibt den Potential-
verlauf der Ionen entlang der Strahlachse.

Im Kontaktbereich des Plasmas mit dem Plasmagitter kommt es zu einem Elektronenverlust und
damit zu einer relativ zum Gitterpotential positiven Aufladung des Plasmas in diesem Raumbe-
reich [Hag95]. Da nun gerade diese Plasma-Randschicht Ursprung der extrahierten Ionen ist,
muß die kinetische Energie EIon der Ionen nach Verlassen des Gittersystems um die der positiven
Aufladung UP durch das Plasma-Randpotential korrigiert werden :

( )Ion P PGE e U U= ⋅ + (3.8)

Das Plasma-Randpotential beträgt für die hier verwendeten Quellen typischerweise 10 bis 20V.
Der zweite beschreibende Parameter der extrahierten Ionen ist der resultierende Teilchenstrom IIon.
Eine exakte Berechnung von IIon ist bisher nicht gelungen. Der Grund hierfür ist die Anzahl der
unabhängigen Parameter, die auf den Teilchenfluß durch das Gittersystem Einfluß nehmen. Die-
se umfassen : die eingestellten Potentiale der Gitter, die exakten Dimensionen der Gitter und der
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Durchlaßöffnungen, die Abstände der Gitter voneinander, den Ionenanteil sowie den Druckver-
lauf des Sputtergases durch das Gittersystem.
Eine Abschätzung über den maximal erreichbaren Strom folgt aus dem Gesetz von Child [Chi11]:
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1 2

d
l a  = +  

 
   ;   PG EGU U U∆ = −    ;   Ionm = Ionenmasse

Letztendlich für den Sputterprozeß von Interesse ist nicht der absolute Strom direkt nach den
Gittern, sondern die reale Stromdichte in einem gegebenen Abstand : ( )Ionj r

r r
.

Die Formgebung des Ionenstrahles (divergent, kollimiert oder fokussiert entsprechend α) sowie
die Einstellung des Strahlprofils erfolgt über die Abmessungen der Gitteröffnungen d1-3, die Git-
terabstände a1 und a2 sowie den Krümmungsradius der Gitter. Genauere Betrachtungen zur Op-
timierung der Gitteroptik für spezielle Anforderungen können  [Mit96], [Tie98] oder [Kle99] ent-
nommen werden. Die hier verwendete plane Gitteroptik bewirkt einen leicht divergenten Ionen-
strahl. Hierdurch wird am Probenhalter eine konstante Stromdichte ( )Ionj r

r r
 auf der gesamten

Probenoberfläche gewährleistet, wie auch Abbildung 3.9b) zu entnehmen ist.
Der Hauptgrund für die Limitierung in der Vakuumtauglichkeit bei der beschriebenen ECR-
Quelle liegt in der auf Viton basierenden Abdichtung des Ionisationsgefäßes gegenüber dem Re-
sonator. Da der Resonator nicht zum evakuierten Anlagenteil gehört und das Ionisationsgefäß
aufgrund erforderlicher Material- und Potentialeigenschaften isoliert mit den Anlagenwänden
verbunden werden muß, stellte dies die für Hochvakuumeinsätze bis zu Drücken von 10-9mbar
günstigste Lösung dar.
Wie bereits zu Beginn des Kapitels ausgeführt, wurde in Zusammenarbeit mit der Firma TecTra
eine UHV taugliche Modifikation der ECR-Quelle entwickelt. Abbildung 3.7 zeigt das Ergebnis
dieser Kooperation. Wesentliche Änderung ist die Übertragung der Mikrowellen aus dem Reso-
nator über eine Antenne (Koaxialkabel) in den eigentlichen UHV-Teil der Ionenquelle. Hier-
durch wurde das Problem der Abdichtung des Ionisationsgefäßes gegen den Außenbereich gelöst,
da nun das komplette Gefäß vollständig im Vakuumbereich liegt.
Eine weitere Verbesserung erfuhr das Kühlsystem der Magnete sowie die direkte Gaszufuhr in
das Ionisationsgefäß, welche bei der ersten kompakten Bauform seitlich über die Gitter erfolgen
mußte [Tie98].
Ein weiterer erwünschter Effekt der indirekten Mikrowellenübertragung durch eine Antenne ist
die Verlängerung der Bauform in den Vakuumanlagenbereich sowie der kleinere Durchmesser
im Flanschbereich. In Abbildung 3.7 ist diese Verlängerung um 300mm in den Vakuumbereich
dargestellt. In der Abbildung der Quelle ist am vorderen Ende das Gittersystem mit den 32 Lö-
chern pro Gitter zu erkennen. Für den Gesamtaufbau der Präparationsanlage bedeutet diese Ver-
längerung, daß sich die maßgebliche Austrittsöffnung des Ionenstrahles in direkter Nähe der Probe be-
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findet. Hierdurch kann die leicht divergente Strahlcharakteristik ohne einen merklichen Verlust an
Stromdichte zu Gunsten der Strahlhomogenität in Kauf genommen werden (siehe Abbildung 3.9b).
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Abbildung 3.7
Schemazeichnung und Ansicht der in Kooperation mit der
Firma TecTra [Tec99] gefertigten UHV- ECR-Ionenquelle.

Das obere Bild zeigt die Quelle im ausgebauten Zustand;
im vordersten Teil ist das Massengitter zu erkennen.
Links ist eine Schemazeichnung der Quelle mit den ein-
zelnen funktionalen Gruppen dargestellt. Der obere Teil
zeigt den Blick in den Vakuumteil der Quelle.
Durch die Übertragung der Mikrowellen von dem Reso-
nator über eine Antenne in das Ionisationsgefäß konnte
der heiße Plasmabereich weit in das geschlossene Va-
kuumsystem verlagert werden. Zudem wurde die Ma-
gnetkühlung und der Gaseinlaß in die Ionisationskammer
verbessert. Aus [Ant00] mit graphischen Ergänzungen.

Der Aufbau der eigentlichen Sputterkammer ist in der Abbildung 3.8 gezeigt. Diese wurde für
den Einsatz mehrerer Sputterquellen ausgelegt, so daß im Bedarfsfall mit unterschiedlichen
Gasen simultan gearbeitet werden, oder, im Falle eines Sputterdepositionsprozesses (siehe [Mit96],

[Tie98]) mit einer weiteren Quelle die Morphologie der Probe optimiert werden kann. Das kom-
merzielle Serienmodell der ECR-Quelle ist in der Abbildung als Quelle A bezeichnet. Quelle B
ist der Prototyp, welcher sich konstruktiv noch von der späteren Version unterscheidet, jedoch im
wesentlichen die gleichen Leistungsdaten aufweist. In Abbildung 3.8a ist die Ionisationskammer

� und der Gaseinlaß � der Quelle B gut zu erkennen; das Magnetron mit dem Resonator wurde
entfernt. Der vordere Flansch � zeigt den Blick in die Kammer auf den Probenhalter � und
den seitlich geschwenkten Faraday-Cup (siehe [Hag95] und [Tie98]), welcher zur Messung
des Ionenstromes verwendet wurde. An diesen Flansch ist im Normalfall die Quelle A montiert.
Über ein Abblendblech {engl.: Shutter} � kann einer der Ionenstrahlen gezielt ausgeblendet
werden. Der Probenhalter ist in der Orientierung vielseitig variabel, so daß der Einstrahlwinkel
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der Ionen zur Kristallorientierung beliebig gewählt werden kann. Der Abstand der Probe von
dem Gittersystem der Quelle beträgt je nach Orientierung des Halters 40 bis maximal 100mm.

 

Abbildung 3.8
Bild und mechanischer Aufbau der Sputteranlage.

Abbildungsteil a) zeigt die Sputteranlage in Au-
ßenansicht, b) stellt einen Blick in die Anlage dar.
In c) ist ein horizontaler Schnitt in der Probenebene
gezeigt.
Die roten Pfeile deuten die Translationsachsen, die
blauen die Rotationsachse des Probenhalters an.
Durch die Ziffern werden die folgenden Bauteile
bezeichnet : � Multimanipulator des Probenhalters,
� Verbindungsflansch zur Quelle A, � Probenhalter,
� Verbindungsflansch zur Quelle B mit Gaseinlaß,
� Ionisationsgefäß der Quelle B, � Shutter zur
Probenabdeckung, � View ports, � optionale
Anschlußflansche, � Verbindung zum Pumpsystem.

Einige der verbliebenen freien Flansche sind mit Fenstern {engl.: view port} � versehen, um
somit die Probenübergabe aus dem Transfer, Probenpositionierung und Strahljustierung zu
vereinfachen. Im unteren Bereich der Anlage befindet sich der Anschluß zu dem Pump-
system �, bestehend aus einer Turbomolekularpumpe mit vorgeschalteter mehrstufiger
Vorpumpe. Die Druckmessung erfolgt im Hauptvakuum des Rezipienten über ein Ionisations-
manometer in Bayard-Alpert Bauart sowie über eine Penning-Röhre im Vorvakuumbereich.
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In Abbildung 3.9 ist die gemessene Stromdichtecharakteristik auf der Probe für Argon als
Sputtergas aufgetragen. Zu erkennen ist der nahezu konstante Verlauf der Stromdichte auf
der Probe für das plane Gittersystem. Auffällig ist, daß der in Abbildung 3.9c) gezeigte Ver-
lauf der Stromdichte nicht mit dem von Child für maximale Ströme angegebenen übereinstimmt.
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Abbildung 3.9
Ionenstrom-Strahlcharakteristik der ECR-Quelle.

Das verwendete Sputtergas ist Argon. Der Abstand
der Probe von der Gitteroptik beträgt etwa 80mm.
a) zeigt den Anstieg der Stromdichte mit zuneh-

mendem Plasmapotential für ausgewählte Ex-
traktionsspannungen am planen Gittersystem.

b) ist das Stromdichteprofil auf der Probe für ein
planes (rot) und ein konkaves (blau) Gitter auf-
getragen. Die x-Koordinate gibt die Position auf
der Probe an, markiert sind die maximalen
Probendimensionen.

c) zeigt den Stromdichteverlauf in dem für die scho-
nende Präparation interessanten Bereich niedri-
ger Ionenenergien mit dem planen Gittersystem.

Gemäß (3.9) sollte Ionj  zumindest im Bereich niedriger Energien mit 3 2U∆ = 3 2
PG EG

/( | |)U U+
ansteigen. Abbildung 3.9a zeigt, daß der auf der Probe gemessene Strom für kleine Extraktions-
spannungen EGU  von 3 2U∆  abweicht.
Nun ist der auf der Probe gemessene Strom der Ionen nicht der gesamte Strom, der durch das
Plasmagitter in die Gitteroptik eintritt. Bedingt durch die resultierende Feldgeometrie und die
räumliche Anordnung der Gitter(öffnungen) zueinander trifft ein Teil der beschleunigten Ionen
auf das Extraktionsgitter und ist somit für die Strommessung auf der Probe nicht mehr zugäng-
lich. Dieser Strom zwischen Plasma- und Extraktionsgitter wird als Fehlstrom FI  bezeichnet.
Die funktionale Abhängigkeit dieses Fehlstromes von den Gitterspannungen ist derart, daß mit
steigenden Spannungen an den Gittern der Strom zwischen den Gittern abnimmt, wie in
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Abbildung 3.10 dargestellt. Diese Tendenz paßt sehr gut zu den in Abbildung 3.9a) gezeigten
Verläufen der Stromdichte für unterschiedliche Extraktionsspannungen. Für niedrige bis mittlere
Plasmaspannungen steigt der auf der Probe gemessene (integrale) Ionenstrom mit der am Ex-
traktionsgitter anliegenden Spannung.
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Abbildung 3.10
Strom- und Spannungsabhängigkeiten einer ECR-Quelle Typ A oder B im Bereich kleiner Ionenenergien.

Die aufgetragenen Werte gelten für die plane Dreigitteroptik mit einem achsialen Probenabstand ≈ 80mm.
a) zeigt die absoluten Stromdichten und Fehlströme für Extraktionsspannungen von 500 und 900 Volt.

Die eingezeichneten Kurvenverläufe veranschaulichen die Tendenz in dem Bereich kleiner Ionenenergien.
b) ist die graphische Darstellung des Quotienten aus dem Ionenstrom auf der Probe und dem Fehlstrom.

Der angegebene Ionenstrom IonI  ist der integrale Betrag der Stromdichte über eine Probenfläche von 1cm².

Die Reduktion des effektiven Ionenstroms auf der Probe durch den Fehlstrom an den Gittern für
kleine Spannungen stellt für sich alleine genommen keine wesentliche Beeinträchtigung der Lei-
stungscharakteristik dar; die resultierenden Stromdichten sind in jedem Fall für den angestrebten
Sputterabtrag noch hoch genug. Ein erhebliches Problem hingegen ist der sekundäre Effekt die-
ses Fehlstromes : durch die auf das Extraktionsgitter auftreffenden Ionen kann Gittermaterial
herausgeschlagen werden, ein unerwünschtes Sputtern innerhalb der Gitteroptik. Die Zahl der am
Gitter abgesputterten Teilchen G

SN  kann als proportional zu FI  angenommen werden :

F
G
SN I∝ (3.10)

Diese weisen zwar eine weitaus größere Divergenz bei gleichzeitig geringerer kinetischer Energie
als die Ionen auf, ein kleiner Teil G

PN  im Divergenzkegel α ′  kann jedoch die Probe erreichen :

( ) ( )G
S

4

G G
S PN d N d N

π α

ϕ ϕ ϕ ϕ
′

∝ =∫ ∫ (3.11)

Somit ist zu erwarten, daß bei kleinen Extraktionsspannungen und kleinen Ionenenergien Gitter-
material die Probe erreichen und dekorieren kann.
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Weiterhin findet im Falle kleiner Ionenenergien, und somit auch kleiner Stromdichten, gemäß
Gleichung (3.4) ein äußerst geringer „Wiederabtrag“ des Gittermaterials statt :

Ion Ion

G
PdN

j E
dt

− ∝ ⋅ (3.12)

In Kapitel 6 wird gezeigt werden, daß für kleine Extraktionsspannungen tatsächlich eine kleine
Menge des Gittermaterials - in diesem Fall Molybdän - auf den präparierten Proben gefunden
werden konnte. Für hohe Extraktionsspannungen lag die Menge des abgeschiedenen Materials,
sofern vorhanden, unter der Nachweisgrenze der Röntgenanalyse.
Allerdings führt diese Erhöhung der Extraktionsspannung zu einer Verbreiterung in der Energie-
verteilung der Ionen. Nach Messungen von [Kle99] liegt die Energieverbreiterung einer konkaven
Dreigitteroptik für Extraktionsspannungen EGU  Ù220V bei etwa 15eV und steigt für EGU
Ú650V auf 150eV an. Dies gilt unabhängig von der Höhe der Plasmaspannung PGU . Hierdurch
wird die nominell eingestellte Ionenenergie IonE  zwar nicht beeinflußt, jedoch gibt es einen
merklichen Anteil von Ionen mit Energien oberhalb von IonE .
Für eine plane Gitteroptik, wie hier verwendet, kann eine ähnliche Energieverbreiterung ange-
nommen werden.

Als Leistungsdaten ergeben sich für beide Quellen (A und B) die folgenden Werte :

• optimaler Partialdruck des Sputtergases PAr  :  5·10-4mbar.
• Typische Ionenstromdichten Ionj  : 50µA/cm2 - 10mA/cm2

• Einstellbereich der Ionenenergien IonE  : 30-2000eV.
bei kleinen Ionenenergien (<150eV) gilt :
− für hohe Extraktionsspannungen >800V ist mit einer größeren Energieverbreiterung

≈ 100eV zu rechnen, der Ionenstrom liegt tendenziell höher.
− für kleine Extraktionsspannungen <250V liegt eine scharfe Energieverbreiterung
Ù 20eV vor; bei geringen Stromdichten ist mit einer Implantation von Gittermaterial
auf der Probe zu rechnen.

3.1.2 Molekularstrahlepitaxie-Anlage : Thermodesorption

Allgemeine Informationen zum Aufbau und Betrieb einer MBE-Anlage sind unter anderem bei
[Woo85] zu finden.
Die für die Thermodesorption verwendete MBE-Anlage des UHV-Transfersystems wurde im
Rahmen einer Doktorarbeit am Institut für Angewandte Physik in der Gruppe Grenzflächenphy-
sik aufgebaut [Gol90] und im Rahmen einer zweiten Doktorarbeit für die Untersuchung des
Wachstums und der Keimbildung von GaAs und AlGaAs Heterostrukturen optimiert [Hey94].
Für tiefergehende technische Informationen sei daher auf diese Arbeiten verwiesen.
Im folgenden wird auf die für den Thermoresorptionsprozeß entscheidenden Komponenten ge-
nauer eingegangen. Der grundlegende Aufbau der Anlage ist in Abbildung 3.11a) und b) gezeigt.



Experimentelles Umfeld                                                                             39

Abbildung 3.11
Aufbau der MBE-Anlage mit RHEED-Einheit.

Auf der linken Seite ist der Grundaufbau der MBE-
Anlage mit den wesentlichen Komponenten darge-
stellt. Oben zeigt ein Ausschnitt die Probenheizung
und RHEED-Einheit. Aus [Hey94] mit Ergänzungen.

Aus vier einzelnen Verdampferzellen kann Material unabhängig verdampft werden. Die Rege-
lung der einzelnen Materialflüsse kann auf zwei Arten erfolgen. Die primäre besteht in der Re-
gelung der Verdampferzellentemperatur. Aus Eichmessungen ist das jeweilige Verhältnis von
Flußrate xJ  zu Zellentemperatur T  bekannt. Hieraus ergeben sich die Flußratenfunktionen

( )xJ T  auf der Probe für jede einzelne Spezies. Eine Kontrolle der Partialdrücke, und somit auch
der Flußraten, erfolgt über ein Quadrupolmassenspektrometer (QMS). Die sekundäre Regelung
der Materialflüsse auf die Probe erfolgt durch separate Shutter, mit denen die einzelnen Ver-
dampferzellen innerhalb von 0,5 Sekunden geöffnet oder geschlossen werden können. Eine die
Probe umgebende Kühlfalle {engl.: cryoshield} mit flüssigem Stickstoff verhindert das Auftref-
fen von vagabundierenden Teilchen während des Dampfprozesses auf die Probe.
Für die Druckmessung im Rezipienten stehen zwei Ionisationsmanometer in Extraktorbauweise
zur Verfügung. Das Hauptpumpsystem besteht aus einer Turbomolekularpumpe mit vorgeschal-
teter mehrstufiger Drehschieberpumpe.
Für eine in situ Kontrolle des Oberflächenzustandes der Probe ist eine Beugungseinrichtung für
hochenergetische Elektronen {engl.: reflection high energy electron diffraction} (RHEED) einge-
baut. Auf diese wird im Kapitel 3.2.2 näher eingegangen.
Die Probe befindet sich nach Übergabe aus dem Transfersystem auf einem Probenhalter, der eine
Rotation von 180° um die Probennormale (z-Achse), sowie eine Hub von ±8mm entlang der
Probennormalen ermöglicht. Weiterhin sind Translationen um ±7mm entlang der Oberflä-
chenachsen (xy-Achsen) möglich.
Für MBE-Prozesse ist eine Regelung der Probentemperatur notwendig. Diese Regelmöglichkeit
ist, neben der Möglichkeit Arsen Aufzudampfen, der Hauptgrund für die Verwendung der MBE-
Anlage zur Thermodesorption. Der Aufbau des Probenhalters ist in Abbildung 3.12a) bis c)

b)a)
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dargestellt. Dieser ist, um den thermischen Anforderungen gerecht zu werden, komplett aus
Tantal und Molybdän aufgebaut [Gol90]. Die Heizung der Probe erfolgt über ein Heizelement,
welches aus pyrolytischem Bornitrid (PBN) mit eingesetzten Tantal-Heizdrähten besteht. Das
Heizelement ist in der vorliegenden Form für Temperaturen bis 850°C ausgelegt [Hey94][Tfr98].

     

Abbildung 3.12
Probenhalter der MBE-Anlage in fotographischer und schematischer Ansicht sowie Probentransferadapter.

a) zeigt ein Foto des Probenhalters ohne eingesetzten Transferadapter [Gol90].
b) ist eine Querschnittsansicht mit Transferadapter. Die roten Pfeile symbolisieren den Wärmetransport

durch Strahlung und Fluß von dem Heizelement durch den Transferadapter in das Probenplättchen.
c) stellt die Ansicht und Aufsicht des Transferadapters dar. Das Probenplättchen ist durch eine blaue Um-

randung hervorgehoben. Beide bestehen aus gefrästem Molybdän. Die in schwarz eingezeichneten
Halteklammern zum Anpressen der Plättchen sind optional und nicht bei allen Adaptern vorhanden.

Zur Messung der Temperatur befindet sich ein NiCr/Ni-Mantelthermoelement im direkten Kon-
takt mit dem Heizelement. Eine Bestimmung der tatsächlichen Probentemperatur, ausgehend von
der gemessenen Temperatur des Heizelementes, stellt ein Problem dar. Die Gründe hierfür wer-
den im folgenden anhand einer Betrachtung der Wärmeverteilung skizziert.
Die primäre Heizwirkung besteht im stationären Fall in der Wärmeeinstrahlung auf die Rückseite
des Probenplättchens :

( )4 4hp
hp h p

dQ
C A T T

dt
= ⋅ ⋅ − (3.13)

Hierbei ist hpC  die Strahlungsaustauschzahl (geometrie- und materialabhängig), A  die Oberflä-
che des Heizelementes unter dem Probenplättchen und hT  sowie pT  die jeweiligen Temperaturen.
Nimmt man vereinfachend an, daß das Probenplättchen parallel zum Heizelement verläuft und
die selbe Fläche besitzt, so ergibt sich für hpC  :

1 1
1

hp

h Mo

C
σ

ε ε

=
+ −

(3.14)

mit : σ  = 5,67·10-8Wm-2K-4  ;  hε  ≈ 0,9  ; ( ) 5

300 1000
4 10 0 056,Mo T

T Tε
< <

= ⋅ ⋅ +  [VDI88][VDI97].
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Für die Emissionsverhältnisse hε  und Moε  wurde angenommen, daß die Näherung eines grauen
Strahlers im betrachtetn Temperaturbereich von 100-800°C hinreichend genau ist.
Für die restlichen Bereiche des Transferadapters gilt der Zusammenhang [Els85] :

( )
( )( )

4 4

1 1 1
h Mo h xhx

h Mo hx

T TdQ
dt

σ ε ε

ε ε ϕ

⋅ ⋅ ⋅ −
=

− − − ⋅
(3.15)

wobei x  die einzelnen jeweils einheitlich orientierten Flächen des Transferadapters beziffert. Die
Geometrieabhängigkeit wird über das Winkelverhältnis hxϕ  berücksichtigt. Es gilt [Els85] :

2

1 cos cos

x

x
hx x

A A

dAdA
A s

β β
ϕ

π
⋅

=
⋅

⌠⌠

⌡⌡

r (3.16)

mit : xA  = Fläche des x.-Elementes  ;  s
r

 = Verbindungsvektor der Flächennormalen ;
β  und xβ  = Winkel zwischen den Flächennormalen und s

r
.

Bei den einfachen geometrischen Bedingungen - senkrechte oder parallele Flächen - können die
nach relativen Abmaßen parametrisierten Werte für die hxϕ  Standardwerken der Wärmeberech-
nung entnommen werden [VDI88][VDI97]. Für den kompletten Transferadapter ergibt sich damit
eine Wärmeeinstrahlung von :

( )
( ) ( )

4 4

1 0 6 1 1,
h Mo h xht hx

x h Mo

T TdQ dQ
dt dt

σ ε ε

ε ε

⋅ ⋅ ⋅ −
= =

− ⋅ − −∑ (3.17)

Durch Wärmeabstrahlung des Plättchens von der Oberseite und durch einen Wärmefluß zwi-
schen dem Transferadapter über die Kontaktfläche stellt sich ein stationärer Zustand ein; dieser
definiert die Temperatur pT  des Probenplättchens und damit auch der Probe :

hp psht
dQ dQdQ

dt dt dt
+ = − (3.18)

Der Wärmefluß zwischen Transferadapter und Probenplättchen kann näherungsweise durch :

( ) ( ) ( )4 4hp
h p eff h Mo hp h p o eff

dQ
T T A T T A A

dt
α ε ε σ ϕ= ⋅ − ⋅ + ⋅ ⋅ ⋅ − ⋅ − (3.19)

mit : 1

effA

T
T

x
α λ −∂

= − ⋅ ∆
∂

  als effektivem Wärmeübergangskoeffizient im Kontaktbereich

beschrieben werden [VDI88]. Hierbei ist effA  die effektive Kontaktfläche, oA  die effektive Ober-
fläche des Kontaktbereiches und λ  die Wärmeleitfähigkeit oder auch Wärmeleitzahl. Moλ  hat
einen Wert von 1,38WK-1cm-1. Für hpϕ  kann hier nur ein Mittelwert im Bereich von 0,5 bis 0,8
angenommen werden. Die offensichtliche Unsicherheit bei der expliziten Bestimmung des Wär-
meflusses resultiert aus der Unbestimmtheit der relevanten Flächen.
Die Temperatur des Transferadapters muß hierbei noch um den Wärmefluß aus dem Tantalblech
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korrigiert werden. Die Wärmeeinstrahlung in das Tantalblech berechnet sich analog zu (3.15)
und (3.16) mit ϕ = 1, Taλ = 0,575WK-1cm-1 und Taε Ú 0,1 für nicht polierte Oberflächen [VDI88].
Die resultierende Temperatur muß wiederum um die Wärmeabstrahlung in den Außenbereich
und den Wärmefluß entsprechend (3.19) über die Kontaktfläche zum Heizelement und den Ma-
nipulator korrigiert werden :

hTa Tat hs TaMdQ dQ dQ dQ
dt dt dt dt

+ = − − (3.20)

Die Temperatur des Heizelementes ist über das kontaktierte Thermoelement ausreichend genau
bekannt. Die meisten Parameter ( iε , iλ  und ijϕ ) sind analytisch nicht exakt bestimmbar, variieren
aber kaum für unterschiedliche Adapter und Probenplättchen. Unbestimmbar sind weiterhin die
relevanten Flächen oA und effA in den Kontaktbereichen vom Tantalblech zum Transferadapter
und zum Probenplättchen. Hierin liegt die Unsicherheit bei der Übertragung der am Heizelement
gemessenen Temperatur auf die reale Probentemperatur. Diese Flächen variieren nicht nur für
unterschiedliche Kombinationen von Transferadapter und Probenplättchen, sondern auch für
identische vor und nach Entnahme und Rückführung des Probenplättchens.
Anstelle einer exakten, äußerst komplexen Übertragungsfunktion mit nicht zugänglichen Para-
metern wird üblicherweise eine einfache empirische Form zur Korrektur der gemessenen Tempe-
ratur hT  verwendet :

( ) ( ),p u h h h uT T c T T T T= + ⋅ −& (3.21)

mit : uT  = Umgebungstemperatur  ;  h
h

dT
T

dt
=&

( ),h hc T T&  ist eine Korrekturfunktion, die für kleine Änderungen von hT  als konstanter Korrek-
turwert c  gesetzt werden kann. Für große Änderungen weicht ( ),h hc T T&  zunehmend asymmetri-
scher, dem Vorzeichen von hT&  entsprechend, von dem linearen Wert c  ab.
Die Bestimmung des Korrekturwertes erfolgt über eine Messung der Oberflächentemperatur der
Probe mittels eines Pyrometers. Für stationäre Zustände und kleine Temperaturänderungen
konnte ein linearer Zusammenhang zwischen hT  und pT  nachgewiesen werden. Der Absolutwert
von c  variiert für verschiedene Probenmontierungen mit dem Adapter zwischen 0,72 und 0,82.
Die geschilderten Probleme gelten entsprechend für alle Anlagen mit indirektem Temperatur-
meßverfahren. Die Unsicherheit des Korrekturwertes erscheint relativ groß, wird aber tendenziell
von anderen Autoren für den Fall eines Probenwechsels ohne erneute Kalibrierung bestätigt
[Ave91][Eke95]. Eine vergleichende Übersicht aller gängigen Temperaturmeßverfahren kann
[Chi00] entnommen werden. Geringere Unsicherheiten werden nur erreicht, wenn bei defi-
nierten Temperaturen auf einer Probenoberfläche Effekte, wie zum Beispiel Rekonstruk-
tionswechsel, auftreten und meßbar sind. Hier sind durch die zusätzlichen Referenzpunkte
an der aktuellen Probe Genauigkeiten bei absoluten Temperaturmessungen von ±2°C über
den erfaßten Temperaturbereich für quasi-stationäre Zustände möglich [Ave91][Eke95][Jun96].
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3.2 Analysemethoden und -anlagen
In diesem Kapitel werden die verwendeten Analysemethoden und -verfahren, sowie die jeweils
dazugehörigen Anlagen vorgestellt.

3.2.1 Chemische Analyse : PES (XPS, UPS)

Die Analyse der chemischen Struktur der Probenoberflächen erfolgte mittels der Photoelektro-
nenspektroskopie.
Unter Photoelektronenspektroskopie {engl.: photoelectron spectroscopy} (PES) versteht man die
Messung der spektralen Energieverteilung von Elektronen, die mittels Photoeffekt durch Anre-
gung mit elektromagnetischer Strahlung (Photonen) von einer Probe emittiert werden.
Je nach Energie der Photonen spricht man von Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie {engl.:
ultra-violet induced photoelectron spectroscopy} (UPS) oder Röntgenphotoelektronenspektro-
skopie {engl.: X-ray induced photoelectron spectroscopy} (XPS).
Der allgemeine Anregungs- und Analysemechanismus ist in Abbildung 3.13a) und b) dargestellt.

Probe Spektrometer

hν Ekin

EVakuum

EFermi

EVakuum

EFermi

EB

ΦSpekrometer
ΦProbe

EB

V EB
F

Abbildung 3.13
Prinzip der Photoelektronenspektroskopie.

a) zeigt einen Querschnitt der Analyseeinheit
mit den einzelnen funktionellen Gruppen.

b) ist das Grundschema des Photoeffektes
mit den relativen Lagen der Energieniveaus.

Die grundlegende Gleichung der Photoelektronenspektroskopie lautet :

F
kin B effE h Eν= − − Φ (3.22)

Hierbei ist kinE  die gemessene kinetische Energie des Elektrons, hν  die Energie des Photons,
F
BE  die Bindungsenergie im Festkörper und effΦ  eine effektive Austrittsarbeit.

Es ist also möglich, durch Messung der kinetischen Energie der Elektronen unter Kenntnis der
anregenden Photonenenergie und der effektiven Austrittsarbeit eine spektrale Verteilung der

b)a)
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Bindungsenergien zu erhalten. Der tatsächliche Photoemissionsprozeß ist ein komplizierter
Vielteilchenprozeß, kann aber in drei grundlegende Schritte unterteilt werden [Ber64][Lüt93]:

1. Die optische Anregung des Elektrons aus dem Grundzustand in einen angeregten Zustand.
2. Eine Wanderung des angeregten Elektrons durch den Festkörper und zur Oberfläche.
3. Der Austritt des Elektrons aus dem Festkörper.

Diese Schritte sollen hier nicht erschöpfend, sondern in einem für das Verständnis hinreichen-
dem Maße betrachtet werden.
Der erste Schritt ist rein quantenmechanisch zu behandeln. Die primäre Information hieraus be-
trifft die Energieverteilung der emittierten Elektronen :

( ) ( ) ( ) 2
, ,kin i i fn E h E n E n Eν σ∝ ⋅ ⋅ (3.23)

( )in E  und ( )f kinn E E=  sind hierbei die Zustandsdichten des Grund- und Endzustandes, σ  ist
das mittlere Dipolmatrixelement für die Photoionisation [Smi71]. Dieser einfache Zusammen-
hang gilt exakt nur für einen Winkel von 54,7° zwischen dem Wellenvektor der Photonen kγ

r
 und

der Detektionsrichtung der Elektronen [Sch98].
In dem zweiten Schritt werden die möglichen Anregungs- und Streuprozesse des Elektrons im
Festkörper berücksichtigt. Diese erstrecken sich über das komplette Spektrum der Elektron-
Elektron, Elektron-Phonon und Elektron-Plasmon Wechselwirkungen [Hen91]. Schlüsselparame-
ter ist hierbei die inelastische mittlere freie Weglänge {engl.: inelastic mean free path} (IMFP) iλ
eines Elektrons. Sie gibt an, welche mittlere Strecke das Elektron zwischen zwei inelastischen
Stößen zurücklegen kann. Für die Intensität der Elektronen ergibt sich somit eine wegabhängige
Dämpfung der Form :

( ) ( ), , e
l

i kin in l n E h E λν
−

= ⋅ (3.24)

Die Abhängigkeiten von λ  sind äußerst komplex und betreffen die kinetische Energie kinE  des
Elektrons sowie die gesamten lokalen Materialeigenschaften im Festkörper [Tan93].
Zusammen mit den bisher unberücksichtigten elastischen Wechselwirkungen ergibt sich eine
energie- und materialabhängige Abschwächungslänge (AL) der Photoelektronen [Pov88], welche
für den Festkörper etwa 20-30% unter der IMFP liegt. Für oberflächennahe Bereiche von weni-
gen Nanometern geht der Beitrag der elastischen Wechselwirkungen gegen Null. Die material-
spezifischen Parameterwerte von AL und IMFP für die vorkommenden Verbindungen können
[Sch98] und [Her97] entnommen werden.
Ein wichtiger Spezialfall ist die dünne teilweise oder komplette Bedeckung eines Festkörpers mit
einem anderen Material. Hier läßt sich, unter Kenntnis der spezifischen Dämpfungsgrößen AL
beziehungsweise IMFP, aus den relativen Intensitäten charakteristischer Energien auf die dicke
der Bedeckungsschicht zurückrechnen. Die Empfindlichkeit kann deutlich erhöht werden, wenn
zusätzlich die effektive Austrittstiefe der Photoelektronen durch eine Variation des Detektionswinkels
relativ zur Oberflächennormalen verändert wird. Dieses Verfahren wird als winkelaufgelöste
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Photoelektronenspektroskopie {engl.: angel resolved photoelectron spectroscopy} (ARPES) bezeich-
net. Die meßbare Gesamtintensität einer Schicht der Tiefe zwischen a  und b  ergibt sich unter Be-
rücksichtigung des Detektionswinkels α  zur Oberflächennormalen durch Integration von  (3.24) :

0

cos cose e
b a z a

i i
ab VI I dzλ α λ α

−
− −

′⋅ ⋅= ⋅⌠
⌡ (3.25)

wobei gilt : ( ), ,
cos

ab

i i
V kin i

V

N
I dn E h Eν

α
∝ =∫

mit : iN  = Gesamtanregung im Volumenelement abV ; λ′  für die Schicht oberhalb von a .
Hieraus folgt die abschließende Gleichung für die meßbare Intensität eines Anregungszustandes i
in einer Schicht der Dicke b a−  mit einer Überdeckung θ  unter dem Detektionswinkel α  :

( ) ( )( )1 1cos cose e
b a a

i
ab iI N λ α λ αλ θ θ

−
− −

′⋅ ⋅∝ ⋅ ⋅ − ⋅ − + ⋅ (3.26)

Entsprechende Spezialfälle ergeben sich für 0a →  (reines Oberflächensignal) und b → ∞
(Festkörpersignal). Es kann somit über die Messung der winkelabhängigen Dämpfung eines
Festkörpersignals oder aus der direkten Variation eines Oberflächensignals mit dem Winkel auf
die mittlere Dicke a  einer überdeckenden Schicht λ′  geschlossen werden. Im Falle einer nicht
vollständig geschlossenen Schicht ergibt sich statt der mittleren Schichtdicke a  eine Äquiva-
lenzschichtdicke a% , die über den Bedeckungsgrad θ  mit der mittleren Höhe der Schichtteile in
der Form a a θ= ⋅%  verknüpft ist.
Der dritte Schritt ist der Übergang des angeregten Festkörperelektrons zum freien Elektron mit
der Energie kinE . Hierbei muß die Verschiebung um die effektive Austrittsarbeit effΦ  gemäß
Gleichung (3.22) berücksichtigt werden. Die Größe von effΦ  ist anlagen- und probenspezifisch
(siehe Abbildung 3.13b), stellt aber für jede Messung eine Konstante dar. Durch Identifikation
einer bekannten Anregungslinie i  kann die relative Verschiebung des Gesamtspektrums leicht
korrigiert werden. Bei dem Austritt des Elektrons aus der Oberfläche bleibt die zur Oberfläche
parallele Wellenvektorkomponente kP

r
 erhalten. Somit läßt sich mit sink k α= P

r r
 die Bandstruktur

parallel zur Oberfläche aus den gemessenen Energien und Winkeln berechnen.
Die absoluten Lagen der gemessenen Energieniveaus iE , also der Bindungsenergien der Elektro-
nen F

BE  in den Atomen, geben zunächst nur Aufschluß über die beteiligten Elemente. Durch eine
chemische Verbindung der Atome untereinander kommt es aufgrund der geänderten Elektronenkonfi-
guration im Valenzbereich zu charakteristischen Verschiebungen cEδ  der kernnahen Niveaus :

i i cE E Eδ′ = + (3.27)

Anhand der Größe dieser Verschiebung kann, ausgehend von Referenzmessungen, auf die Art
der Bindung(en) zurückgeschlossen werden.
Über diese rein qualitative Analyse hinaus sind durch Vergleich der relativen Intensitäten unter
Berücksichtigung der in 2. angestellten Überlegungen bezüglich des Signaluntergrundes aus den
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inelastischen Sekundärstreuungen und der Intensitätsabschwächung der eigentlichen Energielini-
en auch Aussagen bezüglich der quantitativen Verteilung der Elemente und ihrer Verbindungen
möglich. Die Photoelektronenspektroskopie als flächenintegrales Meßverfahren bietet unter gün-
stigen Umständen gemäß (3.26) die Möglichkeit zu quantitativen Analysen mit einer hohen ver-
tikalen Auflösung der oberflächennahen Bereiche.
Die apparative Umsetzung der XPS- und UPS-Messungen erfolgte mit dem in Abbildung 3.14 ge-
zeigten Anlagenteil des UHV-Verbundsystems. Hierbei handelt es sich im Grundaufbau um eine
ESCA-Anlage {engl.: electron spectroscopy for chemical analysis} der Firma Leybold-Heraeus.
Für die XPS-Untersuchungen stand zur Anregung eine Röntgenquelle vom Typ RQ 20/38C zur
Verfügung. Diese kann zwei Röntgenlinien emittieren : Al Kα  mit einer Energie von 1486,6eV
und einer Halbwertsbreite von 0,85eV, sowie Mg Kα  mit einer Energie von 1253,6eV und einer
Halbwertsbreite von 0,7eV. Die UPS-Messungen wurden mit Energien von 21,22eV (He Iα ) und

Abbildung 3.14
Querschnitt durch den Anlagenteil der Photoelektronenspektroskopie mit integrierter Aufdampfkammer.

Die XPS/UPS-Analysekammer beinhaltet neben der Röntgen- und UV-Quelle sowie dem Elektro-
nenspektrometer (siehe auch Abbildung 3.13a) noch eine Ionenquelle (im Bild nicht eingezeich-
net). Der Probenhalter ist im Bedarfsfall bis 700°C heizbar und befindet sich an einem Multi-
manipulator für Translationen entlang der drei Raumachsen sowie einer Rotationsmöglichkeit
bis zu 60°. In einer separaten Aufdampfkammer kann Material verdampft werden; eine Kontrolle
des Teilchenflusses kann über eine Schwingquarzmessung erfolgen. Aus [Jun97] mit Ergänzungen.
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40,81eV (He IIα ) mit Halbwertsbreiten von etwa 10meV durchgeführt. Das zum Elektronen-
nachweis verwendete Spektrometer LHS 10 stammt ebenfalls von der Firma Leybold-Heraeus
und ist in einem festen Winkel von 60° zu den Elektronenquellen eingebaut. Dieser kommt dem
geforderten theoretischen Winkel von 54,7° ausreichend nahe, um die Gleichung (3.23) für die
Auswertung der Spektren heranzuziehen. Eine Detailansicht des Elektronenspektrometers mit der
skizzierten Nachweiselektronik ist in Abbildung 3.13a) gezeigt. Eine umfassende Beschreibung
der ESCA-Anlage und der praktischen Photoelektronenspektroskopie ist bei [Jun97] zu finden.
Der Probenhalter in der Analysekammer ist bis 700°C heizbar und bietet die Möglichkeit einer
Verschiebung der Probe entlang der drei Raumachsen um mehrere Millimeter sowie einer Ver-
kippung der Oberflächennormalen bis zu 60° zur Spektrometerachse. Hierdurch ist der maximale
Winkelbereich α  für die ARPES-Messungen vorgegeben [Her97].
Ebenfalls in die Analysekammer integriert ist die in Kapitel 3.1.1 erwähnte, allerdings nicht in
Abbildung 3.14 eingezeichnete, konventionelle Ionenquelle von Typ PS-IQP10.
Vor der eigentlichen Analysekammer befindet sich eine separate Präparationskammer mit der Mög-
lichkeit, Material auf ein Substrat Aufzudampfen. Mittels eines Schwingquarzes kann eine perma-
nente Massenkontrolle der Deposition erfolgen (siehe [Jun97], [Fin98]).
Das Pumpsystem beider Kammern besteht aus jeweils einer Turbomolekularpumpe mit vorge-
schalteter Drehschieberpumpe; die Analysekammer besitzt zusätzlich eine Titansublimati-
onspumpe sowie eine mit flüssigem Stickstoff befüllbare Kühlfalle. Die Druckmessung des
Hauptvakuums erfolgt über Ionisationsmanometer in Extraktorbauweise.
Die Angabe einer qualitativen Auflösungsgrenze oder einer quantitativen minimalen Trennung
kann für die PES nicht allgemein gemacht werden, spezifische Werte der verwendeten Anlage
geben [Her97] und [Sch98] an. Die apparativen Limitierungen durch die Energieverbreiterung der
γ -Quanten im Strahlerzeugungssystem und eine Signaltrennungsgrenze in dem Elektronenanaly-
sator inklusive der nachfolgenden Signalaufbereitung stellt hier nur den einen zu beachtenden
Aspekt dar. Der andere liegt in den zu untersuchenden Materialsystemen selbst. Wird zum Bei-
spiel der rein qualitative Nachweis eines Elementes angestrebt, so ist hierfür zunächst die er-
kennbare Trennung der Energiespitze {engl.: Peak} von dem Untergrund notwendig, also das Si-
gnal- zu Rauschverhältnis. Hieraus folgt für die Nachweisgrenze, daß Elemente mit einer höhe-
ren Ionisationsausbeute ( )n E  besser nachzuweisen sind als solche mit einer niedrigeren. Eine
entsprechende Argumentation betrifft die Höhe des lokalen Untergrundes und eine etwaige Dämpfung
der Energielinie durch nachfolgende Schichten ( )

in l . Ebenfalls von Bedeutung ist eine Überlage-
rung mit benachbarten Energie-Peaks. Dies trifft in besonderem Maße auf den Nachweis von che-
mischen Verbindungen anhand der Verschiebung der Energieniveaus zu. Eine quantitative Analyse,
also die Betrachtung der relativen integralen Peak-Flächen, stellt noch höhere Anforderungen an die
Trennbarkeit von Peak und Untergrund sowie die Separation von benachbarten Peaks.
Allgemeine Hinweise zur Spektrenauswertung sind bei [Cha92] zu finden. Weitergehende Betrach-
tungen zu den aus dem Signaluntergrund, den chemischen Verschiebungen und der Kurvensynthese
der Energielinien resultierenden analytischen Probleme der Spektrenauswertung können, speziell
für das Materialsystem InAs, den Arbeiten von [Sch98], [Fin98] und [Jun97] entnommen werden.
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3.2.2 Strukturelle Analyse : RHEED

Die Beugung mit hochenergetischen Elektronen {engl.: reflection high energy electron diffraction}
(RHEED) ist das Standardverfahren zur in situ Kontrolle der Oberflächenstruktur bei MBE-Prozessen.
Der grundlegende Aufbau ist in Abbildung 3.11b) gezeigt. Elektronen werden auf Energien von
10-50keV beschleunigt und treffen in streifender Inzidenz (1-4°) die Probenoberfläche. Dort
können die Elektronen, sofern zumindest Teile der Oberfläche in kristalliner Form vorliegen, ge-
beugt werden und erzeugen auf dem nachfolgenden Fluoreszenzschirm charakteristische Muster.
Durch den spitzen Winkel des Elektronenstrahles mit der Oberfläche wird die Normalkompo-
nente des einfallenden Wellenvektors klein genug, um eine Wechselwirkung des Elektronen-
strahles auf die Oberfläche zu beschränken. Lage und Form der Beugungsreflexe auf dem Fluo-
reszenzschirm beinhalten Informationen über Kristallstruktur und Morphologie der Oberfläche.
Bei der analytischen Beschreibung der Beugung wird die kinematische Näherung verwendet.
Dies bedeutet, daß nur die primären elastischen Streuprozesse für die Berechnung der Intensi-
tätsverteilung berücksichtigt werden. Die im Kapitel 3.2.1 diskutierten inelastischen Prozesse
führen zu einer Abschwächung der Absolutintensitäten zugunsten eines diffusen Untergrundes.
Die Intensitätsverteilung des Beugungsbildes berechnet sich wie folgt [Iba90][Jac91] :
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r
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Gittervektoren aller Kristallstrukturen i  in dem Wechselwirkungsvolumen SV  des Elektronen-
strahles. Gi

ρ r  sind die Fourierkoeffizienten der Ladungsdichteverteilung in den Elementarzellen.
Nach einer Konstruktion von Ewald beschreibt k

r
 eine Kugeloberfläche um den Endpunkt von

0k
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, also die jeweiligen ( )0 0 0, , -Punkte des reziproken Gitters. Hieraus folgt die graphische Deu-
tung, daß genau die Reflexe abgebildet werden, die von der Schale der Ewald-Kugel geschnitten
werden. Dies ist gleichbedeutend mit der Formulierung : 0 ik k G− =

r r r
.

Zwischen dem realen Kristallgitter und dem reziproken Gitter besteht die Beziehung [Jac91] :
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(3.29)

wobei hkld  die jeweiligen Netzebenenabstände sind; hkl  bezeichnet die Indizierung nach Miller.
Ausgehend von (3.28) kann aus den Positionen der Beugungsreflexe auf die an der Beugung be-
teiligten Kristallstrukturen geschlossen werden. Die Form der Reflexe und des Beugungsmusters
lassen weitere Rückschlüsse auf eine jeweils zugrunde liegende Morphologie zu.
In Abbildung 3.15 ist eine grundlegende Klassifizierung von Beugungsmustern gezeigt. Die Ent-
wicklung der reziproken Gitter erklärt sich wie folgt. Für durchstrahlbare Strukturen vom Typ a)
ist das reziproke Gitter ein vollständig dreidimensionales Punktgitter, entsprechend sind die
Schnittpunkte mit der Ewald-Kugel punktförmig. Reduziert sich die räumliche Periodizität in ei-
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ner Richtung (gleichbedeutend mit einer scheinbar zunehmenden mittleren Periodizitätslänge), so
kommt es zum einen zum einer Verbreiterung der reziproken Gitterpunkte mit abnehmender Peri-
odizitätszahl, zum anderen zu einer Abstandsabnahme der reziproken Gitterpunkte gemäß (3.29)
senkrecht zur Raumrichtung [Hen91]. Für den Fall einer ideal glatten Oberfläche c) mit gedach-
tem unendlichem Periodizitätsabstand in Normalenrichtung entarten die reziproken Gitterpunkte
schließlich zu senkrecht auf der Oberfläche stehenden idealen Gitterstäben. In dem Übergangsbe-
reich mit abnehmendem Durchstrahlungsanteil kommt es sowohl zu einer Punktverbreiterung,
als auch zu einer Linienausbildung. Ein Beispiel ist das in Abbildung 3.15b) gezeigte reziproke
Gitter einer gestuften Oberfläche. Eine Berechnung der exakten Morphologie aus der Form des
Beugungsbildes und der Reflexe ist in der Regel nicht möglich. Zu bemerken ist noch, daß
RHEED genau wie die PES ein flächenintegrales Verfahren ist und somit der gesamte vom
Elektronenstrahl beleuchtete Teil der Oberfläche (~ Quadratmillimeter) zum Informationsgehalt
des Beugungsbildes beiträgt. Hierbei ist die Einschränkung zu machen, daß nur die Strukturen,
die nicht größer als die Kohärenzlänge des Elektronenstrahles sind, zur Beugung gemäß (3.28) bei-
tragen können. Diese beträgt bei den verwendeten Energien etwa zehn Nanometer [Lüt93][Lau97].

Abbildung 3.15
Klassifizierung von RHEED-Bildern.

Bereits aus der generellen Form von RHEED-Bildern kann auf die topographische Struktur einer Oberfläche
geschlossen werden.  Die untere Reihe zeigt Modellstrukturen der Topographie : in a) sind dreidimensionale
Inseln mit  Kantenhöhen von mehreren Atomlagen angenommen; durch Reduktion der Stufenhöhe auf ein
bis zwei Atomlagen entstehen die in b) gezeigten zweidimensionalen Strukturen und schließlich in c) eine
ideal glatte Oberfläche. In der mittleren Reihe sind die entsprechenden reziproken Gitter dargestellt, ganz
oben die resultierenden Beugungsbilder. Neben diesen offensichtlichen Topographieinformationen kann aus
den Abständen der Beugungsreflexe auf die eigentliche Kristallstruktur geschlossen werden. Aus [Hey94].

b)a) c)
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3.2.3 Abbildende Verfahren : TEM, SPM (STM, AFM)

Hier werden die Verfahren vorgestellt, welche im wesentlichen eine direkte Abbildung der Ober-
fläche ermöglichen. Aufgrund der jeweiligen Abbildungsmechanismen bieten manche Mikro-
skopiemethoden darüber hinaus zusätzliche Informationen über lokale Oberflächenstrukturen.

TEM : Transmission Electron Microscopy - Transmission Electron Microscope

Das Transmissionselektronenmikroskop {engl.: transmission electron microscope} (TEM) arbeitet
mit einem wellenoptischen Abbildungsverfahren, ähnlich wie ein konventionelles Lichtmikro-
skop. Anstelle von sichtbarem Licht werden hier jedoch beschleunigte Elektronen zur Abbildung
verwendet. Der generelle Aufbau ist am Beispiel des Philips [Phi90] CM12 in Abbildung 3.16
dargestellt. Elektronen werden aus einer Kathode thermisch emittiert und über die Spannung aU
der Anode in ein Kondensorlinsensystem beschleunigt. Dieses bildet den Elektronenstrahl auf die
Probe ab. Nach erfolgter Durchstrahlung der Probe werden die in fester Phasenbeziehung stehen-
den Partialwellenbündel durch das nachfolgende Abbildungssystem phasenrichtig summiert und
als vergrößertes „Bild“ der Probe auf einen Leuchtschirm oder eine Kamera projiziert. Einzelne
Strahl(an)teile können in ausgewählten Ebenen vor und nach der Probe ausgeblendet werden. Bei
dem Abbildungssystem handelt es sich um mehrere magnetische Linsen, bestehend aus einer
stromdurchflossenen Spule mit eingebetteten Polschuhen. Durch Änderung des Spulenstromes
kann die Brennweite jeder Linse variiert werden. Der gesamte Elektronenstrahlbereich des Mi-
kroskops ist evakuiert, um Streuungen der Elektronen mit Gasmolekülen zu vermeiden. Durch
die kurzen Brennweiten der magnetischen Linsen, besonders des Objektivs, können mit mehrstu-
figen Anordnungen Vergrößerungen höher als 1:106 erreicht werden, dies ist jedoch nur bedingt
sinnvoll. Der limitierende Faktor ist die erreichbare Auflösung. Anders als bei einem Lichtmi-
kroskop liegt die Beschränkung der maximalen Auflösung eines TEM nicht mehr in dem Beu-
gungsfehler des Objektivs; dieser ist proportional zu dem Quotienten aus der Wellenlänge λ  der
Elektronen und der Apertur α  des Objektivs. Die Wellenlänge λ  berechnet sich unter Berück-
sichtigung der relativistischen Korrektur für die Energie der Elektronen als Funktion der Be-
schleunigungsspannung zu :
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mit : e  = Elementarladung ; em  = Ruhemasse des Elektrons ; aU  = Beschleunigungsspannung.
Durch typische Elektronenenergien im Bereich von 50-300keV wird die Wellenlänge der Elek-
tronen, und damit auch der Beugungsfehler, deutlich geringer als die Atomabstände in Festkör-
pern. Eine reale atomare Punktauflösung wird in Transmissionselektronenmikroskopen jedoch in
der Regel nicht erreicht.
Die Auflösungsgrenze eines TEM ergibt sich im wesentlichen aus der Güte des Beleuchtungssy-
stems - bestehend aus Kathode, Wehnelt-Zylinder, Anode und Kondensorlinsen – in Zusammen-
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spiel mit der Abbildungsqualität der eigentlichen Objektivlinse, sie wird begrenzt durch die sphä-
rische und chromatische Aberration sowie dem Astigmatismus. Ausführliche Rechnungen und
Erklärungen hierzu können der speziellen Literatur wie [Bet82] oder [Rei89] entnommen werden.

F −1

F

1 - Netzebenenabbildung
2 - Dunkelfeldabbildung
3 - Vielstrahlabbildung
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Abbildung 3.16
Aufbau und Strahlengang eines Transmissionselektronenmikroskops

Links ist am Beispiel des Philips CM12 der grundsätzliche Aufbau eines TEM mit den einzelnen funk-
tionellen Elementen dargestellt. Alle oberhalb der Probe befindlichen Linsen und Blenden sowie die
Elektronenquelle bilden das Beleuchtungssystem. Unterhalb der Probe, beginnend mit der Objektivlinse
und der Objektivblende, folgt das mehrstufige Abbildungssystem bis in die Projektions- und Kameraebene.
Zur Vermeidung von Vibrationen besteht das primäre Pumpsystem aus einer Ionengetterpumpe. Der va-
riable Probenhalter und das Schleussystem sind in der Grafik nicht dargestellt.
Rechts ist die Entstehung der unterschiedlichen Abbildungsmodi anhand des schematischen Strahlen-
ganges dargestellt. Jede einzelne Linse bewirkt, wie auch bei einem Lichtmikroskop, eine Fouriertransforma-
tion F, hieraus resultiert das erste Beugungsbild in der Fourierebene der Objektivlinse. Durch eine geeig-
nete Auswahl bestimmter Beugungsreflexe können selektive Strukturabbildungen durchgeführt werden.
Für eine direkte Abbildung des Beugungsbildes wird die Brennebene der Zwischenlinse mittels einer Beu-
gungslinse in die Fourierebene der Objektivlinse verlagert. In allen anderen Fällen bewirken die nachge-
schalteten Linsen eine Vergrößerung des Zwischenbildes der Gaußschen Bildebene. Hieraus resultieren
die vergrößerten Objektabbildungen der Probe auf dem Projektionsschirm. Aus [Phi90] mit Ergänzungen.
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Für die verwendeten Mikroskope - Philips CM12 und CM300 - werden vom Hersteller die fol-
genden Auflösungsgrenzen für Gitterebenen (periodische Strukturen) und Punkte angegeben :

• CM12    : 0,200nm (Netzebenenauflösung)   /   0,240nm (Punktauflösung)
• CM300  : 0,144nm (Netzebenenauflösung)   /   0,170nm (Punktauflösung)

Die wesentlichen Unterschiede der Mikroskope liegen zum einen in der maximalen Beschleuni-
gungsspannung mit 120kV für das CM12 und 300kV für das CM300, zum anderen in der Ent-
wicklungsstufe des verwendeten Objektivs. Das Bilderfassungssystem des CM12 besteht aus ei-
ner konventionellen Photobelichtungseinheit, das des CM300 aus einer CCD-Kamera zur direk-
ten Aufnahme von digitalen Bilddaten.
Für eine Abbildung von Netzebenen der primär zu untersuchenden kristallinen Materialien mit
den in Kapitel 2.2.1 und 2.2.4 angegebenen Gitterparametern sind die verwendeten Geräte somit
prinzipiell geeignet.
Die erreichbare Qualität der Abbildungen wird im weiteren gegebenenfalls noch durch mechani-
sche Einflüsse wie Vibrationen und Probendrift reduziert. Das dem Objektiv nachfolgende Ver-
größerungssystem aus Zwischenlinse und Projektionslinsen besitzt in der Regel keinen Einfluß
auf die Auflösungsgrenze und Abbildungsqualität, da hier nur unkritische langbrennweitige Lin-
sen zum Einsatz kommen. Weiterhin ist die Probenpräparation für die resultierenden Abbildun-
gen im Durchstrahlungsmodus mitbestimmend. Der Grund hierfür liegt in der Abschwächungs-
länge der Elektronen durch inelastische Wechselwirkungen, wie in Kapitel 3.2.1 bereits disku-
tiert. Ziel einer geeigneten Präparation muß daher sein, eine Probendünnung bis auf wenige Nano-
meter möglichst gleichmäßig und großflächig zu erreichen, ohne die Probenstruktur zu schä-
digen. In dem vorliegenden Fall wurde die sogenannte Drahtdünnungsmethode, die bei [Dut98]

und [Gün99] eingehend beschrieben wird, verwendet. Diese hat sich als besonders vorteilhaft bei
der Präparation von Halbleiterheterostrukturen im Querschnittsverfahren herausgestellt.
Die Präparation erfolgt in mehreren Phasen unter Umgebungsbedingungen, daher ist ein Aus-
schleusen der Probe aus dem UHV-Verbundsystem erforderlich. Die durch den Kontakt der Pro-
ben mit der Raumluft in Kapitel 2.2.3 und 2.2.4 beschriebene spontane Kontamination stellt für
die TEM-Untersuchungen keine wesentliche Beeinträchtigung dar. Durch das Ausschleusen aus
dem UHV-Verbundsystem bildet sich auf der Probenoberfläche die in Kapitel 2.2.4 beschriebene
Oxidschicht mit einer Dicke von wenigen Ångström. Desgleichen auf den durch die Quer-
schnittspräparation neu entstehenden freien Oberflächen. Um die präparationsbedingten mecha-
nischen Strukturbelastungen der Querschnittsproben kleinstmöglich zu halten, erfolgt die primäre
Materialtrennung durch Brechen der Ausgangsproben [Dut98]. Die resultierenden Durchstrah-
lungsflächen der Querschnittsproben sind daher gemäß der in den Kapiteln 2.2.1 und 2.3.2 vor-
gestellten Betrachtungen vom Typ {011}. Aufgrund ihrer geringen Dicke bleibt die Kontaminati-
onsschicht für die abbildenden Elektronen transparent. Die hauptsächliche Wechselwirkung er-
folgt mit dem umschlossenen Querschnittsbereich der eigentlichen Probe.
Für die angestrebte Hochauflösung tragen vorwiegend periodische Strukturen zu gut erkennbaren
Kontrasten, wie am Beispiel der Abbildung 2.8 gezeigt, bei. Die dünnen amorphen Kontaminati-
onsschichten der präparierten Proben erzeugen hingegen nur einen homogenen Streuuntergrund.
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Die Kontrastentstehung in TEM-Abbildungen ist nicht trivial, kann aber allgemein in drei
grundlegende Kategorien eingeteilt werden :

1. Streuabsorptionskontrast (auch als Material- oder Amplitudenkontrast bezeichnet)
2. Beugungskontrast
3. Phasenkontrast

Der Streuabsorptionskontrast beruht im wesentlichen auf dem mit der Ordnungszahl der Ele-
mente zunehmenden Ablenkwinkel der gestreuten Elektronen. Durch den Einsatz einer variablen
Kontrastblende werden stärker abgelenkte Elektronen in der Abbildung unterdrückt.
Im Falle des Beugungskontrastes wird die Richtungsabhängigkeit der Beugungsreflexe unter-
schiedlicher periodischer Bereiche ausgenutzt. Durch eine Verkippung der gesamten Probe rela-
tiv zur Strahlachse wechseln die lokalen Kontraste entsprechend ihrer Kristallorientierung.
Der Phasenkontrast geht auf die Interferenz des Primärstrahls mit den phasenverschobenen ge-
beugten Strahlen periodischer Strukturen zurück. Diese Kontrastart ist maßgeblich für die hoch-
auflösende Abbildung von Netzebenen in kristallinen Bereichen.
Für eine tiefergehende Beschreibung der unterschiedlichen Mechanismen zur Kontrastentstehung
sei hier auf  sekundäre Quellen wie [Bet82], [Rei89], [Dut98] oder [Gün99] verwiesen.
Neben der reinen Ortsraumabbildung bietet das TEM noch ergänzende Strukturinformationen.
Durch Umschaltung der Beugungslinsenbrennweite wird, anstelle der Gaußschen Bildebene, die
Fourierebene der Objektivlinse zur Abbildung gebracht (siehe Abbildung 3.16). Somit kann
- ähnlich wie beim RHEED - ein Beugungsbild der Probe betrachtet werden. Dieses ist auf den
gerade betrachteten Probenbereich beschränkt, bietet also die Möglichkeit einer lokalen Kristall-
strukturanalyse mit sehr hoher Auflösung. Ergänzend kann durch gezielte Auswahl einiger Beu-
gungsreflexe, wie in Abbildung 3.16 auf der rechten Seite dargestellt, vor der inversen Fourier-
transformation F -1 eine exakte Identifikation der zugehörigen Probenbereiche erreicht werden.
Insgesamt ergibt sich mit den Transmissionselektronenmikroskopen die Möglichkeit, simultan
die räumlichen und kristallographischen Strukturen einzelner Proben und Probenbereiche mit
hoher Ortsauflösung zu untersuchen.
Weiterhin vorteilhaft in der Transmissionselektronenmikroskopie sind die variablen Brennweiten
der magnetischen Linsen. Hierdurch lassen sich praktisch stufenlose Vergrößerungen von etwa
1:40 bis zur jeweilige Auflösungsgrenze (� 1:106) einstellen. Daher wird, besonders für syste-
matische Untersuchungen, die Auswahl geeigneter Mikroskopiebereiche auf der Probe erleichtert.
Für das Materialsystem InAs(100) wurde die Möglichkeit, Querschnitte der oberflächennahen
Bereiche zu untersuchen, genutzt. Hierdurch wird, ergänzend zu den in den vorangegangenen
Kapiteln beschriebenen flächenintegralen Methoden und den noch folgenden rein oberflächenab-
bildenden Rastersensormethoden, auch die vertikale Struktur zugänglich.
Beispiele für die Abbildung von vertikalen Oberflächenstrukturen im TEM wurden bereits in
Abbildung 2.2 und Abbildung 2.8 vorgestellt.
Die zweite verwendete Mikroskopiemethode ist die mittlerweile in der Grenzflächenanalytik eta-
blierte Rastersensormikroskopie. Allgemeine Grundlagen sowie spezielle Eigenschaften der ver-
wendeten Mikroskope und deren Abbildungsverhalten werden im folgenden eingehend beschrieben.
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SPM : Scanning Probe Microscopy - Scanning Probe Microscope

Der Abbildungsmechanismus in der Rastersensormikroskopie {engl.: scanning probe microscopy}
(SPM) unterscheidet sich gravierend von dem eines TEM.
Die grundlegende Funktionsweise ist in Abbildung 3.17 dargestellt. Die charakterisierende Grö-
ße eines SPM ist die Art der Wechselwirkung Φ zwischen der Probe und dem dafür ausgelegten
Sensor. Hierbei kann es sich zum Beispiel um einen elektrischen Strom, eine anziehende oder
abstoßende Kraft, magnetische Kräfte, thermische Flüsse oder Kapazitäten handeln. Die Variati-
onsbreite der nutzbaren Wechselwirkungen ist allgemein nur durch die Möglichkeit ihrer direk-
ten oder indirekten Detektierbarkeit begrenzt. Um nun ein „Bild“ zu erhalten, wird der Sensor
schrittweise relativ zur Probenoberfläche ( ),x y  bewegt. Der primäre Operationsmodus besteht
darin, den Abstand z  zwischen Probe und Sensor so zu regeln, daß die Wechselwirkung Φ in je-
dem Punkt ( ),x y  annähernd konstant bleibt :

( ) ( )( )F !, ,z x y x y const= Φ = (3.31)

Das so entstandene Höhenbild ( ),z x y  gibt nicht notwendigerweise die naive Topographie der
Oberfläche wieder, da Φ in der Regel auch lokal variiert. Der relative Anteil der realen Korruga-
tion in der Rastersensorabbildung einer Oberfläche hängt von der gewählten Wechselwirkung ab.
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Abbildung 3.17
Generelle Arbeitsweise eines Rastersensormikroskops – Entstehung einer SPM-Oberflächenabbildung.

Die Bewegung der Probe erfolgt relativ zu dem Sensor. Die Abbildung eines Oberflächenbereiches resul-
tiert in der Regel aus der punktweisen Abstandsregelung vom Sensor zur Probe als Funktion der lokalen
Wechselwirkungsgröße Φ. Das Verfahren für die direkte oder indirekte Detektion von Φ hängt von der Art
der lokalen Wechselwirkung ab. Die spezielle Form und Beschaffenheit des Sensors wird im wesentlichen
durch die primäre Wechselwirkung und die aktuellen technischen Realisationsmöglichkeiten bestimmt.
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Die Vergrößerung ergibt sich aus dem Verhältnis von abgetastetem Probenbereich zur Darstel-
lungsgröße auf dem Bildschirm. Ähnlich wie im Falle des TEM ist der für die Hochauflösung
entscheidende Faktor die Auflösungsgrenze. Diese ist zunächst durch die mechanischen Eigen-
schaften der Rastereinheit {engl.: Scanner} beschränkt. Gewöhnlich handelt es sich bei den Scan-
nern um piezoelektrische Keramiken, welche durch Anlegen eines elektrischen Feldes je nach Pola-
rität zu Kontraktionen oder Expansionen senkrecht zur Feldrichtung angeregt werden [Wie94].
Schrittgrößen (δx,δy,δz) im sub-Angströmbereich sind hierbei realisierbar. Um den Einfluß von
Schwingungen zu minimieren, sind zumeist aufwendige Dämpfungssysteme notwendig [Oka87].
Durch geeignete technische Maßnahmen bleibt die Positioniergenauigkeit der Rasterauflö-
sung unter einem Angström [Mag96]. Eine weitaus gravierende Beschränkung der Auflösung
ergibt sich aus der Art der jeweiligen Wechselwirkung in Hinblick auf die realisierbaren Sensor-
eigenschaften und -geometrien [Jun95b][Teg95][Mag96][Kit99]. Dies wird im Kapitel 3 genau-
er ausgeführt. Für diese Arbeit wurden zwei Typen von Rastersensormikroskopen verwendet.

STM : Scanning Tunnelling Microscopy - Scanning Tunnelling Microscope

Dies ist zunächst das Rastertunnelmikroskop {engl.: scanning tunnelling microscopy} (STM). Es
ist die älteste SPM-Art und wurde von Binnig [Bin82] 1982 vorgestellt. Die zugrunde liegende
Wechselwirkung ist ein Tunnelstrom TI , der durch eine angelegte Spannung TU  zwischen Probe
und Sensor fließen kann. Eine theoretische Behandlung bieten unter anderem [Ter85] und [Wie94].

Abbildung 3.18
Aufbau und Arbeitsprinzip des verwendeten Omicron UHV-STM

� Dreibein-Scanner mit Grobpositionierung (x/z) und Proben-
halter, � Wirbelstromdämpfung, � Federaufhängung, � Mon-
tageflansch zur UHV-Kammer, � Stromdurchführung für Steuer-
und Signalleitungen, � Drehdurchführung zur Federentlastung.
� ist die Steuereinheit {engl.: control unit} für den Regelkreis,
� stellt den Sensor {engl.: Tip} über einer leitfähigen Probe dar,
� den Scanner. Für die Scanlinie sind an den Punkten A und B
Geometrie- und Materialeffekte angedeutet. Aus [Omi99], [Wie94].
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Der Sensor ist im allgemeinen eine sehr scharfe leitfähige Spitze {engl.: Tip}, der Abstand s
zwischen Probe und Tip beträgt wenige Angström. Da der Tip die Proben nicht berührt, muß der
fließende Strom als quantenmechanisches Tunneln von Elektronen durch eine Potentialbarriere
betrachtet werden.
Eine einfache Beschreibung der Abstandsabhängigkeit des Tunnelstromes kann in der Form :

2e s
T TI U κ−∝ ⋅ (3.32)

mit : s = Abstand Probe-Tip ; κ = 2 /mφ h  = Abklingkonstante ; φ  =  Potentialbarrierenhöhe,
gegeben werden [Wie94]. Diese gilt streng genommen nur für eine exakt sphärische Sensorgeo-
metrie über einer planen Probenoberfläche und kleine Spannungen TU , bleibt aber auch für grö-
ßere Abweichungen von den Ausgangsbedingungen eine qualitativ hinreichend gute Beschrei-
bung. Wird weiterhin noch die atomare Struktur von Probe und Tip sowie die Tip-Geometrie be-
rücksichtigt, ergibt sich für den Tunnelstrom die erweiterte Form [Wie94]:

( ) ( )2
0e ,tR

T T t F s FI U n E n E rκ∝ ⋅ ⋅ ⋅
r

(3.33)

mit : tR  = Tip-Radius ; ( )t Fn E  = Zustandsdichte an der Fermikante des Tips; ( )0,s Fn E r
r

 = lo-
kale Zustandsdichte der Probe am Ort 0r

r
 des Tips.

Die vereinfachte Formulierung (3.32) geht aus der allgemeineren (3.33) hervor, wenn für die lo-
kale Zustandsdichte der exponentielle Abfall in das Vakuum normal zur Oberfläche eingesetzt
wird. Im folgenden wird der Einfluß der einzelnen Faktoren auf die Bildentstehung diskutiert.
Für die Deutung von STM-Abbildungen mit „atomarer“ Auflösung wird die Formulierung (3.33)
herangezogen. Hier ist die lokale Zustandsdichte ( )0,s Fn E r

r
 der maßgebliche Faktor. Eine Ab-

bildung gemäß (3.31) mit TIΦ =  zeigt also keine Topographie, sondern im wesentlichen eine
Fläche konstanter Zustandsdichte. Das resultierende Bild variiert mit der angelegten Spannung

TU , also der oberen Grenze eines Integrals über alle Zustände bis ( )e TU⋅  [Ter85]; weiterhin mit
deren Polarität, da diese zwischen den besetzten und unbesetzten Zuständen der Probe auswählt.
Liegen mehrere Atomsorten vor, so muß zunehmend auch ein „Materialkontrast“, welcher in der
spezifischen Barrierenhöhe φ  der Abklingkonstante κ  begründet liegt, berücksichtigt werden.
Gemäß [Ter85] kann φ  mit einer lokalen Austrittsarbeit (siehe [Iba90], [Hen91]) gleichgesetzt
werden. In diesem Sinne bedeutet „atomare“ Auflösung, daß Strukturen mit atomaren Dimensio-
nen mikroskopisch aufgelöst und deren Abbildung physikalisch interpretiert werden können.
Liegen reale vertikale Strukturen vor - im einfachsten Fall in Form von atomaren Stufen oder In-
seln - so dominiert die exponentielle Abstandsabhängigkeit, welche explizit in (3.32) auftritt, an
diesen Strukturen die Abbildungseigenschaften hinsichtlich der enthaltenen Topographieinfor-
mation. Für ausgeprägtere Strukturen, beginnend mit einfachen Nanostrukturen, wird zunehmend
der den nominellen Spitzenradius tR  enthaltende Exponentialterm in (3.33) bedeutsam. Dies
liegt im einfachsten Fall an einer lokalen Zunahme des effektiven Tunnelbereiches zwischen Tip
und Struktur [Mag96].
Ein weiterer, für die Abbildungsentstehung wichtiger Aspekt ist in den allgemeinen Gleichungen



Experimentelles Umfeld                                                                             57

(3.32) und (3.33) nicht enthalten. Er betrifft den direkten Einfluß der Sensorgeometrie auf die
Abbildung von strukturierten Oberflächen und wird in Kapitel 3 eingehend diskutiert.
Letztendlich für die Auflösung noch von Relevanz ist der diskrete Charakter der Rasterabbil-
dung. Dieser äußert sich zum einen in den durch die Bildgröße und Bildpunktzahl vorgegebenen
Schrittweiten ( )d d,x y  in der Bildebene, zum anderen in der Digitalisierung der Regelsignale

( )F ,UZΦ  ⇒ zδ .
Abschließend ist festzustellen, daß mit einem STM - eine ausreichende Dämpfung und geeignete
Proben vorausgesetzt - die Abbildung von Strukturen bis auf die atomare Skala herunter möglich ist.
Die Einschränkung auf geeignete Proben ist wie folgt zu verstehen :
Für einen kontinuierlichen Stromfluß durch die Potentialbarriere ist selbstverständlich ein unge-
hemmter Ladungstransport durch Sensor und Probe zu dem Tunnelbereich Voraussetzung. Somit
sind per STM nur leitfähige Proben mikroskopierbar. Im Falle der zu untersuchenden Halbleiter
bedeutet dies, daß eine ausreichende Dotierung vorliegen muß [Wie94].
Gleiches gilt für den eigentlichen Grenzflächenbereich. Wird beispielsweise die Potentialbarriere
durch eine (partielle) Oberflächenkontamination stark erhöht, so macht sich dies in einem zu-
nehmenden Signalrauschen bemerkbar. Im Extremfall kann dies zur Unterbindung eines noch
meßbaren Tunnelstromes (einige Pikoampere) führen. In vielen Fällen reicht die unter Umge-
bungsbedingungen entstehende Oberflächenkontamination (siehe Kapitel 2.2.4) hierfür aus; eine
Ausnahme bilden inerte Oberflächen.
Hieraus ergibt sich im weiteren für die Untersuchung von Halbleiteroberflächen die Notwendig-
keit, die Vakuumbedingungen von der Präparation bis zur Mikroskopie im STM aufrecht zu er-
halten. Bei dem verwendeten STM handelt es sich folglich um ein UHV-taugliches Gerät in einer
speziell konzipierten separaten Kammer der Verbundanlage.
Abbildung 3.19 zeigt einen Querschnitt durch den UHV-STM-Anlagenteil. Das eigentliche STM
ist ein kommerzielles Gerät vom Typ STM1 der Firma Omicron [Omi99]. In Abbildung 3.18 ist
auf der linken Seite der Trägerflansch mit der darauf befindlichen Vibrationsdämpfung aus Fe-
deraufhängung und Wirbelstrombremse abgebildet. Bei dem Scanner, der in diesem Fall den
Sensor trägt, handelt es sich um einen Dreibein-Scanner wie in der rechten Zeichnung dargestellt.
Dieser ermöglicht Bildbereiche bis maximal 2,3µm Kantenlänge in x- und y-Richtung. Die Probe
befindet sich auf dem in Abbildung 3.12 b) und c) gezeigten Probenplättchen in einem senkrecht
stehenden Halter und kann in der Ebene entlang der Hauptachsen um jeweils 8mm frei bewegt
werden. Hierdurch ist auf einem Streifen in Höhe der Probenmitte der Abbildungsbereich frei
wählbar, eine gezielte Positionierung von Tip und Probe jedoch nicht möglich. Für einen
schnellen Austausch von Proben und Tips steht ein Probenkarussell mit 24 Plätzen zur Verfü-
gung; längere Transferzeiten zur zentralen Schleusenkammer entfallen damit.
Das Pumpsystem besteht, wie in Abbildung 3.19 gezeigt, aus einer Ionengetterpumpe sowie einer
Turbomolekularpumpe. Die Vorpumpe ist zur Vermeidung niederfrequenter Störungen  von der
Anlage getrennt. Die Druckmessung in der STM-Kammer erfolgt über ein Ionisationsmanometer
in Extraktorbauweise, welches sich in einem Flanschkranz mit direkter Sicht auf die Proben be-
findet. Für die separate Druckmessung in der Koppelkammer befindet sich ein Bayard-Alpert Io-
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nisationsmanometer gegenüber des Anschlußflansches der mobilen Transferkammer. Die stören-
den Vibrationen aus den mechanisch aktiven Bereichen - also Turbomolekularpumpe und „Rest“
des Anlagenverbundes - werden über flexible Bälge gedämpft. Um eine optimale Schwingungsi-
solation zu erreichen, kann der komplette STM-Anlagenteil von dem Transferrohr des Anlagen-
verbundes getrennt werden. Hierzu wird nach Schließen zweier Schieber und Abschalten der
Turbomolekularpumpe der Verbindungsflansch geöffnet und die Anlage zurückgezogen. Der Ba-
sisdruck der STM-Kammer von 10-10mbar wird durch die Ionengetterpumpe aufrechterhalten, die
Vakuumbedingungen der restlichen Verbundanlage werden nicht beeinträchtigt. Eine Wiederher-
stellung der UHV-Bedingungen in der Koppelkammer ist durch deren geringes Volumen in Ver-
bindung mit der hohen Saugleistung der gewählten Turbomolekularpumpe innerhalb kurzer Zeit
möglich. An einen seitlichen Flansch der Koppelkammer kann eine mobile Transferkammer
(siehe [Lau97] mit Detailänderungen) für einen externen UHV-Transfer angeschlossen werden.

Abbildung 3.19
Querschnittszeichnung des separaten UHV-STM-Anlagenteils mit seinen wesentlichen Komponenten.

Das eigentliche in Abbildung 3.18 gezeigte Omicron STM1 befindet sich in der linken Kammer. Über einen
Manipulator mit Greifzange können Proben und Tips aus dem Probenkarussell in die entsprechenden
Halter des STM überführt werden. Die Transferstange für die Probenübergabe aus dem Transferrohr des
Anlagenverbundes schließt sich rechts an das Rohr an und ist hier nicht eingezeichnet. � markiert den
Anschlußflansch für eine mobile Transferkammer. Für eine Vibrationsentkopplung kann der STM-Anlagen-
teil nach Schließen beider Balgzugschieber und Abschalten der Turbomolekularpumpe im Trennungsbe-
reich von dem Rest des Verbundsystems durch Zurückrollen der Basisplatte mechanisch getrennt  werden.
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Für die Untersuchung von Proben mit nichtleitenden Oberflächen oder Oberflächenbereichen hat
sich in den letzten Jahren eine weitere Rastersensormikroskopieart etabliert, die Rasterkraftmi-
kroskopie {engl.: atomic force microscopy} (AFM).

AFM : Atomic Force Microscopy - Atomic Force Microscope

Das AFM geht wie das STM auf eine Idee von Binnig et.al. [Bin85] zurück. Wechselwirkungs-
größe φ  ist eine zwischen Sensor und Probe wirkende Kraft. Eine weitere Typisierung der Ra-
sterkraftmikroskopie erfolgt nach der Art der Kraftwechselwirkung in : Kontakt-, Nichtkontakt-
und Schwingungsmodus {engl.: contact, non-contact and tapping mode} [Wie94][Mag96]. Die
Kraftdetektion erfolgt indirekt über gemessene Verbiegungen eines Hebelarmes {engl.: cantile-
ver}, an dessen Ende sich der eigentliche Sensor, eine scharfe Spitze (Tip), befindet.
Das für diese Arbeit verwendete AFM arbeitet im Kontaktmodus. Die Vorstellung der Grundla-
gen beschränkt sich daher auf diesen Arbeitsmodus.
Die Kraft F  zwischen Tip und Probe ist im statischen Fall für kleine Auslenkungen gleich der
Rückstellkraft des Cantilevers, sofern eine lokale Deformation der Probe zu vernachlässigen ist :

( ) ( ) c, , , ,canti tip tip cantiF x y z F x y s s≅ = ⋅ (3.34)

mit : tips = Auslenkung des Tips ; ccanti  = Federkonstante ; z  = relative Probenhöhe am Ort ( ),x y .
Die absolute Größe der zulässigen Auflagekräfte im Kontaktmodus hängt von dem Material der
Probe und deren Mikrostruktur sowie der effektiven Kontaktfläche des Tips ab. Für kristalline
Halbleiter werden typischerweise Werte im Bereich einiger Nanonewton für die Regelung gemäß
(3.31) gewählt. Kommerzielle Tips bestehen in der Regel aus Silizium oder Siliziumnitrid, besitzen
also eine ausreichende Härte, um die Bedingung der „Nichtdeformierbarkeit“ ebenfalls zu erfüllen.
Für die Detektion der Cantilever-Verbiegung bzw. -Auslenkung existieren eine Reihe unter-
schiedlicher Verfahren mit spezifischen Vor- und Nachteilen [Wie94][Nau96]. Gängigstes Ver-
fahren ist die Laserstrahlreflexion {engl.: laser beam deflection}, bei dem, wie in Abbildung 3.20
gezeigt, ein Laserstrahl von der Rückseite des Cantilevers auf positionssensitive Photozellen re-
flektiert wird. Das Ausgangssignal ( )laserS a  der Photozellen variiert monoton mit der Position

lasera  des Laserstrahles und ist somit ein Maß für den Verbiegungswinkel cantiα  des Cantilevers.

Abbildung 3.20
Kontaktmodus Laserdeflektions AFM

Laser, Justierspiegel, Cantilever mit
Tip und Photodetektor bilden die star-
ren Detektionseinheit. Die Probe be-
findet sich auf dem Scanner und wird
unter dem Tip gerastert ( ),x y .
Abweichungen aus der Soll-Lage
werden durch die punktierten und ge-
strichelten Linien angedeutet. Über
die Bedingung S != const  wird die re-
lative Probenlage z  geregelt und da-
mit die Auflagekraft konstant gehalten.
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Für kleine Winkel und speziell kleine Winkeländerungen gilt :

( )1
laser canti tip cantiS a s Fα− ∝ ∝ ∝ (3.35)

Somit kann mit einer hinreichend empfindlichen Elektronik während des Rastervorganges auf
eine konstante Auflagekraft geregelt werden [Mag96]. Wird die für (3.34) gestellte Randbedin-
gung  erfüllt, folgt daraus direkt tipz s= , also mit (3.31) eine exakte Abbildung der Topographie.
Grundsätzlich ist mit einem AFM eine laterale und vertikale Auflösung im sub-Angströmbereich
realisierbar. Im Falle des Kontaktmodus kann eine reale Auflösung von lateralen atomaren
Strukturen aufgrund der Wechselwirkungscharakteristik nicht erreicht werden. Die Abbildung
von vertikalen Strukturen mit atomaren Dimensionen, wie beispielsweise Stufenkanten, ist hin-
gegen in der Regel problemlos möglich. Näheres hierzu wird in Kapitel 3 ausgeführt.
Da das AFM nicht auf die Abbildung von leitfähigen Proben beschränkt ist, sind auch Untersu-
chungen von Proben unter Umgebungsbedingungen möglich. Die Notwendigkeit einer UHV-
Konstruktion bestand daher nicht, statt dessen wurde auf eine Kompensation prinzipieller
Schwächen des Omicron STM1 als ergänzendes SPM-Verfahren Wert gelegt.
Bei dem verwendeten AFM - in Abbildung 3.21 gezeigt - handelt es sich daher um einen spezi-
ellen Eigenbau [Nau96], der in nachfolgenden Arbeiten [Zac97][Han98] für großflächige Topo-
graphieuntersuchungen von Halbleitern weiter optimiert wurde – siehe hierzu [Kre98][Han98b].

Abbildung 3.21
Fotos des AFM und des selbst entwickelten Neigungskompensations-Scanner auf dem Mikrometertisch

Die Detektionseinheit des AFM wird durch den Laser mit Treiberelektronik �, den Ablenkspiegeln � mit
Justierschrauben �, dem Cantileverhalter � und dem Photodetektor inklusive Verstärkerelektronik �
gebildet. Der Klemmhalter des Röhrchenpiezo (Scanner) � mit der symmetrischen Elektrodenanordnung
zur Neigungskompensation erlaubt eine 360° Rotation der Proben um die raumfeste Flächennormale.
Mittels der Stellschrauben � eines Mikrometertisches � kann der darauf befestigte Scanner � in einem
Bereich von 20x20mm² unter dem Cantilever exakt positioniert werden. Die manuellen Mikrometerschrau-
ben A und die motorbetriebene Grobannäherung B bilden die Dreipunktauflage der Detektionseinheit. Si-
gnal- � und Steuerleitungen � werden über die AFM-Schwingungsdämpfung zur Regelelektronik geführt.
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Der grundsätzliche Vorteil dieses AFM gegenüber dem STM1 besteht in der variablen, aber prä-
zise einstellbaren,  Rotations- und Translationspositionierung der Probe relativ zum Sensor. Dies
wurde erst durch eine neue symmetrische Elektrodenanordnung auf einem Röhrchenpiezo, die im
Rahmen des Projektes eingeführt wurde, möglich. Röhrchenpiezos werden als Scanner in der Ra-
stersensormikroskopie bevorzugt eingesetzt, weil sie aus nur einem aktiven Bauteil bestehen und
bei vergleichbaren Maßen deutlich größere Scan-Bereiche ermöglichen als die Dreibein-Variante
(siehe hierzu [Bin86],[Che92]). Der Nachteil der Röhrchenpiezos mit konventionellen Elektro-
denanordnungen besteht in der sphärischen Verkippung der Scannerachse während des Scan-
Vorganges. Hierdurch muß sich der AFM-Tip immer in relativer Nähe der Scannerachse befin-
den, da ansonsten die Kompensation der Auslenkung in z-Richtung die Regelmöglichkeit des
Scanners übersteigt. Dies bedeutet, daß für eine auf dem Scanner befestigte Probe die Wahl des
Scan-Bereiches auf wenige Millimeter beschränkt ist. Durch die zentrumsymmetrische Anord-
nung der Elektroden wird eine Achsenverkippung unterbunden, was eine beliebig große Ver-
schiebung des Piezos erlaubt. Eine detaillierte Beschreibung des Neigungskompensations-
Scanners nebst theoretischer Berechnung wurde unter [Han98b] veröffentlicht.
Die durch das Ausschleusen bedingte Oberflächenoxidation der Proben hat bei den bisher unter-
suchten Verbindungshalbleitern GaAs und InAs keinen merklichen Einfluß  auf  die Abbildung
der Topographie mit dem AFM.
Für GaAs wurde dies durch den Vergleich von Abbildungen an monoatomar hohen Stufen und
Inseln sowie Nanostrukturen mit entsprechenden UHV-STM- und Reflexionselektronenmikro-
skopieuntersuchungen der identischen Proben verifiziert [Blu94][Zac97][Kre98][Fra98]. Die Sub-
stratstrukturen waren selbst nach einer mehrmonatigen Lagerung an Luft im AFM unverändert
erkennbar. Im Falle des InAs und In2O3-Kristalliten zeigen die im Rahmen dieser Arbeit ge-
machten Vergleiche von UHV-STM und AFM bezüglich der qualitativen und quantitativen
Strukturabbildung keine oxidationsbedingten Unterschiede. Gravierende Auswirkungen des Luft-
kontaktes auf die Topographieabbildung im AFM wurden hingegen bei dem Verbindungshalb-
leiter Aluminiumarsenid (AlAs) festgestellt. Unmittelbar nach Ausschleusen aus dem UHV konn-
ten noch atomare Stufen abgebildet werden, nach einigen Stunden war dies nicht mehr möglich.
Eine Erklärung der unterschiedlichen „Eignung“ der Halbleiter hinsichtlich der Mikroskopie un-
ter Umgebungsbedingungen bietet das untersuchte zeitabhängige Grenzflächenoxidationsverhal-
ten. Abbildung 2.5 zeigt das logarithmische Oxiddickenwachstum der Verbindungshalbleiter
unter UV-Ozoneinfluß. Dieses wird bei den betrachteten Halbleitern GaAs, InAs und InP nur
durch die Bereitstellung von Sauerstoffradikalen und -monomeren in hoher Konzentration er-
reicht. Unter einer einfachen Sauerstoffatmosphäre bildet sich zwar auch sofort eine Oxidations-
schicht in Monolagendicke, eine Oxidation tieferliegender Schichten unterbleibt jedoch, da die
Sauerstoffmoleküle nicht durch die oberste Oxidschicht diffundieren können. Hierdurch bleibt
die Topographie der reinen Halbleiteroberfläche aus dem UHV erhalten. Von AlAs hingegen ist
eine fortschreitende Oxidation zu tieferliegenden Lagen bekannt; diese führen zunehmend zu Ver-
spannungen des Kristallgitters und damit zu Verzerrungen der Oberflächenstrukturen.
Im nachfolgenden Kapitel wird der Struktur- und Sensoreinfluß für SPM-Abbildungen betrachtet.
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4 Strukturabbildung mit Rastersensormikroskopen

In dem vorausgehenden Kapitel wurde zunächst der grundlegende Bildentstehungsmechanismus
der Rastersensormikroskopie, wie in Abbildung 3.17 gezeigt, vorgestellt. Für zwei konkrete Mi-
kroskoptypen - STM und AFM - wurden dann die elementaren physikalischen Wechselwirkun-
gen zwischen Sensor und Probe, soweit theoretisch begründbar, dargelegt. In vielen Fällen ist je-
doch die spezielle Oberflächenstruktur in Verbindung mit der momentanen Sensorgeometrie für
die resultierende Abbildung weitaus entscheidender. Beispiele für diesen zum Teil als Sensorar-
tefakt bezeichneten Einfluß auf die Strukturabbildung sind unter anderem bei [Arn95], [Sch94],

[Jun95b], [Jun95], [Teg95] oder [Kit99] zu finden.
Da die beiden Rastersensorverfahren für die Strukturuntersuchung der Grenzflächen in dieser
Arbeit von besonderer Bedeutung sind, wurden umfangreiche Überlegungen und Rechnungen
hinsichtlich der speziellen Bildentstehung und -interpretation angestellt. Einige wesentliche Er-
gebnisse werden in diesem Kapitel vorgestellt.
Als Überleitung zu den nun folgenden Betrachtungen sei noch eine triviale Tatsache angemerkt :
Aus einer mikroskopischen Abbildung ergibt sich zunächst nur eine qualitative Information - der
visuelle Eindruck von dem aktuellen Zustand eines Probenbereiches.

4.1 Quantifizierung von Oberflächenabbildungen
Ohne eine weitergehende Quantifizierung ist der strukturspezifische Informationsgehalt einer
Oberflächenabbildung nur gering.
Eine Vermessung der im Bild sichtbaren Strukturen ist der nächste Schritt zu weitergehenden
quantitativen Informationen. Die Auswahl der interessierenden Quantifizierungs- und Qualifizie-
rungsgrößen eines SPM-Bildes obliegt dem Experimentator und wird durch die grundlegende
Struktur und das angestrebte Ziel der Untersuchung vorgegeben.
Typische Quantifizierungs- und Qualifizierungsgrößen eines SPM-Bildes sind :

• - rmsz : statistische Rauhigkeit , integrale Größe , Bereich variabel
• - maxz∆ : maximale Korrugation , integrale Größe , Bereich variabel
• - Histz∆ : effektive Korrugation , integrale Größe , Bereich variabel
• Histogramm ( )n z z± ∆ : quantitative Verteilung , integrale Größe , Bereich variabel
• ( ) ( )

, , , , ,i i ii x yD z H a n L : lokale Information einzelner Strukturen ( )i , Abmessungen
Die ersten vier Größen sind in der Regel durch die verwendete Bildbearbeitungssoftware unmit-
telbar zugänglich; der gewünschte Bildbereich kann beliebig gewählt werden.

rmsz  ist eine statistische Größe, welche die mittlere quadratische Abweichung aller N  Bildpunk-
te von ihrem Mittelwert angibt {engl.: root mean square} (RMS) und häufig zur quantitativen
Beschreibung der Oberflächenrauhigkeit verwendet wird :

( )2

1 1

;
N N

i i
rms

i i

z z z
z z

N N= =

−
= =∑ ∑ (4.1)
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maxz∆  gibt die absolute Höhendynamik an. Histz∆  wird als Maß für die Höhendynamik ver-
wendet, wenn die Bilddaten Störungen enthalten oder einzelne Extremwerte unterdrückt werden
sollen. In diesem Fall werden die obersten und untersten p % der Höhenverteilung ( )n z z± ∆
(Histogramm) aus der Berechnung herausgenommen. Ebenfalls dem Histogramm zu entnehmen
sind mittlere Stufen- oder Terrassenhöhen na . Ein Beispiel hierfür ist in Abbildung 4.1a) gezeigt.

Abbildung 4.1
Strukturvermessung der Rastersensormikroskopie

Das in a) dargestellte Histogramm ( )n z  resultiert
aus allen in dem Bildausschnitt b) enthaltenen Hö-
henwerten ( ),z x y ; der Peak-Abstand na  gibt Auf-
schluß über die mittleren Ebenenabstände.
Über die rote Vermessungslinie in b) werden die Di-
mensionen des i -ten Kristalliten bestimmt. Hierzu
wird in dem dazugehörigen Linescan c) der Basis-
durchmesser D  und die Zentrumshöhe H  relativ
zur lokalen Umgebung des Kristalliten gemessen.
Für eindeutig anisotrope Formen wird jeweils entlang
der Kristallithauptachsen (D(x) und D(y)) gemessen.

   

Die Vermessung von lokalen Strukturen muß in der Regel, wie in Abbildung 4.1c) gezeigt, ma-
nuell durchgeführt werden. Sämtliche interessierenden Objekte ( )i  werden durch mindestens ei-
ne Scanlinie geschnitten. Die Bestimmung von Basisdurchmesser iD  und Zentrumshöhe iH  er-
folgt relativ zur lokalen Umgebung. Ist bei den Objekten eine Anisotropie festzustellen, so wird
die Basis entlang der Hauptachsen getrennt vermessen.
Der Auswertung von Bilddaten geht die Umsetzung der Rohdaten voraus. Diese kann unter-
schiedliche Ausgleichsalgorithmen zur Flächen- und Linienanpassung sowie geeignete Fil-
terverfahren zur Rauschunterdrückung umfassen und sollte die Auswertungsergebnisse im
Idealfall nicht beeinflussen. Inwieweit die aus den Bilddaten ermittelten Quantifizierungs-
größen durch die reale Probenstruktur und Sensorgeometrie beeinflußt werden, soll das folgen-
de zeigen. Hierzu werden zunächst idealisierte Abbildungen von Modellstrukturen betrachtet.

z∆
histz∆
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4.1.1 Ideale Rastersensorabbildung strukturierter Oberflächen

Bei der folgenden Betrachtung „idealer“ Rasterabbildungen werden die bei realen Abbildungen
immer wieder auftretenden dynamischen Veränderungen des Sensors - wie beispielsweise Mate-
rialverlust oder Tipverbiegungen ([Gra94] ,[Teg95]) - sowie die durch den Abtastvorgang her-
vorgerufenen Strukturveränderungen der Probenoberfläche (siehe [Jun95], [Jun95b]) nicht be-
rücksichtigt. Dies ist gerechtfertigt, da solche Effekte in den meisten Fällen durch eine geeignete
Wahl der Scanparameter minimiert oder gänzlich unterbunden werden können. Der wechselseiti-
ge Einfluß von lokaler Proben- und Sensorgeometrie ist hingegen für die Abbildungseigenschaft
eines Rastersensormikroskops elementar.
Die folgenden Abbildungen veranschaulichen exemplarisch die Bedeutung der Sensorgeometrie
für die Abbildung von Oberflächenstrukturen unterschiedlicher Größenordnung. Die resultieren-
den Strukturabbildungen wurden mit einem auf [Mcd97] basierenden Simulationsprogramm be-
rechnet; die Grundzüge dieses Programms werden in Kapitel 4.2 vorgestellt.
Die Abbildung 4.2 zeigt das Abbildungsprofil einer „atomaren“ Struktur mit einem AFM. Diese
Struktur - in Abbildung 4.2a) dargestellt - wird durch Stufen von wenigen Angström Höhe sowie
durch eine periodische Struktur in den Flächen geprägt. Teil b) der Abbildung zeigt das resultie-
rende Scanprofil. Dieses geht auf die Oberflächenstruktur des Tips zurück. Die teilweise noch im
Scanprofil erkennbaren „Atompositionen“ treten nur auf, wenn die Probenoberfläche und die
Sensoroberfläche vergleichbare Rekonstruktionen und Periodizitäten aufweisen. In dem unten
stehenden Fall ist die erkennbare Flächenstruktur auf ein einzelnes vorderstes Atom des Tips zu-
rückzuführen; dies ist für ein Kontaktmodus AFM zwar eine unplausible Annahme, lehnt sich
aber an die Idee der atomaren Auflösung im STM an [Che90].
Der obere Teil der Abbildung 4.2 zeigt die Überlagerung vom Probenquerschnitt mit dem in rot
gezeichneten Scanprofil. Im Bereich der Stufen wandert der für die Wechselwirkung relevante
Sensorbereich auf dem Tipradius nach außen, die Stufenkante bildet hier also die Sensorform ab.

Abbildung 4.2
Abbildung von atomaren Struk-
turen mit einem AFM  im Kon-
taktmodus.

Für Grenzfläche und Scanpro-
fil ergeben sich die folgenden
statistischen Daten (maxima-
les Probenprofil in Klammern).

realz =   5,2 Å

realz∆ = 10,6 Å

rmsz =   3,6 Å

scanz =   4,8 Å   /  ( 4,4 Å )

scanz∆ =   9,4 Å   /  ( 9,4 Å )

rmsz =   3,4 Å   /  ( 3,4 Å )

RTip ≈ 10nm

Substrat

Tip

abgebildetes
Probenprofil

x

z

b)  AFM - Abbildung der Oberfläche (Scanprofil)

a)  reale Struktur der Oberfläche (Querschnitt)

„Atom“

Stufe

∼ Å

maximales
Probenprofil
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Als Zahlenwerte sind einige der möglichen quantitativen Größen für die reale Oberfläche a) und
deren Abbildung b) angegeben. Für den hier angenommenen scharfen Tip ist die Abweichung
sehr gering. Die in vielen Fällen interessierenden Stufenhöhen werden präzise wiedergegeben,
lediglich die laterale Ausdehnung von Terrassen muß gegebenenfalls korrigiert werden.
Weiterhin befindet sich in blau ein als maximales Probenprofil bezeichneter Bereich auf dem
Probenquerschnitt. Dieses stellt den maximal möglichen Querschnitt dar, der mit dem verwen-
deten Tip zu einer identischen Abbildung führen würde. Die anschauliche Bedeutung kann an-
hand der Abbildung 4.3 einfacher erklärt werden.
Hier wurde die gestufte Oberfläche um idealisierte Nanostrukturen erweitert. Diese Nanostruktu-
ren werden durch dicht beieinander liegende Kristallite identischer Ausmaße in zwei Grundfor-
men repräsentiert. Der Unterschied zwischen vorgegebenem Querschnitt a) und Scanprofil b) ist
offensichtlich. Die Kanten des rechteckigen Kristalliten bilden eindeutig die Tipform ab, an den
elliptischen Kristalliten kommt es zu einer Überlagerung beider Formen. Die Stufen des Sub-
strates tragen bei den gewählten Kristallitabständen nicht mehr zur Abbildung bei. Gut erkennbar
ist nun die geometrische Deutung des maximalen Probenprofils, es stellt das Schmiegeprofil des
Sensors dar. Sämtliche Strukturen unter der blauen Fläche tragen nicht zur Abbildung bei, kön-
nen also eine beliebige Form aufweisen. Benötigt werden nur wenige Stützpunkte und -flächen.
Die quantitativen Daten der Rauhigkeit ( rmsz und z∆ ) weisen bereits bemerkenswerte Unter-
schiede auf. Besonders auffällig sind jedoch die Abweichungen der in dem Scanprofil vermesse-
nen Kristallitdimensionen iD  und iH  von den vorgegebenen immer gleichen Werten. Hier treten
durch die relative Lage der Kristallite zueinander sogar scheinbare räumliche Asymmetrien in
den Maßen einzelner Kristallite auf. Die Grenzen einzelner Kristallite überlappen im Scanprofil.

Abbildung 4.3
Abbildung von Nanokristalli-
ten mit einem AFM im Kon-
taktmodus.

Spitzenradius :              20nm
Kristallitdurchmesser :  20nm
Kristallithöhe :                 5nm
Stufenhöhen :              1,5nm
Für Grenzfläche und Scanpro-
fil ergeben sich die folgenden
statistischen Daten (maxima-
les Probenprofil in Klammern).

realz = 40,5 Å

realz∆ = 78,3 Å

rmsz = 24,7 Å

scanz = 42,6 Å  /  ( 35,3 Å )

scanz∆ = 63,3 Å  /  ( 63,3 Å )

rmsz = 12,7 Å  /  ( 16,2 Å )

b)  AFM - Abbildung der Oberfläche (Scanprofil)

a)  reale Struktur der Oberfläche (Querschnitt)
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Die einzige quantitative Größe, die sowohl im Querschnitt als auch im Scanprofil exakt abgele-
sen werden kann, ist die Kristallitanzahl in . Dies ist zutreffend, solange die im Scanprofil über-
lappenden Strukturen noch getrennten Objekten zugeordnet werden können. Für Abbildungen
von Flächen geht die Kristallitanzahl in eine Kristallitdichte über.
In Abbildung 4.4 sind Beispiele für AFM-Abbildungen von größeren Strukturausdehnungen
gezeigt. Das Scanprofil ist für alle drei Bereiche A, B und C identisch, obwohl die Probenprofile
in den Bereichen stark voneinander abweichen. Der Grund für die identischen Abbildungen liegt
in der Abbildung der Sensorflanken durch die obersten Kanten der Strukturen A und C, während
B gerade so gewählt wurde, daß es dem maximalen Probenprofil entspricht. Trotz der optisch
starken Abweichungen liegen die gemessenen quantitativen Rauhigkeitswerte etwas näher an den
realen Rauhigkeitswerten als im Fall der für Abbildung 4.3 gewählten Nanostrukturen. Werden
die Strukturen als Löcher in einem Substrat betrachtet, so können deren Grundausdehnungen
(Randdurchmesser und Tiefe) relativ genau bestimmt werden.

Abbildung 4.4
Abbildung einer Mikrostruktur
mit einem AFM im Kontakt-
modus.

realz =   37 nm

realz∆ = 100 nm

rmsz =   40 nm

scanz =   51 nm  / ( 41 nm )

scanz∆ =   81 nm  / ( 81 nm )

rmsz =   26 nm  / ( 28 nm )

Beispiele für AFM-Abbildungen ähnlicher Mikrostrukturen sind unter anderem bei [Han98] zu finden.
Diese zeigen den praktischen Einfluß des Flankenwinkels auf die Strukturabbildung.

Der aus der Grobstruktur einer Probe resultierende Einfluß auf dessen eigene „Abbildbarkeit“ ist
nun anhand der mit Standard-Tips simulierten AFM-Scanlinien grundsätzlich gezeigt. Qualitati-
ve Unterschiede zu entsprechenden STM-Abbildungen sind lediglich für Mikrostrukturen zu er-
warten, da hier weniger der Spitzenradius tipR  als vielmehr der Flankenwinkel tipα  des Sensors
maßgeblich ist.

Weitaus bedeutsamer als die strukturbedingten Abbildungsbeschränkungen ist für diese Arbeit
der Einfluß wechselnder Sensorgeometrien auf die Abbildung jeweils ähnlicher Strukturen sowie
deren quantitative Auswertung.
Dieser grundsätzliche Sensoreinfluß auf die SPM-Abbildungen von strukturierten Oberflächen
kann recht eindrucksvoll anhand von realen AFM- und STM-Abbildungen demonstriert werden.

BA C

αtip

Rtip
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Probenquerschnitt
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Probenprofil
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z

maximales
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140nm
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4.1.2 Abbildung realer Oberflächen - Einfluß des Sensors

In der Abbildung 4.5 sind vier AFM-Aufnahmen von zwei unterschiedlichen Proben zu sehen.
Die mit dem ersten Tip deutlich erkennbaren Zwillingsstrukturen können auf eine Doppelspitze
zurückgeführt werden. Nach wechseln des Tips treten die Kristallitformen auf beiden Proben
deutlicher zutage, ebenso sind auch Oberflächenbereiche zwischen den Kristalliten erkennbar.
Besonders markant sind die Abbildungsunterschiede der auf beiden Proben vorkommenden Lö-
cher. Diese sind zum Teil überhaupt nicht erkennbar oder in ihrer Grundform verzerrt.
Erstaunlich ist die geringe Veränderung der quantitativen Rauhigkeitswerte rmsz  und z∆  von
Probe B nach dem Wechsel des Tips. Für die Probe A hingegen ergeben sich deutliche Änderun-
gen der quantitativen Werte. Festzustellen bleibt, daß trotz der bei dem ersten Tip auftretenden
gravierenden Abbildungsartefakte die quantitativen Rauhigkeitswerte durchaus die richtige Ten-
denz zwischen beiden Proben wiedergeben. Gleiches gilt für die durch Zählung ermittelten Kri-
stallitdichten An  und Bn .
Erhebliche Abweichungen treten hingegen bei dem Versuch auf, den Durchmesser iD  und die
Höhe iH  einzelner Kristallite zu messen, um somit eine mittlere und eine häufigste Größe der
Kristallite auf den Proben zu bestimmen. Bei den mit dem zweiten Tip gemachten Aufnahmen
kann noch von einer annähernd symmetrischen Formüberzeichnung, wie in Abbildung 4.3 ge-
zeigt, ausgegangen werden. Hier können unter Veranschlagung eines typischen Spitzenradius die
gemessenen Werte sinnvoll korrigiert werden. Für den ersten Tip ist dies nicht mehr möglich.

Abbildung 4.5
Vergleich der Abbildungs-
eigenschaften zweier AFM-
Spitzen.

Die Abbildungsbereiche a/c
bzw. b/d sind nicht exakt
identisch, wohl aber aus
dem gleichen Oberflächen-
bereich der Proben A bzw. B.
Der Bereich einer Doppel-
spitze des ersten Tip mit
seiner Achsenlage ist für
beide Proben in rot mar-
kiert. Der Abstand der
Doppelspitzen beträgt etwa
45nm. Der Höhenunter-
schied zwischen den Spit-
zen liegt bei 1nm.
Nach wechseln des Tips
wurden weitere Aufnahmen
gemacht. Die Strukturen der
Kristallite treten nun in den
Abbildungen c) und d)
deutlicher hervor. Die in b)
nicht erkennbaren Krater
werden bei d)  abgebildet.
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Die Identifikation von „guten“ und „schlechten“ Tips ist in den oben gezeigten Beispielen durch
den Vergleich der Abbildungen identischer Oberflächen direkt möglich. Im allgemeinen ist ein
„schlechter“ Tip nur im Falle erkennbarer Abbildungsartefakte, wie den in Abbildung 4.5a) und
b) auftretenden Doppelbildern, identifizierbar.
Deutlich wird dies in der UHV-STM Abbildung 4.6a), welche für sich genommen eine durchaus
„vernünftige“ Oberflächenstruktur zeigt und somit keinen Anlaß gibt, eine durch die Sensorgeo-
metrie stark beeinflußte Abbildung zu vermuten. Erst durch den Vergleich mit der Abbildung
4.6b) eines anderen STM-Tips im gleichen Oberflächenbereich der Probe werden die Abbil-
dungsfehler deutlich. Selbst in der Abbildung 4.6b) lassen die rechts oberhalb einiger Kristallite
auftretenden Schatten noch leichte Abbildungsfehler vermuten.
Die quantitativen Rauhigkeitswerte rmsz  und z∆  in Abbildung 4.6a) und b) unterscheiden sich
deutlich. In der mit der „schlechten“ Spitze gemachten Aufnahme werden die Rauhigkeitswerte
deutlich unterschätzt. Die in beiden Bildern gezählten Kristallitdichten n  stimmen wiederum gut
überein, da die einzelnen Kristallite trotz der extremen Formüberzeichnung noch eindeutig von-
einander zu trennen sind.

Abbildung 4.6
UHV-STM Abbildungen
einer Oberfläche mit un-
terschiedlichen Spitzen.

a) zeigt eine komplex
strukturierte Oberflä-
che, scheinbar ohne
erkennbare Terrassen.

b) offenbart nach Spitzen-
wechsel eine ausge-
prägt terrassierte Ober-
fläche mit gut differen-
zierbaren  Kristalliten.

Eine nicht ganz so gravierende Sensorasymmetrie wie die in Abbildung 4.5a) und b) vorkom-
mende Doppelspitze kann zu scheinbar anisotropen Kristallitformen in den Abbildungen führen.
Diese sensorbedingten Abbildungsartefakte können bei Mikroskopen, die eine Rotation der Pro-
be unter dem Sensor ermöglichen - wie im Falle des verwendeten AFM - von real anisotropen
Formen leicht unterschieden werden. Eine Übersicht der möglichen Formvariationen bietet
Abbildung 4.7. Durch Drehung der Probe um 90° wird zwischen zwei relativen Orientierungen
der Probe zum Sensor gewechselt. Die x- und y-Achse definiert die Probenlage. Bei einem
symmetrischen Tip, wie in a) und b) gezeigt, rotieren die Kristallitorientierungen mit der Probe.
Für asymmetrische Tipformen entsprechend c) und d) ändert sich die Kristallitorientierung in der
Abbildung trotz Probenrotation nicht; eine reale Kristallitanisotropie d) zeigt sich in einer De-
formation der Abbildung. Diese grundlegenden Klassifizierungen gelten auch, wenn die Haupt-
achsen von Tip, Kristallit und Probe andere Lagen einnehmen als in Abbildung 4.7a)-d) gezeigt.

zrms ≈ 0,93nm    n = 200±40/µm² zrms ≈ 1,60nm    n = 200±10/µm²
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Abbildung 4.7
Abbildung von isotropen und anisotropen Kristallitformen durch symmetrische und asymmetrische Sensoren.

Das x/y-Koordinatensystem bezeichnet die jeweilige Lage der Probenhauptachse zur Abbildung. Die
Orientierung dieser Probenhauptachse zu der Sensorhauptachse wechselt zwischen A und B um 90°.

Die gezeigten Beispiele veranschaulichen die Bedeutung der speziellen Sensorgeometrie für die
qualitativen und quantitativen rastersensormikroskopischen Untersuchungen von nanostruktu-
rierten Oberflächen.
Eine exakte Abbildung atomarer Stufen und Terrassen hingegen ist weitgehend von der Sensor-
form unabhängig. Für Untersuchungen an präparierten Halbleitern, Halogenidkristallen oder
Metallen ist dies mit den verwendeten Rastersensormikroskopen - UHV-STM und AFM - häufig
gezeigt worden. Beispiele hierfür sind unter anderem Bestandteil mehrerer Veröffentlichungen
[Fra98][Kre98][Han98b] sowie begleitender Arbeiten [Nau96][Zac97][Lau98][Han98].
Um die wechselseitige Abhängigkeit von Probe und Sensorgeometrie für die Strukturabbil-
dung auch quantitativ zu erfassen, muß zunächst für den rastersensormikroskopischen Abbil-
dungsmechanismus eine möglichst allgemeine mathematische Formulierung gefunden werden.

ï  Rotation um 90°  ð Probenorientierung B (⊥)

ê

Probenorientierung A (‖)

ê

a)

c)

d)

b)
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4.1.3 Abbildungsfunktion: Faltung von Sensor und lokaler Umgebung

Die Wechselwirkung zwischen zwei Körpern läßt sich im allgemeinen in der Art

( ) ( )
V

STX r W a r da
∞

= −∫∫∫
r r r r

(4.2)

mit: ( ), ,r x y z=
r

 Verbindungsvektor ; ( ), ,a a b c=
r

 darstellen. Zu erfüllen sei die Bedingung

( )X r = Λ
r

(4.3)

Ist dies eindeutig lösbar, so kann die Bedingung in die spezielle Form

{ }( ), , ,X x y z x y = Λ (4.4)

gebracht werden, wobei { },z x y  implizit die Lösungsfläche für (4.3) im 3R  beschreibt.
Diese ist gemäß (3.31) identisch mit der Abbildung ( ),z x y  unter einer Wechselwirkung X  kon-
stanter Stärke Λ .
In der Regel kann für (4.2) ein geeigneter Separationsansatz gewählt werden :

( ) ( ) ( )STW a r S a T a r− = ⋅ −
r r r r r% % (4.5)

so daß sich für das Integral aus (4.2) die Form einer Faltung

( ) ( ) ( )
Va

X r S a T a r da= ⋅ −∫∫∫
r r r r r% % (4.6)

ergibt. S%  und T%  sind hierbei Funktionen, welche gemeinsam die statischen Eigenschaften der
beiden Körper bezüglich der Wechselwirkung X  beschreiben und innerhalb von aV  schnell ab-
fallen. aV  umschließt ein Volumen ausreichender Größe bezüglich der Wechselwirkung ( )X r

r
,

kann also mit r
r

 variieren.
In praktischen Fällen kann das kontinuierliche Integral für hinreichend genaue numerische Be-
rechnungen in eine Summation über diskrete Punkte überführt werden :

( ) ( )
V

, , , ,

a

a b c a x b y c z
a b c

S a T a r da S T − − −⋅ − → ⋅∑∑∑∫∫∫
r r r r% % (4.7)

wobei S  und T  dreidimensionale Matrizen sind, welche die Wechselwirkungen in einem ausrei-
chend großen Volumen innerhalb und außerhalb der Körper beschreiben. Der reale räumliche
Abstand der diskreten Matrixelemente muß für die jeweilige Problemstellung ausreichend klein
gewählt werden. Somit ergibt sich die abschließende Form :

( ) , , , ,, , a b c a x b y c z
a b c

X x y z S T − − −= ⋅∑∑∑ (4.8)

Eine anschauliche Deutung der Matrizen liefert der spezielle zweidimensionale Fall :

( ) , ,, a c a x c z
a c

X x z S T − −= ⋅∑∑ (4.9)
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Abbildung 4.8 zeigt die grafische Umsetzung der Gleichung (4.9). Der numerische Wert der
Matrixelemente wird als Helligkeitswert dargestellt. Je größer die Wechselwirkung, desto
dunkler ist der Punkt. Für die hier betrachteten Mikroskopiearten STM und AFM können die
Werte im Inneren der Körper als konstant und sehr hoch angenommen werden und fallen im
Randbereich je nach Art der Wechselwirkung schnell ab. Die Matrizen S  und T  sind somit bis
auf eine Randschicht (Objektrand) mit den Querschnittsbildern von Probe und Sensor identisch.

Abbildung 4.8
Abbildungsentstehung durch
Wechselwirkungsmatrizen.

Die relative Wechselwirkungs-
stärke in einzelnen Punkten
der Proben- und Sensor-
matrix S  und T  entspricht
den  normierten Grauwerten.

Konklusion :
• Die Bedingung ( ), ,X x y z = Λ  liefert im Volumen aV  mit den Matrizen S  und T  zu jedem

Rasterpunkt ( ),x y  eine relative Höhe z , so daß ( ),z x y  die mathematische Lösungsfläche im
3¡  ist. Diese stellt für einen Regelmodus auf ein konstantes Wechselwirkungssignal das Bild

der Oberfläche dar.

Eine naheliegende Idee zur Verbesserung der Bilddaten ist, über eine Messung der jeweiligen
Sensorgeometrie eine Entfaltung von Abbildung und Sensor zu erreichen. Für eine solche Ent-
faltung existieren bereits Algorithmen [Vil97] und kommerzielle Programme [Dec00]. Die Mes-
sung der Sensorgeometrie kann durch alternative Mikroskopiemethoden wie TEM oder SEM er-
folgen; Beispiele hierzu folgen im Kapitel 4.2.1. Eine solche Entfaltung der Bilddaten unter An-
nahme bzw. Kenntnis der exakten Sensorform führt zu einer maximalen Oberflächenstruktur.
Diese entspricht den in Abbildung 4.2 bis Abbildung 4.4 blau eingezeichneten maximalen Pro-
benprofilen. Die reale Topographie kann durch eine Entfaltung der Bilddaten nicht wiederge-
wonnen werden. Ursache für diese grundsätzliche Beschränkung liegt in der Grundgleichung
(4.2), welche keinen Rückschluß darüber zuläßt, welcher Bereich des Integrales den Hauptanteil
für die Wechselwirkung am Punkt ( ), ,x y z  liefert. Die Abbildungsvorschrift (4.6) ist nicht ein-
deutig umkehrbar; es gibt (praktisch beliebig) viele Oberflächenfunktionen T% , die zu einer gege-
benen Sensorfunktion S%  die Bedingung (4.4) erfüllen. Die Entfaltung führt nur auf eine spezielle
Funktion. Ein Rückblick auf die in den idealisierten Strukturen des Kapitels 4.1.1 gezeigten Ab-
bildungen der maximalen Probenprofile und den entsprechenden quantitativen Rauhigkeitswer-
ten zeigt, daß der durch eine Entfaltung zu erwartende Gewinn oft nur gering ist. Die Bedeutung
einer nur ungenauen Messung oder Annahme der Sensorform für das Resultat der Entfaltung
bleibt hierbei noch unberücksichtigt.
Eine alternative Methode zur Verbesserung bzw. Interpretation der Bilddaten ist die Simulation.

aV

Objektkern
Objektrand
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4.2 Simulation von Rastersensorabbildungen
Eine Simulation bietet sich an, wenn durch ergänzende Untersuchungsmethoden oder spezielle
Annahmen zumindest einige Geometrieparameter von Sensor oder Probenoberfläche gekoppelt
sind. Durch ein geeignetes Ausschlußverfahren werden dann aus den verbliebenen freien Para-
metern die „passendsten“ Werte für eine möglichst exakte Berechnung (Simulation) der real ge-
messenen Bilddaten bestimmt.
Dieser Weg der Bilddateninterpretation ist im Falle einer größeren Anzahl freier Parameter nur
dann sinnvoll, wenn ein lokales Konvergenzverhalten bei der Variation der Werte vorliegt.
Für die praktische Umsetzung wurden auf MathCAD [Mcd97] basierende Algorithmen erstellt,
die den allgemeinen, in Abbildung 3.17 schematisch dargestellten Abbildungsmechanismus eines
SPM auf Computern simulieren können. Der zentrale Bestandteil dieser Algorithmen ist die
punktweise Berechnung der Wechselwirkungsgröße gemäß (4.8), wobei der Bildwert ( ),z x y
entsprechend der Bedingung (3.31) ermittelt wird.
Die Abbildung O  ist durch die Gesamtheit aller n m⋅  Bildpunkte definiert :

( ) ( )0 0
,

, , , , , ,
n m

O S T x y z z x n x y m yδ δ δ δ δΛ = ± ⋅ ± ⋅∪ (4.10)

Der physikalische Charakter der Wechselwirkung ist, wie in Abbildung 4.9 dargestellt, bei
den Matrizen S  und T  durch den Verlauf ( )R r  der Matrixwerte im Objektrand rδ  vorgegeben.

Abbildung 4.9
Verlauf der Wechselwirkungsfunktion im Kernbereich und Randbereich der Objektmatrizen – Querschnitte.

Die Abstandsabhängigkeit der Wechselwirkung in den Objektmatrizen S  und T  wird durch eine Funk-
tion ( )R r  beschrieben. Für die numerische Simulation werden die Matrixwerte im Inneren auf einen
Maximalwert Rmax begrenzt. Die mechanische Ausdehnung von Tip oder Probe definiert den Kern der
Matrizen. Der eigentliche Wechselwirkungscharakter ist durch den Verlauf ( )R r  in einem Randbe-
reich der Breite rδ  gegeben. ( )R r  und rδ  sind für S  und T  wechselwirkungs- und materialspezifisch.
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Die räumliche Ausdehnung des Randbereiches rδ  hängt von der Art der Wechselwirkung (re-
pulsive Kraft, Tunnelstrom, ...) und von Materialfaktoren (Härte, Abklingkonstante, ...) ab. Der
Kern gibt die mechanische Form wieder. Der in Abbildung 4.9 b) gezeigte exponentielle Verlauf
von ( )R r  kann als Näherung für die Wechselwirkung in STM- und AFM-Simulationen glei-
chermaßen verwendet werden.
Bei STM-Simulationen geht dieser Ansatz unmittelbar aus dem Spezialfall (3.32) hervor. Die
Ausdehnung des Randbereiches rδ  ist durch die Materialparameter von Tip und lokalem Pro-
benbereich sowie der Tunnelspannung TU   bestimmt. Typische Größenordnungen für rδ liegen
in einem Bereich von 4-20Å.
Für AFM-Simulationen, die nur die repulsiven Kräfte berücksichtigen, wie für den reinen Kon-
taktmodus, ist dieser Exponentialansatz ebenfalls gängig. Hierdurch werden die kurzreichweiti-
gen Abstoßungskräfte beschrieben, welche die Durchdringung zweier Körper verhindern. Im
Unterschied zum Tunnelstrom liegt hier der Randbereich im Kern der Matrizen, da ( )R r  die lo-
kalen elastischen Eigenschaften von Sensor und Probe beschreibt. Der Ansatz (3.34) fordert für
den Abtastvorgang während der AFM-Abbildung Auflagekräfte, die eine vernachlässigbar kleine
lokale Deformation gewährleisten. Hieraus ergeben sich für die Simulation im allgemeinen sehr
geringe Randbereiche rδ  von 0-5Å.
Abweichend von der obengenannten exponentiellen Abstandsabhängigkeit und den daraus resul-
tierenden typischen Randstärken können auch „exotische“ Wechselwirkungen simuliert werden.
Die einzige Beschränkung liegt in der Forderung statischer Funktionen S%  und T% , d.h. Wechsel-
wirkungen zwischen Tip- und Probenfunktion müssen ausgeschlossen werden.
Die exakte Bestimmung von ( )S r  und ( )T r  im Randbereich ist in der Regel nicht möglich. Da
die betrachteten Wechselwirkungen aber kurzreichweitig und schnell abfallend sind, führt ein
allgemeiner Ansatz in den meisten Fällen nur zu sehr kleinen Fehlern in der Bestimmung der Ma-
trixkerne. Ein hieraus entstehender Fehler der Strukturberechnung ist lokal immer kleiner als rδ .
Liegt das Hauptinteresse einer Simulation in der Reproduktion von Bilddaten ( ),z x y  zwecks
Aufklärung der realen Oberflächenstruktur, dann reduziert sich der Variationsbereich aus-
schließlich auf eine geeignete Parametrisierung der Matrixkerne von S  und T . Dies ist anschau-
lich klar, da primär Informationen über den speziellen Einfluß der Sensorgeometrie gesucht wer-
den. Alle weiteren in (4.10) auftretenden Simulationsparameter, wie die Regelgröße Λ , die
Schrittweite ,x yδ δ und die Höhenauflösung zδ  sowie die Randbereiche rδ  von S  und T  sind
durch die Scanparameter der realen Vergleichsabbildung fest vorgegeben.
Mit den variablen Matrizen iS  und jT  werden unter Berücksichtigung der gegebenen Randbe-
dingungen und Scanparametern alle möglichen Abbildungen ( ),i jO S T  berechnet. Die sich aus
den simulierten Abbildungen ergebenden quantitativen Strukturdaten ( ijD , ijH , rmsijz , ... ) werden
mit den real gemessenen verglichen. Die Kombination mit der geringsten gewichteten Abwei-
chung ∆ij = a⋅(Dmes-Dij)+b⋅(Hmes-Hij)+... wird als passendste gewertet.
Im Falle der Simulation einer Serie von k  Bildern mit gekoppelten Strukturparametern läuft die
Bestimmung der optimalen Einzelmatrizen auf eine Minimierung des Gesamtsystems ∑∆ijk= min
hinaus – siehe Kapitel 5.4. Ohne hinreichende Kopplung ist eine solche Minimierung nicht sinnvoll.
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4.2.1 Typische Spitzengeometrien von STM- und AFM-Sensoren

Um abschätzen zu können, in welchen Größenordnungen sich ein effektiver Spitzenradius für
STM- und AFM-Sensoren bewegen kann, wird im nachfolgenden Kapitel eine kurze Übersicht
über allgemein gebräuchliche Sensoren mit ihren typischen Geometrien gegeben.
Für einfache Geometrien erfolgt die quantitative Charakterisierung der Tips, wie in Abbildung
4.3 eingezeichnet,  durch die Angabe des nominellen Spitzenradius tipR  und dem vorderen Ko-
nuswinkel tipα . Komplexe Sensorformen wie Doppelspitzen oder Bruchstücke sind nicht syste-
matisch klassifizierbar.
Um den Bereich der für Simulationen und Korrekturrechnungen zu berücksichtigenden Tipdi-
mensionen sinnvoll abschätzen zu können, ist in Tabelle 3 eine Übersicht von Standardsensoren
für STM und AFM mit ihren charakteristischen Parametern aufgeführt. Besonderheiten bei der
Präparation und Verwendung dieser Sensoren werden im begleitenden Text dargelegt. Auf die
speziell für diese Arbeit verwendeten Tips wird gesondert eingegangen.

Tabelle 3
Übersicht von Standardsensoren (Tips) für STM und AFM mit typischen Spitzenparametern

Die Quellen der Daten sind, sofern es sich nicht um eigene Messungen handelt, im Begleittext aufgeführt.

Typ Material Herstellung / Präparation Spitzenradius
 tipR [nm]

Konuswinkel
 tipα  [°]

1) STM W Elektrochemisches Ätzen 30-120 5-50
2) STM W 1) mit anschließendem Sputtern (im UHV)  5-50 5-30
3) STM PtIr Schneiden / Reißen / Kneifen (4) (4)

4) STM Ag / Au Schneiden / Schmelzen / Ätzen ≥ 150 ≥ 30
5) AFM Si3N4 Kristallwachstum 20-50 ≈ 70
6) AFM Si3N4-O 5) mit Spitzenoxidation 5-40 ≈ 36
7) AFM Si Wachsen / Ätzen 5-20 40-60
8) AFM C Elektronenstrahldeposition auf 5) oder 7) 5-10 10-20
9) AFM Si 7) nach Gebrauch 20-100 (4)

Das Standardmaterial für STM-Tips ist Wolfram (W). Es besitzt eine ausreichende mechanische
Festigkeit und ist leitfähig. Die Präparation von Wolframspitzen erfolgt in der Regel durch elek-
trochemisches Ätzen von Drähten mit Durchmessern ≤ 1mm. Eingehende Beschreibungen von
möglichen Ätzverfahren sowie den daraus resultierenden Tips sind unter anderem bei [Bry87],
[Ibe90],  [Lem90] oder [Son93] zu finden. Zentraler Punkt aller Verfahren ist die Abbruchzeit des
Ätzprozesses. Diese bestimmt maßgeblich die resultierende Spitzenabrundung. Um den ätzbe-
dingten Spitzenradius zu reduzieren, kann bei Wolframspitzen durch Sputterprozesse weiteres
Material abgetragen werden. Unterschiedliche Verfahrensweisen werden bei [Bie87], [Bie89],
[Mor91], [Alb94], [Hop95] oder [Zha96] vorgestellt. Hierdurch wird auch die nach dem Ätzen
vorhandene Wolframoxidschicht abgetragen. Findet die Sputterpräparation in der gleichen UHV-
Anlage statt, die auch das STM beinhaltet, so kann über die reine Reduktion des Spitzenradius

                                               
4 Keine sinnvolle Angabe des Bereiches möglich
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hinaus auch das Rauschverhalten des Tips verbessert werden [Ibe90][Zha96]. Ein Problem stellen
die bei frontaler Sputterung häufig auftretenden Mehrfachspitzen dar. Diese sind meist sehr dünn
und nicht sonderlich stabil, wodurch sich häufig Spitzenänderungen während des Scanprozesses
ergeben. Ein alternatives Materialsystem für STM-Tips ist eine Legierung aus Platin und Iridium.
Der PtIr-Draht wird hierbei einfach durch eine Kombination aus Schneiden und Reißen getrennt.
Die resultierenden Spitzen besitzen keine klar definierte Form, sind aber aufgrund des Iridium-
anteils recht stabil und durch die Platinbeimengung ausreichend inert gegen Oxidation. Wird be-
sonderer Wert auf saubere Oberflächen und gute elektronische Eigenschaften gelegt, bieten sich
Spitzen aus Silber [Gor93] oder Gold an. Darüber hinaus existiert eine große Anzahl weiterer
STM-Tip-Varianten für Spezialanwendungen wie beispielsweise Tips aus GaAs [Nun93] oder
Rhenium [Wat94].
Für die Rasterkraftmikroskopie haben sich im Kontaktmodus Tips aus Silizium (Si) oder Silizi-
umnitrid (Si3N4) durchgesetzt. Diese besitzen die für eine Kontaktmessung notwendige Härte
und sind kommerziell vergleichsweise einfach herzustellen [Par94][Dig95][LOT93][Nan99]. Für
die Siliziumnitrid-Tips besteht die Möglichkeit, durch gezielte Oxidation des Spitzenbereiches
die Geometrieparameter zu verbessern [Dig95], allerdings wiederum auf Kosten der Stabilität.
Alternativ zu einer Oxidation können auf Standard-Tips mit einem fokussierten Elektronenstrahl
sehr harte, dünne Kohlenstoffnadeln - sogenannte Elektronenstrahldeponierte {engl.: electron
beam deposit} (EBD) Tips - aufgewachsen werden [Nan99]. Diese besitzen allerdings eine
merkliche Elastizität, wodurch bei der Abbildung von Kanten schwer abschätzbare laterale Ver-
zerrungen auftreten können [Teg95].

Abbildung 4.10
STM- und AFM-Sensorformen

a) ist ein TEM-Schattenbild einer
geätzten STM-Wolframspitze.
Der in höheren Vergrößerun-
gen bestimmte Spitzenradius
Rtip  beträgt hier etwa 50nm.

b) zeigt das rasterelektronen-
mikroskopische Bild eines
Siliziumcantilever mit pyra-
midalem Si3N4-Tip [Nan99].

Die in Tabelle 3 1)-8) angegebenen Werte beziehen sich auf frisch präparierte Spitzen und bein-
halten noch keine Aussage über mögliche Veränderungen während der Benutzung. Für die
schlanken Formen 2) und 6) wurde das Problem der „Abnutzung“ bereits erwähnt. Aber auch bei
den robusteren AFM-Varianten 5) und 7) führt die Reibung auf der Oberfläche zu einem Materi-
alverschleiß. Im Falle der pyramidalen Siliziumtips 7) sind Messungen bekannt, nach denen sich
der Spitzenradius von anfänglich 10nm schon nach kurzem Gebrauch auf den in Zeile 9) angege-
benen Wertebereich vergrößert hat [Kös95]. Ein ähnliches Verschleißverhalten ist auch bei den
härteren Siliziumnitridspitzen 5) und 6) nach entsprechend längeren Benutzungszeiten  zu erwarten.

1000nm 3000nm

Tip

Cantilever

b)a)
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Die realen Sensordimensionen in dem anzunehmenden Wechselwirkungsbereich mit der Probe
liegen also weit über den jeweiligen Randstärken rδ . Damit ist für die Simulation realer Stan-
dardbedingungen sichergestellt, daß der aus einer Näherung für die Gesamtwechselwirkungs-
funktion resultierende Fehler immer klein gegen die gewonnene Korrektur ist.
Bei den in dieser Arbeit durchgeführten STM-Messungen wurden geätzte Wolframspitzen und
gekniffene Platiniridiumspitzen verwendet. Für die Wahl des Ätzverfahrens war die Reprodu-
zierbarkeit der Ergebnisse vorrangiges Kriterium, das Erreichen kleinstmöglicher Radien eher
zweitrangig. Ein Beispiel für eine selbstgeätzte Spitze ist in Abbildung 4.10a) gezeigt. Durch
stichprobenartige Untersuchung der Spitzen kann der Bereich von tipR  für die verwendeten
Wolframtips auf 40-60nm eingegrenzt werden. Eigene Versuche, die Tipgeometrie von W- und
PtIr-Tips durch nachträgliches Sputtern in der UHV-Verbundanlage zu optimieren, zeigten keine
Vorteile für die systematischen Untersuchungen der auf den Proben auftretenden Nanostrukturen.
Die bei der konstruktionsbedingt notwendigen frontalen Sputterung der Tips häufig auftretenden
Mehrfachspitzen erwiesen sich als äußerst instabil und zeigten eine starke Neigung zu oft wech-
selnden Abbildungsartefakten. Um eine Vergleichbarkeit der abgebildeten Oberflächenzustände
zu gewährleisten, wurde daher auf die Verwendung von UHV-gesputterten Spitzen mit redu-
zierten Radien verzichtet.
Gleiches gilt für die verwendeten, kommerziellen AFM-Tips. Hier wurden bewußt die eigentlich
für Strukturabbildungen schlechter geeigneten aber dafür robusteren pyramidalen Siliziumnitrid-
Tips eingesetzt, um somit einen Zugang zu den bei der Variation der Präparationsparameter auf-
tretenden systematischen Oberflächenänderungen zu behalten. Abbildung 4.10b) zeigt eine sol-
che Spitze auf der Unterseite eines Cantilevers. Versuche mit geschärften Spitzen vom Typ 6 und
7 aus Tabelle 3 zeigten deren starken Verschleiß auf den hier verwendeten Proben (siehe nach-
folgendes Kapitel 5).
Grundsätzlich galt es, den Einfluß der verwendeten Sensoren auf die resultierenden Abbildungen
möglichst konstant zu halten. Während der Messung ständig auftretende irreversible Spitzenän-
derungen durch starke Deformation oder Abnutzung würden zu praktisch nicht mehr interpre-
tierbaren Ergebnissen führen. Hierdurch würde auch die Forderung statischer Sensormatrizen für
die reproduzierenden Simulation verletzt. Dies galt es zu vermeiden.

Um sich die Größenrelationen in der Rastersensormikroskopie besser vorstellen zu können ist es
hilfreich, Sensor und Probe in Gedanken um einen Faktor ∼109 in die „Makroskopische Welt“ zu
vergrößern. Ein herkömmlicher AFM-Siliziumnitrid-Tip entspricht dann in seinen Maßen recht
exakt der Cheopspyramide (aus Kalksandstein 137m hoch, die größte der Pyramiden bei Giseh).
Die Untersuchung von nanostrukturierten Oberflächen ist dann mit dem Versuch gleichzusetzen,
durch punktweises Abtasten eines Parkplatzes mit der Cheopspyramide herauszufinden, wie ein
typisches Auto aussieht.

Das folgende Kapitel zeigt eine Auswahl von Simulationsrechnungen zum Einfluß des Spitzen-
radius auf die quantitative Untersuchung von Nanostrukturen mit Rastersensormikroskopen.
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4.2.2 Quantifizierungsgrößen : Variation von Struktur und Spitzenradius

Für eine Abschätzung der Abhängigkeit wesentlicher quantitativer Strukturmeßgrößen rmsz , D
und H  vom Spitzenradius tipR  idealer Tips wurden SPM-Abbildungssimulationen von Modell-
oberflächen berechnet. Eine variable, homogene Oberflächenbedeckung Fθ  aus Kristalliten iden-
tischer Höhe 0H  und Durchmesser 0D  bildet für zwei Grundformen die Struktur der Oberflächen.
Die Flächenbedeckung Fθ  entspricht dem mittleren Kristallitabstand ( )FA θ  in einer Scanlinie.

Abbildung 4.11
Strukturquerschnitt für vorgegebene Kristallitformen einer systematischen Parametervariation (D0, H0, θF)

0D  und 0H  sind die variablen, realen Kristallitgrößen, ( )tipD R  und ( )tipH R  die simulierten Meßgrößen.
( )FA θ  ist der mittlere Kristallitabstand für eine homogene Flächenbedeckung Fθ  mit identischen Kristalliten.

           

Abbildung 4.12
Relative Genauigkeit der meßbaren Rauhigkeit zrms

Darstellungen der relativen Abweichung der aus
den Simulationen berechneten meßbaren Oberflä-
chenrauhigkeit zrms. Der Spitzenradius Rtip ist als
Hauptparameter in allen drei Teilgrafiken a) bis c)
auf der Abszissenachse aufgetragen.
Nebenparameter sind die Strukturgrößen D0, H0, θF
sowie die Querschnittsform. Die durchgezogenen
Linien beschreiben den Verlauf für die zylindrischen,
die gepunktete Linien den für die ellipsoiden Kristallite.       
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Abbildung 4.13
Relative Abweichung des meßbaren Durchmessers D
Darstellungen der relativen Abweichung des aus
den Simulationen berechneten meßbaren Kristallit-
durchmessers D. Der Spitzenradius Rtip ist als
Hauptparameter in allen drei Teilgrafiken a) bis c)
auf der Abszissenachse aufgetragen.
In allen drei gezeigten Nebenabhängigkeiten
D0, H0, θF ist eine klare Trennung der Funkti-
onsverläufe für den faltungs- und überlappungs-
abhängigen Teil der Einzelkurven zu erkennen.        

           

Abbildung 4.14
Relative Genauigkeit der meßbaren Zentralhöhe H
Darstellungen der relativen Abweichung der aus
den Simulationen berechneten meßbaren Kristal-
lithöhe H. Der Spitzenradius Rtip ist als Hauptpara-
meter in allen drei Teilgrafiken a) bis c) auf der Ab-
szissenachse aufgetragen.
Jede einzelne Kurve der Teilgrafiken gibt den Verlauf
für eine ausgewählte Nebenparameterkombination
D0, H0, θF wieder. Die Entwicklungstendenzen sind
durch die Richtungspfeile der Parameter markiert.
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Eine graphische Darstellung der drei Meßwertfunktionen rmsz , D  und H  in Abhängigkeit von
den vier hier gewählten freien Parametern tipR , 0H , 0D  und Fθ  sowie der Strukturform (Zylin-
der und Ellipsoid) ist nicht trivial. Abbildung 4.12, Abbildung 4.13 und Abbildung 4.14 zeigen
daher für die Meßwertfunktion beider Strukturformen jeweils drei orthogonale Schnitte durch
den Parameterraum. Hierdurch sollen die grundsätzlichen Tendenzen veranschaulicht werden. In
allen Teilgrafiken der drei Abbildungen sind die Variationsbereiche der Nebenparameter 0D , 0H
und Fθ  identisch, ebenso die Werte der beiden jeweils festgehaltenen Parameter. Die Ordinate
zeigt den Quotienten aus Meß- und Realwert. Die durchgezogenen Linien beschreiben die funk-
tionellen Abhängigkeiten der aus rechteckigen Strukturen aufgebauten Oberflächen. Die ge-
punkteten Linien geben die Vergleichswerte der Oberflächen aus elliptischen Querschnittsstruk-
turen entsprechend der Abbildung 4.11 wieder.
Die Auswahl der Parameterbereiche lehnt sich an die für diese Arbeit relevanten Strukturen an.
• Variationsbereiche :

1. effektiver Spitzenradius tipR = 0,1 − 50nm
2. realer Basisdurchmesser 0D = 5 − 30nm
3. reale Kristallithöhe 0H = 1 − 5nm
4. mittlere Flächenbedeckung Fθ ≈ 0,05 − 0,4

Die festgehaltenen Standardwerte sind : 0D = 20nm, 0H = 3nm und Fθ ≈ 0,2 ⇒ FN  ≈ 620/µm².
Für reale Oberflächen mit nicht homogen verteilten identischen Kristalliten gehen die hier simu-
lierten Meßwerte in die der am häufigsten auftretenden Kristallitdimensionen über.
Die grundsätzliche Tendenz der zunehmenden Abweichung mit steigendem Spitzenradius ist in
allen Grafiken deutlich erkennbar. Für die meßbaren Kristallithöhen bedeutet dies eine Abwei-
chung zu kleineren Werten, also eine tendenzielle Unterschätzung der realen Strukturhöhen. Bei
der Bestimmung der Durchmesser hingegen kommt es zunehmend zu Überschätzungen des rea-
len Basisdurchmessers. Aus dieser Klassifizierung zu Unter- oder Überschätzungen fällt die
meßbare Rauhigkeit rmsz  etwas heraus. Der Verlauf von ( ),rms tip Fz R θ  zeigt in Abbildung 4.12
für sehr geringe Bedeckungsgrade zunächst eine Abweichung über den realen Wert, dann mit
steigendem tipR  einen Abfall zu unterschätzten Werten. Die Ursache für diese selten auftretende
Überschätzung der Rauhigkeit liegt in der Verschiebung der mittleren Höhe aller z -Werte durch
die Überzeichnung der Strukturen. Hierdurch steigt in „ungünstigen“ Fällen die für die RMS-
Rauhigkeit berechnete Summe der Quadrate aller Abstände über den der realen Werte.
Neben der eigentlichen für die Entstehung der Abbildung relevanten Faltung von lokaler Proben-
und Sensorgeometrie tritt für die Messung der Kristallitdimensionen noch der Effekt einer Über-
lappung der Abbildungsbereiche auf. Dieser ist ursächlich für die in Abbildung 4.13 auftretenden
maximal meßbaren Durchmesser ( )0,FD Dθ , die unabhängig vom Spitzenradius sind.
Auffällig ist die zum Teil starke Kristallitformabhängigkeit aller drei Meßgrößen rmsz , D  und
H  unter Variation der Struktur- oder Sensorparameter. Hieraus ist zu folgern, daß sich unter
Umständen nicht nur die reinen Basisdimensionen von Kristalliten, sondern auch weitergehende
Forminformationen aus den Meßdaten ableiten lassen.
Eine jeweils geeignete Variation und Parameterkopplung muß hierbei natürlich vorausgesetzt werden.
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Die in Abbildung 4.12 bis Abbildung 4.14 gezeigten Abweichungen der meßbaren von den rea-
len Größen erscheinen zum Teil sehr hoch. Daß dies aber die Zustände in realen Abbildungen
wiedergibt, kann exemplarisch durch den Vergleich von TEM und AFM aus einer Untersuchun-
gen von [Arn95] zur Keimbildung von Goldfilmen belegt werden. Diese zeigten in den AFM-
Bildern Goldkristallitdurchmesser, die um den Faktor 1,6 über dem der in TEM-Hellfeldbildern
gemessenen mittleren Kristallitdurchmesser von 12nm liegen. Die reale Flächenbedeckung be-
trug etwa 0,1 , wodurch eine Begrenzung der Durchmessermeßbarkeit durch Überlappung der
Abbildungskonturen nur für wenige Kristallite eine Rolle spielt. Für die am häufigsten auftreten-
den Durchmesser ergibt sich ein etwas höherer Faktor von 1,8 in Übereinstimmung mit der aus
den Simulationen bekannten Tendenz zu größeren relativen Abweichungen für kleinere Struktur-
dimensionen. Zusammen mit dem bestimmten Verhältnis von Höhe zu Durchmesser von 1,2
kann ein effektiver Spitzenradius von etwa 5-10nm abgeleitet werden. Er entspricht somit dem
einer geschärften Spitze vom Typ 6-8 aus Tabelle 3. Trotz dieser teilweise großen Abweichungen
der meßbaren Werte ist es in einigen Fällen möglich, wie in Kapitel 4.2 angesprochen, sehr prä-
zise aus einer Serie von Abbildungen auf die zugrunde liegenden realen Strukturen zu schließen.
Gelingt es zum Beispiel, den Spitzenradius gezielt zu variieren, so können aus dem Vergleich
des funktionalen Verlaufes von simulierten und realen Meßwerten die realen Strukturen be-
stimmt werden. Eine alternative Variationsmethode mit gekoppelten Strukturparametern unter
Beibehaltung des Spitzenradius wird im Kapitel 5 vorgestellt.
In den gezeigten Simulationen wurde der mögliche Einfluß von Scanparametern, wie die diskre-
ten Schrittweiten xδ  und yδ  auf die Strukturmessung, noch nicht berücksichtigt. Dieser ist für
einzelne lokale Strukturen (Kristallite) durchaus relevant, da die Schrittgröße typischerweise
1/500 bis 1/1000 der Bildgröße beträgt. Für Bildbereiche mit 1µm Kantenlänge führt dies zu late-
ralen Unschärfen von 1-2nm. Durch die statistische Behandlung der Strukturgrößen, d.h. durch
Betrachtung von mittleren und häufigsten Werten, wird diese Ungenauigkeit weitgehend unter-
drückt. Spezielle Simulationen zum Einfluß der Schrittweite zeigten, daß die statistischen Werte
für Schrittweiten bis etwa 20% der realen Strukturgröße unverändert bleiben. Auch hierbei spie-
len multiple Abhängigkeiten mit den bereits diskutierten Parametern eine Rolle. Grundvorausset-
zung für eine sinnvolle Strukturuntersuchung ist jedoch eine geeignete Wahl der Scanparameter.
Daher können Abbildungseffekte, die aus systematischen Fehlern - zum Beispiel unpassende
Schrittweiten, zu hoher Regelwert oder Scangeschwindigkeit  - resultieren, in der Regel vermie-
den werden.
Durch die in diesem Kapitel angestellten Betrachtungen soll die grundsätzliche Eignung der Ra-
stersensormikroskopie zu quantitativen Strukturuntersuchungen nicht in Frage gestellt werden.
Intention war vielmehr, prinzipielle Grenzen, wie sie für jede andere Meßmethode auch existie-
ren, aufzuzeigen und abzuschätzen.
Weiterhin sollte die Möglichkeit zur erweiterten Meßdateninterpretation durch eine Kombination
von systematischer Parametervariation und Simulation vorgestellt werden. Diese Methode wird
beispielsweise im Bereich der hochauflösenden Transmissionselektronenmikroskopie seit länge-
rer Zeit zur Unterstützung der Strukturaufklärung eingesetzt (siehe u.a. [Spy88][Flü88][Zou99]).
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5 Thermodesorption

In diesem Kapitel wird zunächst die angewendete Vorgehensweise bei der Untersuchung der
Oberflächenstrukturbildung durch die Thermodesorption beschrieben. Anhand von Beispielpro-
ben werden die Untersuchungsergebnisse veranschaulicht und zu einem qualitativen Modell ver-
allgemeinert.
In einem zweiten Schritt werden die für eine quantitative Analyse der zugrunde liegenden
Desorptionskinetik notwendigen Strukturinformationen aus den SPM-Simulationsrechnungen
anhand einer AFM-Abbildungsserie ermittelt. Ausgehend von diesen erweiterten Informationen
werden strukturspezifische Energieparameter für quantitative Modellrechnungen des Gesamt-
desorptionssystems bestimmt. Hierauf bauen die abschließenden Simulationen idealer Prozesse auf.

5.1 Ausgangszustand der Thermodesorptionsproben
Der eigentlichen Thermodesorption gehen zwei notwendige Präparationsschritte voraus, die hier
nur kurz erwähnt werden sollen. Eine ausführliche Darlegung der zugrunde liegenden Untersu-
chungen ist für das Verständnis der eigentlichen Thermodesorption nicht erforderlich.
Dies ist zunächst der in 2.2.3 angesprochene naßchemische Ätzprozeß des Wafers. Hierdurch
wird die oberste undefinierte Deckschicht [Jun97] bis auf das InAs-Substrat abgetragen. Verglei-
che der resultierenden Oberflächenstruktur vor und nach dem Ätzen mit Salzsäure oder Flußsäu-
re zeigen, daß sich auch durch längere Ätzprozesse - wie in Abbildung 2.9 gezeigt - die Ober-
fläche nicht wesentlich aufrauht. Ebenso bleibt die Stöchiometrie der InAs-Grenzfläche erhalten.
XPS-Messungen weisen auf eine Anreicherung von langkettigen Kohlenstoffverbindungen an
der geätzten Oberfläche hin. Diese lassen sich im allgemeinen nur bei Temperaturen oberhalb
von 600°C komplett desorbieren. Durch die in Kapitel 2.2.4 beschriebene UV-Ozon Oxidation
wird erreicht, daß zum einen die langen Kohlenstoffketten in kleinere zerfallen und teilweise als
CO2 abgetragen werden, zum anderen, daß sich unterhalb der Kontaminationen - wie in Kapitel
2.2.4 Abbildung 2.10 gezeigt - eine reine Oxidschicht aus bekannten Oxidverbindungen bildet.
Die Dicke dieser Oxidschicht kann durch die Oxidationsdauer in einem Bereich von 1 bis 5nm
anhand der ermittelten Parameter aus Gleichung (2.1) gezielt eingestellt werden. Abbildung 2.11
aus Kapitel 2.2.4 zeigt die mit XPS und TEM ermittelte zeitliche Entwicklung der vertikalen
Oberflächenstruktur. Weiterhin beleben TEM-Untersuchungen an Querschnitten von Oxidati-
onsproben eine Abnahme der Grenzflächenrauhigkeit zum InAs-Substrat mit steigender Oxidati-
onszeit [Dut98]. Abbildung 5.1 zeigt eine Strukturübersicht des Probengrenzflächenbereiches
nach Ätzen mit HCl und anschließender zehnminütiger UV-O3-Oxidation.
Durch die der Thermodesorption vorausgehende Ätzung und UV-O3-Oxidation der Proben wer-
den somit drei wichtige Punkte erreicht :

1. Die nötige Desorptionstemperatur kohlenstoffhaltiger Verbindungen wird drastisch reduziert.
2. Die Rauhigkeit der eigentlichen Grenzfläche zum kristallinen InAs wird merklich verringert.
3. Es wird ein definierter Ausgangszustand unabhängig von der Rohwaferoberfläche hergestellt.
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Abbildung 5.1
Vertikale, chemische und laterale Struktur der Proben nach Ätzen und UV-O3-Oxidation vor Desorptionsbeginn.

a) zeigt ein mit 300keV aufgenommenes TEM-Bild der Querschnittsstruktur. Gut erkennbar sind die Netz-
ebenen des kristallinen InAs-Substrates. Darüber befindet sich die Oxidschicht mit den oberflächennah
liegenden Kohlenstoffverbindungen. Die abschließende Goldschicht entstammt der TEM-Präparation.

b) ist ein XPS-Übersichtsspektrum mit den markierten Peak-Lagen der Bindungsenergien von O, C, In und As.
c) und d)  sind Übersichts- und Detail-AFM-Abbildungen der oxid- und kohlenstoffhaltigen Oberfläche.
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Der in Abbildung 5.1a) gezeigte Querschnitt eines Wafers nach erfolgter Vorbehandlung mit HCl
und zehnminütiger UV-O3-Oxidation zeigt eine deutliche Trennung zwischen dem kristallinen
InAs und der darüberliegenden Oxidationsschicht. Die Grenzfläche weist eine geringere Rauhig-
keit als die direkte Probenoberfläche auf, wie auch in den entsprechenden AFM-Aufnahmen von
Abbildung 5.1c) und d) erkennbar ist. Diese zeigen nicht die kristalline Substratstruktur, sondern
nur das leicht wellige Profil der im Oberflächenbereich mit Kohlenstoff durchsetzten Oxidations-
schicht. Die Dicke dieser Schicht beträgt hier in Übereinstimmung mit Abbildung 2.11 und Glei-
chung (2.1) im Mittel 2,1nm mit einem zusätzlichen Kohlenstoffanteil von 0,5nm als Schicht-
dickenäquivalent.
Eine Bestimmung der qualitativen Zusammensetzung dieser Schicht folgt aus XPS-Untersuchun-
gen. Abbildung 5.1b) zeigt ein Übersichtsspektrum für Elektronen mit einer Bindungsenergie bis
zu 600eV. Andere als die hier eingetragenen Elemente konnten auch bei weiter gefaßten Ener-
giebereichen nicht gefunden werden. Für eine weitergehende qualitative Untersuchung zur Be-
stimmung der vorliegenden Bindungsverhältnisse wurden Detailspektren der einzelnen Bereiche
ausgewertet [Sch98][Sch00].
Anhand von Vergleichen mit Literaturdaten konnten die Linienverschiebungen in den Spektren
den folgenden Verbindungen zugeordnet werden [Jun97][Fin98][Sch00] :

• arsenhaltige Oxide : As2O3 , As2O5 , As2O
• indiumhaltige Oxide : In2O3 , InO , InO2 , InAsO4

Darüber hinaus konnte noch die Existenz von atomarem Arsen im direkten Grenzflächenbereich
nachgewiesen werden. Der schematische Aufbau der Schicht mit den beteiligten Verbindungen
entspricht dem in Abbildung 2.10 für den UV-O3-Oxidationsprozess gezeigten.
Der Anteil von InO, InO2, As2O und InAsO4 sowie dem atomaren Arsen sinkt deutlich mit der
Oxidationszeit [Sch98][Fin98]. Für die hier angewendeten Vorbehandlungen mit mindestens
zehnminütigen Oxidationszeiten verbleiben die arsenhaltigen Oxide As2O3 und As2O5 sowie das
In2O3 als hauptsächliche Oxidverbindungen in der Schicht [Sch98]. Für das In2O3 ergibt sich eine
Besonderheit. Hier wurden zwei unterschiedliche Verschiebungen in der Lage der Indium Bindungs-
energie um 0,4eV und 1,1eV, bezogen auf InAs, gefunden [Sch98]. Diese lassen sich anhand der
bekannten Literatur weder den alternativen Oxidationsstufen InO und In2O zuordnen, noch ist ei-
ne eindeutige Identifizierung einer der beiden Linienlagen als In2O3 aus Literaturdaten möglich.
ARPES-Untersuchungen weisen ferner auf eine Schichtung der Oxidverbindungen hin. As2O3

und die beiden Varianten des In2O3 (im folgenden als In2O3-I für die um 0,4eV und In2O3-II für
die um 1,1eV verschobene Peak-Lage bezeichnet) befinden sich vorzugsweise im unteren Be-
reich der Oxidschicht, während As2O5 im Oberflächenbereich gefunden wird. Bei den In2O3-
Varianten liegt das In2O3-I im direkten Grenzflächenbereich zu InAs [Sch98].
Die winkelaufgelösten Messungen wurden durch den Umstand begünstigt, daß die Abschwä-
chungslängen der einzelnen Linien bei der gefundenen Schichtzusammensetzung in einem Be-
reich von 1,5 bis 3nm liegen [Jun97]. Dies entspricht den gemessenen Gesamtschichtdicken für
kurze bis mittlere Oxidationszeiten, daher reduziert sich die Informationstiefe durch Winkelva-
riation gemäß (3.26) auf die reine Oxidschicht und erlaubt eine Analyse der vertikalen Struktur.
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5.2 Untersuchungen an Standardproben
Als Standardproben werden hier die Proben bezeichnet, welche in der Desorptionsphase einem
lateral isotropen Temperaturfeld unterliegen. Hierdurch liegt zu jedem Zeitpunkt nur ein Ober-
flächenzustand der Probe vor, unabhängig von der Untersuchungsposition. Die Montierung auf
dem Heizhalter erfolgt wie in Abbildung 3.12 gezeigt. In dem später folgenden Kapitel 5.3 wer-
den ergänzend Untersuchungen an Proben mit Temperaturgradientenfeldern vorgestellt. Diese
bieten einen detaillierten Einblick in den Desorptionsprozeß der maßgeblichen Oxidverbindung.
Im folgenden wird zunächst die Veränderung der Oberflächenstruktur von vorbehandelten
Wafern unter Energiezufuhr, insbesondere Temperaturerhöhung, dargestellt.
Für den Temperaturbereich  bis 450°C laufen drei Prozesse parallel ab :

1) Kristallisation von amorphen Oxiden
2) Änderung von Oxidationsstufen
3) Desorption aus der oxidhaltigen Schicht

Die Numerierung ist keine Rangfolge. Alle drei Prozesse sind wechselseitig miteinander ver-
knüpft, werden aber im Interesse einer besseren Darstellung im folgenden Kapitel getrennt betrachtet.

5.2.1 Strukturwandel der oxidhaltigen Schicht durch Energieeintrag

Kristallisation von amorphen Oxiden

Die Oxide in der oxidhaltigen Schicht liegen für die vorbehandelten Proben, wie am Beispiel
des in Abbildung 5.1a) gezeigten TEM-Bildes ersichtlich ist, zunächst in amorpher Form vor.

Abbildung 5.2
Strukturänderung der Oxidschicht durch den Beschuß mit hochenergetischen Elektronen : Kristallisation.

Das linke Bild zeigt eine mit 300KeV gemachte Aufnahme zu Beginn einer TEM-Untersuchung an einem
20 Minuten UV-O3-oxidierten Wafer. Rechts ist der selbe Probenbereich nach einer Bestrahlungszeit von
zehn Minuten durch den fokussierten Elektronenstrahl zu sehen. Hierdurch ist eine in situ Beobachtung
des Kristallisationsprozesses von In2O3 gelungen. Der Bereich der Kristallisation ist in beiden Bildern
durch ein blaues Quadrat markiert. Um die Strukturwandlung zu verdeutlichen, wurden in den markierten
Bereichen lokale Fouriertransformationen durchgeführt. Die zusätzlichen Reflexe im rechten Beugungs-
bild (gelb indiziert) können kristallinem In2O3 in zwei unterschiedlichen Orientierungen zugeordnet werden.
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Zumindest für das As2O3 und das In2O3 sind auch kristalline Strukturen bekannt [Sam82].
Im Falle des In2O3 kann durch Energieeintrag eine zumindest lokale Kristallisation aus der amor-
phen Phase beobachtet werden. Bei einem Beschuß mit hochenergetischen Elektronen konnte die-
ser Kristallisationsprozeß bei TEM-Untersuchungen in situ beobachtet werden [Dut98]. Ein Bei-
spiel hierfür ist in Abbildung 5.2 gezeigt. Zu Beginn der Untersuchung liegt die gesamte oxid-
haltige Schicht in amorpher Form vor; das in Abbildung 5.2a gezeigte Fourierbild enthält nur
Beugungsreflexe die anhand ihrer Lage dem InAs zugeordnet werden müssen. Nach zehnminüti-
ger Elektronenbestrahlung treten in der oxidhaltigen Schicht lokal periodische Strukturen zutage.
Diese lassen sich durch die entsprechenden Reflexe im Fourierbild eindeutig kristallinem In2O3

der kubischen Phase (siehe Kapitel 2.2.4) in zwei unterschiedlichen Orientierungen relativ zum
InAs(100)-Substrat zuordnen.
Auch für den bei der eigentlichen Desorption stattfindenden thermischen Energieeintrag wurden
bei höheren Temperaturen sowohl in den anschließenden ex situ TEM-Untersuchungen als auch
in den in situ RHEED-Bildern (siehe Kapitel 5.2.2) neben dem InAs nur kristalline Strukturen
des In2O3 beobachtet. Für amorphe In2O3-Schichten auf SiO ist bekannt, daß diese durch Tempe-
raturerhöhung in einen teilweise oder komplett polykristallinen Zustand überführt werden kön-
nen [Mur91]. Der mittlere Durchmesser der einzelnen Kristallite steigt bei gleichen Temperaturen
monoton mit der Schichtdicke. Ab einer Schichtdicke von 5nm liegt eine geschlossene polykri-
stalline In2O3-Schicht vor. Als Ursache für die schichtdickenabhängige Kristallitgröße wird eine
Wechselwirkung mit dem Substrat in Verbindung mit der jeweils lokal freiwerdenden Kristalli-
sationsenergie vermutet [Mur91][Kai84].
Diese oxidschichtdickenabhängige Kristallitgröße des In2O3 wurde auch für die hier untersuchten
oxidhaltigen Schichten beobachtet.
Kristallines As2O3 konnte in den Beugungsbildern bei keiner der Proben nachgewiesen werden.

Änderung von Oxidationsstufen

In Abbildung 5.2 ist neben der Kristallisation des In2O3 ein weiterer Effekt, welcher auf einen
Strukturwandel in der Schicht zurückzuführen ist, direkt beobachtbar. Durch den Energieeintrag
nimmt die Dicke der amorphen oxidhaltigen Schicht zu, angedeutet durch die roten Linien. Die-
ser Effekt ist durch eine Oxidation des kristallinen InAs im Grenzflächenbereich zur Oxidschicht
erklärbar. Hierbei wird vorwiegend die Indiumkomponente des InAs zu In2O3-I oxidiert :

i) 2 32 InAs 3 O In O -I 2 As+ → +

Eine entsprechende Anreicherung von atomarem Arsen an der Grenzfläche kann mittels winkel-
aufgelöster XPS nachgewiesen werden [Sch00]. Die für die Oxidation erforderlichen Sauerstoff-
atome resultieren aus der Änderung der Oxidationsstufen der maßgeblichen Arsenoxide :

ii) 2 5 2 3As O As O 2 O→ +

Eine weitere Oxidationsstufenänderung oberhalb der Grenzfläche zum kristallinen InAs wird
durch die freiwerdenden Sauerstoffatome begünstigt :

iii) 2 32 InO O In O -II+ →
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Die Oxide vom Typ In2O3 und As2O3 sind die thermisch stabilsten Vertreter der beteiligten Oxi-
de [Sam82]. Alle weiteren möglichen Oxidverbindungen wie As2O, InAsO4 und InO2 sind durch
die Temperaturerhöhung Übergangsprodukte und spielen aufgrund der geringen Anteile am
Gesamtvolumen für die Sauerstoffbilanz und den Strukturwandel nur eine untergeordnete Rolle.

Desorption aus der oxidhaltigen Schicht

Die Desorption von Atomen und Verbindungen aus der oxidhaltigen Schicht ist für die Präpara-
tion der zentrale Effekt. Dieser setzt für die unterschiedlichen Verbindungen in der Regel bei
charakteristischen Temperaturen ein und läuft oberhalb dieser Temperatur beschleunigt ab (siehe
unter anderem [Hen91]). Näheres zu einer theoretischen Beschreibung von Desorptionskinetiken
folgt in den Kapiteln 5.2.8 und 5.3.4; diese wird hier zunächst nicht benötigt.
Für die im oberen Schichtbereich liegenden kohlenstoffhaltigen Verbindungen ist die komplette
Desorption bei Temperaturen von 400°C abgeschlossen, ebenso für Kontaminationen, die keinen
Kohlenstoff enthalten [Jun97]. Begünstigt wird diese einfache Desorption bei niedrigen Tempe-
raturen durch die Reduktion der Kettenlänge aufgrund der UV-O3-Oxidation.
Weiterhin beginnt in dem Temperaturbereich bis 400°C bereits die Desorption von Teilen der
Oxidverbindungen mit geringen thermischen Stabilitäten. Von diesem Prozeß unberührt bleiben
zunächst nur die As2O3 und In2O3 Verbindungen.
Ab 400°C beginnt neben der Desorption des As2O3 auch die Desorption des Arsens aus den frei-
en Bereichen des Substrates [Ave91][Sas93]. Aus diesem Grund ist für Temperaturen oberhalb
von 400°C ein ausreichender Arsengegendruck notwendig; dieser wirkt einer Arsenverarmung
der Substratoberfläche entgegen. Die spezielle Desorptionskinetik des Arsens aus InAs(100)-
Oberflächen wird in Kapitel 5.3.3 genauer diskutiert.
Die Desorption des As2O3 ist spätestens bei 460°C abgeschlossen [Jun97][Fin98]. Diese Ergeb-
nisse stammen aus Desorptionsexperimenten in der XPS-Anlage ohne Arsengegendruck. Hier-
durch konnte jedoch die quantitative Zusammensetzung der oxidhaltigen Schicht in situ bestimmt
werden. Für kristallines In2O3 auf Verbindungshalbleiteroberflächen ist bekannt, daß dieses auch
bei Temperaturen oberhalb von 460°C thermisch stabil ist und erst bei Temperaturen ab 500°C
eine Desorption stattfindet [Ave91][Bes92][Bry93].
Kristalline In2O3-Filme mit Dicken bis zu 500nm behalten noch bei Temperaturen von 800°C ih-
re optischen und elektrischen Eigenschaften [Min99]. Ein Abbau der Schichten findet nicht statt.
Die gemachten Beobachtungen gelten für Heizexperimente unter Argon und Sauerstoffatmosphäre
[Tad99]. Über die Desorptionskinetik von In2O3-Kristalliten ist bisher nichts bekannt, diese wird
in Kapitel 5.4 untersucht.
Durch die in Wechselwirkung stehenden Prozesse 1) bis 3) ist die Struktur der oxidhaltigen
Schicht bis 460°C auch von dem zeitlichen Verlauf der Temperaturerhöhung abhängig. Eine
quantitative Strukturangabe, basierend auf einer Substrattemperatur, ist somit nicht allgemein
möglich. Da aber alle Kontaminationen und Oxide bis auf das In2O3 unter Arsengegendruck ohne
Substratschädigung bis etwa 480°C desorbierbar sind, stellt dies für die angestrebte Oberflächen-
präparation kein Problem dar. Im anschließenden Kapitel wird daher auf die qualitativen und
quantitativen Eigenschaften der In2O3 Desorption bei höheren Substrattemperaturen eingegangen.
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5.2.2 RHEED-Phasen der Oxiddesorption

In2O3                           InAs

Abbildung 5.3
Abfolge von RHEED-Bildern einer Standardprobe während der Thermodesorption unter Arsengegendruck.

Die ersten beiden Reihen zeigen in situ RHEED-Bilder einer Thermodesorptionsprobe. Der sichtbare Be-
reich reiner In2O3-Reflexe wird mit RHEED I bezeichnet, der Koexistenzbereich beider Beugungsbilder als
RHEED II und der anschließende Bereich reiner InAs-Reflexe ohne sichtbare In2O3-Reflexe als RHEED III.
Das in der unteren Reihe als RHEED III gezeigte Bild ist eine andere Variante des Beugungsbildes für reine
InAs-Reflexe, die allerdings bei der Beispielprobe nicht beobachtet wurde. Ein solcher Lauekreis mit der
erkennbaren 4×2 Rekonstruktion läßt auf eine zumindest partiell glatte Oberfläche schließen.
Eine schematische Zuordnung der Beugungsreflexe ist unter a) am Beispiel des Koexistenzbereiches ge-
zeigt. In b) sind die reinen In2O3-Reflexe mit ihrer Indizierung dargestellt, c) zeigt die Indizierung des InAs.

∼ 515 °C   -  RHEED II
InAs tritt hervor

∼ 510 °C   -  RHEED I
In2O3 - Reflexe stärker

∼ 505 °C   -  RHEED I
In2O3 - Reflexe stärker

∼ 520 °C   -  RHEED II
In2O3 und InAs

∼ 525 °C   -  RHEED II
InAs Reflexe stärker

∼ 528 °C   -  RHEED II
InAs Reflexe stärker

∼ 530 °C   -  RHEED III
nur InAs - Reflexe

∼ 535 °C   -  RHEED III
nur InAs - Reflexe
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Die Abbildung 5.3 zeigt typische in situ RHEED-Bilder einer Desorptionsprobe, die in der MBE-
Kammer unter Arsengegendruck präpariert wurde. Die Phaseneinteilung orientiert sich an den
sichtbaren RHEED-Beugungsmustern :

• RHEED I ausschließlich Beugungsreflexe, die kristallinem In2O3 zuzuordnen sind
• RHEED II Koexistenzbereich von Beugungsreflexen des In2O3 und des InAs(100)
• RHEED III reines InAs(100)-Beugungsbild ohne erkennbare Reflexe des In2O3

Aus der speziellen Form und Veränderung der Beugungsbilder können für den Desorptionspro-
zeß oberhalb von 500°C direkte Folgerungen gezogen werden :
Zunächst handelt es sich sowohl für das kristalline In2O3 der Phasen I und II, als auch für das
später sichtbar werdende InAs(100)-Substrat der Phase II und III um Durchstrahlungsmuster. Wie
der einleitenden Abbildung 3.15a zu entnehmen ist, folgt für das In2O3 hieraus eine dreidimen-
sionale Inselform in allen RHEED-sichtbaren Desorptionszuständen. Beugungsmuster, die auf
eine flächige Verteilung des In2O3 schließen lassen, wurden nie beobachtet. Diese Inselform
wurde für die hier gemachten Untersuchungen durch SPM-Abbildungen der Oberflächen und
TEM-Querschnittsbilder bestätigt und ist in Übereinstimmung mit den bei [Mur91] gemachten
Beobachtungen für die reine Kristallisation von In2O3-Schichten. Aus den bei höheren Tempe-
raturen auftretenden RHEED-Bildern des InAs(100)-Substrates kann auch hier zunächst eine
zumindest teilweise aufgerauhte Oberfläche vermutet werden. Dies ist aber nicht zwingend, wie
in Kapitel 5.2.6 gezeigt wird. Weiterhin ist die Strukturinformation auf den Kohärenzbereich der
Elektronen beschränkt (siehe Kapitel 3.2.2).
Nur die in Strahlrichtung orientierten Kristallite tragen direkt zum Informationsgehalt der Beu-
gungsbilder bei. Für die Strahlrichtung wurde hier immer die [100]-Richtung des InAs-Substrates
gewählt, um somit eine möglichst hohe Sensitivität für die Oberflächenqualität zu erreichen. Die
nicht epitaktisch zum InAs(100) orientierten In2O3-Kristallite tragen daher nicht zur Intensität der
Reflexe bei, sondern dämpfen die Reflexintensitäten. Daher wird eine Abnahme der Gesamtzahl
der Inseln durch Kristallisation bzw. lokale Orientierungsänderungen teilweise kompensiert. Aus
der Intensitätszunahme innerhalb der Phase I kann geschlossen werden, daß die nicht-epitaktisch
orientierten In2O3-Kristallite entweder früher desorbieren oder die Orientierung auf dem Substrat
wechseln. In jedem Fall ist für die epitaktisch orientierten In2O3-Kristallite auf dem InAs eine
höhere thermische Stabilität anzunehmen.
Die in Abbildung 5.3 zu den Phasen angegebenen Temperaturen sind nur für Heizraten ähnlich
der gezeigten Beispielprobe gültig. Eine allgemein gültige exakte Zuordnung der Phasen in Tem-
peraturbereiche ist aus zwei Gründen nicht möglich :
1. besitzt die Temperaturmessung eine relative Ungenauigkeit, die über die in Gleichung (3.21)

enthaltene Kopplungsfunktion c  abgeschätzt werden muß. Eine für kleine Änderungen ein-
fache lineare Form der Temperaturkorrektur wird bei größeren Änderungen zudem zuneh-
mend ungenau und muß durch einen differentiellen Term ( )f dT dt  ergänzt werden.

2. spielt auch für die Desorption des In2O3 der zeitliche Verlauf des Heizprozesses eine Rolle.
Dieser geht sowohl indirekt über die bei etwa 450°C vorliegende Ausgangsstruktur, als auch
direkt über die fortschreitende Strukturveränderung von In2O3 und InAs in die Phasenlage ein.
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Temperaturkorrektur anhand der RHEED-Phasen

Die erste der zuvor gemachten Einschränkungen betrifft die technischen Möglichkeiten des expe-
rimentellen Aufbaues, die zweite ist von grundsätzlicher Art. Eine Klassifizierung der Desorpti-
onszustände anhand der RHEED-Phasen ist für die folgenden Betrachtungen dennoch sinnvoll,
da sie, geringe Variationen in den Temperaturverläufen der betrachteten Proben vorausgesetzt,
eine bedingt temperatur- und heizratenunabhängige in situ Regelgröße des Desorptionsprozesses ist.
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Abbildung 5.4
Korrigierte Einsatztemperaturen und Existenzbreiten der beobachteten RHEED-Phasen I, II und III.
a) zeigt die Temperaturen, bei denen die jeweiligen RHEED-Muster in den Beugungsbildern erstmals auftreten.

Bei allen korrigierten Temperaturen wurde eine Kopplungskonstante c = 0,78 angenommen. Diese
entspricht dem gewichteten Mittelwert aller möglichen Temperaturübergänge der verwendeten Adapter.

b) stellt die entsprechenden Temperaturbereiche der Phasen I und II dar. Im oberen Teil sind die
Bereiche der drei verschiedenen Probenmontierungen für die gezeigten Desorptionsproben markiert.

Abbildung 5.4 zeigt eine Übersicht von RHEED-Phasen Temperaturen und deren Breite für Pro-
ben mit identischer Vorbehandlung und ähnlichem Temperaturverlauf. Für die Korrektur der
gemessenen Temperaturen wurde ein Standardwert verwendet. Die Breite der Existenzbereiche
ist, wie in b) gezeigt, in etwa gleich. Es kann daher angenommen werden, daß für die hier gewählten
vergleichbaren Temperaturrampen (1-2K/min oberhalb von 400°C) auch die Einsatzpunkte, an
denen die jeweiligen Phasen im RHEED-Bild sichtbar werden, in etwa gleich sind. Unter dieser
Voraussetzung, die auch für die Temperaturkalibrierung in der MBE benutzt wird [Ave91][Eke95],
wurden die Kopplungskonstanten anhand des Auftretens der Phase I für die Proben individuell
neu berechnet. Bei der Bestimmung der absoluten Temperaturlage wurden Proben verwendet, die
auf MBE-Vollklötzen montiert sind. Diese weisen in dem betrachteten Temperaturbereich eine
Unsicherheit von maximal ±5K auf [Hey94][Tfr98], sind allerdings nicht für den Transfer geeig-
net. Ihnen am nächsten kommen die mit Zusatzklammern versehenen Transferadapter (siehe
Abbildung 3.12c). In Abbildung 5.5 sind die neu berechneten Temperaturlagen gezeigt. Die
Existenzbreiten der Phasen I und II liegen nun für alle Proben und Montierungen in einem Tem-
peraturbereich von 16±1K. Die Anwendung dieses Korrekturverfahrens auf Proben mit deutlich

a) b)

c = 0,78

Proben, aufsteigend nach T(RHEED I) sortiert Proben, aufsteigend nach T(RHEED I) sortiert
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Abbildung 5.5
Anpassung der individuellen Kopplungskonstannten probec  anhand der Phasentemperaturen I und II.
In a) sind die unter der Annahme gleicher Auftrittstemperaturen der Phase I bestimmten Kopplungskon-
stanten zu jeder Einzelprobe eingetragen. Die hieraus resultierenden Phasenbreiten sind in b) gezeigt.

abweichenden Heizraten erfordert entsprechende Kalibrierungsproben für die Bereiche.
Die in situ RHEED-Untersuchung ist als integrales Beugungsverfahren hinsichtlich einer um-
fassenden Strukturuntersuchung einigen Einschränkungen unterworfen. So sind keine lokalen
Informationen der Topographie zugänglich und nur kristalline Strukturen in geeigneter Orien-
tierung tragen direkt zur Information bei. Für die detaillierte Aufklärung der Topographie und
der chemischen Struktur werden daher die Proben nach Unterbrechung des Desorptionsprozes-
ses und Abkühlung unter Arsengegendruck bis 200°C im UHV in die Untersuchungskammern
von STM und XPS transferiert. Für noch weitergehende Untersuchungen mit AFM oder TEM
ist ein Ausschleusen erforderlich, womit die Thermodesorption als geschlossener Präparati-
onsprozess beendet ist. Im folgenden Kapitel werden zunächst Untersuchungen an Proben
vorgestellt, die einen einzigen Präparations- und Analysekreis im UHV durchlaufen haben.

5.2.3 Einstufig getemperte Proben

Die hier vorgestellten Ergebnisse stammen von Proben mit identischer Vorbehandlung und ähn-
lichen ersten Heizphasen bis 400°C zwecks besserer Vergleichsmöglichkeiten der resultierenden
Oberflächenstrukturen, speziell durch das In2O3 Desorptionsverhalten.
Die Parameter der Vorbehandlung aller hier gezeigten Proben waren 10 Minuten HCl-Ätzen und
10 Minuten UV-O3-Oxidation. Nach dem Einschleusen wurden die Proben ohne Arsengegen-
druck eine Stunde bei 300°C getempert.. Für die Desorption der Kohlenstoffverbindungen und
weniger stabilen Oxide wurde für die erste Heizphase eine Heizrate von 12-18K/min gewählt.
Der verwendete Arsengegendruck wurde über die Totaldruckmessung auf 5·10-6mbar eingestellt.
Dieser Wert erwies sich bei Testmessungen als ausreichend, um eine Arsenverarmung und damit
eine nicht-stöchiometrische InAs-Oberfläche, auch bei Temperaturen von 560°C mit geringen
Heizraten von 1-2K/min (quasi-isotherm) zu unterbinden. Kurzzeitige Erhöhungen der Heiztem-

a) b)

Proben, aufsteigend nach T(RHEED I) sortiert Proben, aufsteigend nach T(RHEED I) sortiert
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peratur bei hohen Heizraten von 30-60K/min über diesen Wert hinaus – dies wird als Tempera-
tur-Flash bezeichnet – sind ohne dauerhafte Schädigung der Substratstöchiometrie möglich.
Die Heizraten oberhalb von 400°C lagen bei 1-2K/min. Diese geringen Änderungen boten bei
den Untersuchungen die besten Voraussetzungen für eine Bestimmung der realen Probentempe-
ratur anhand der Korrekturgleichung (3.21) über die gesamte Heizphase. Weiterhin wurde die
in situ Beobachtung der RHEED-Bilder und die hierauf aufbauende Temperaturkorrektur anhand
ihrer Phasenlage durch quasi-isotherme Zustände mit geringen Variationen der Heizrate erleichtert.

Abbildung 5.6
UHV-STM Abbildungen von thermodesorbierten InAs(100)-Oberflächen – Strukturvergleich der RHEED-Phasen

a) Phase I bei endT ≈ 510°C mit einer In2O3-Äquivalenzschichtdicke von eqh = 0,60nm
b) Phase II bei endT ≈ 520°C mit einer In2O3-Äquivalenzschichtdicke von eqh = 0,30nm
c) Phase II bei endT ≈ 525°C mit einer In2O3-Äquivalenzschichtdicke von eqh = 0,12nm
d) Phase III bei endT ≈ 535°C+Flash mit einer In2O3-Äquivalenzschichtdicke von eqh < 0,02nm

zrms ≈ 0,97nm    n = 600±50/µm²

a)

500nm

0,0

3,31

nm

zrms ≈ 1,21nm    n = 300±40/µm²

0,0
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nm

b)

500nm

0,0

6,1

nm

zrms ≈ 1,59nm    n = 100±20/µm²

c)

500nm zrms ≈ 1,28nm    n < 10/µm²

0,0

8,45

nm

d)

500nm

heq = 0,12nm heq < 0,02nm

heq = 0,60nm heq = 0,30nm
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Die XPS-Untersuchungen weisen für alle Proben der gezeigten Desorptionsphasen nur noch Sau-
erstoff in den Bindungszuständen In2O3-I und In2O3-II auf. Sämtliche Fremdstoffkontaminatio-
nen, insbesondere die kohlenstoffhaltigen Verbindungen und alternative Oxidverbindungen, wa-
ren nicht mehr nachweisbar. Als quantitatives Maß für den gemessenen Sauerstoffanteil wird da-
her die jeweilige Äquivalenzschichtdicke eqh  einer als geschlossenen angenommenen In2O3-
Bedeckung gemäß Kapitel 3.2.1 verwendet.
Abbildung 5.6 zeigt Beispiele für STM-Abbildungen von Oberflächenstrukturen nach dem
Desorptionsende. Der Bereich zwischen den Inselstrukturen ist für den STM-Tip in den Fällen a)
bis c) nur schwer zugänglich, bei d) hingegen sind die Kanten einzelner InAs-Stufen erkennbar.
Aufgrund der RHEED-Bilder und ARPES-Messungen ist davon auszugehen, daß es sich bei den
Inselstrukturen zumindest überwiegend um das noch nicht desorbierte In2O3 handelt. Die Rau-
higkeitsangaben resultieren aus nicht korrigierten Abbildungen. Für die meisten Proben werden
die realen Werte höher liegen – siehe Abbildung 4.12 bis Abbildung 4.14.
Abbildung 5.7 ist ein Beispiel für die zuvor gemachte Aussage, daß ein RHEED-Durchstrah-
lungsbild von InAs nicht notwendigerweise auf eine überwiegend rauhe Substratoberfläche hin-
deutet. Die Abbildung zeigt ein terrassiertes InAs-Substrat mit Stufenhöhen von jeweils einer
Monolage InAs(100). Möglich wurde die Abbildung der glatten freien Flächen zwischen den
In2O3-Inseln durch deren hinreichend großen mittleren Abstand sowie eine günstige Spitzenform,
siehe hierzu auch Abbildung 4.3 und Abbildung 4.11.

Abbildung 5.7
UHV-STM Abbildung einer terrassierten InAs(100)-Oberfläche mit In2O3-Kristalliten in epitaktischer Orientierung

Das Heizen erfolgte bis zur RHEED-Phase II : endT ≈ 525°C, eqh = 0,28nm, zrms ≈ 0,72nm, n = 120±20/µm².
In dem Histogramm ist die Höhenverteilung für den links vergrößert dargestellten Ausschnitt aufgetragen.
Der Abstand der beiden Maxima stimmt mit der InAs-Monolagenhöhe von 0,303nm in [100]-Richtung
überein. Die eingezeichneten Kristallrichtungen geben die Orientierung des InAs(100)-Substrates wieder.

0,0

nm

4,2

[011] [01-1]
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Die Anzahldichte der inselartigen Strukturen auf den Oberflächen nimmt für höhere Temperatu-
ren ab, ebenso die mit XPS gemessene Dicke der In2O3-Äquivalenzschicht. Dieses Verhalten
spricht ebenfalls für die Vermutung, daß die verbliebenen Restoxide mit den Inseln identisch
sind. TEM-Aufnahmen zeigen weiterhin, daß die Struktur der Inseln, wie bereits durch die
RHEED-Beobachtungen zu vermuten war, ab der RHEED-Phase I durchweg kristallin sind. Im
folgenden wird daher von In2O3-Kristalliten auf dem InAs(100)-Substrat gesprochen. Eine di-
rekte Identifizierung aller beobachtbaren Inseln als In2O3 mittels der Tunnelspektroskopie nach
(3.32) war nicht möglich. Versuche, durch punktweise alternierende Tunnelspannungen 1TU  und

2TU  über eine Subtraktion beider STM-Bilder zu einem reinen Materialkontrast zu gelangen,
führten ebenfalls zu keinem Erfolg. Die Kristallite blieben bei allen Versuchen einer direkten
oder indirekten Abbildung der lokalen Austrittsarbeit κ  für das STM auf dem InAs „unsichtbar“.
Die Verteilung der Kristallite auf der Oberfläche bleibt in allen beobachteten Endzuständen ho-
mogen. Über die Abmaße und Form der Kristallite können aufgrund der Faltung mit der Sensor-
geometrie zunächst nur ungenaue Aussagen gemacht werden. Unter Berücksichtigung der ver-
wendeten STM- und AFM-Sensoren liegen die Basisdurchmesser in einem Bereich von 10-
30nm, die Höhen bei 1-4nm. Geringere Durchmesser gehen in der Regel auch mit kleineren Hö-
hen einher. Die mittleren Werte variieren zwar für unterschiedliche Proben, können aber nicht
mit den Endtemperaturen oder RHEED-Phasen korreliert werden. Ursache hierfür ist der starke
Einfluß der ebenfalls variablen Sensorgeometrien, welcher bei den gemessenen Strukturen zu
Abweichungen von mehr als 50% führen kann, wie Abbildung 4.13 und Abbildung 4.14 ent-
nommen werden kann. Daher sind auch Aussagen über die Kristallitformen an dieser Stelle nicht
möglich. Fest steht hingegen, daß die Kristallite eine symmetrische Grundform haben. Die wurde
mit dem in Abbildung 4.7 skizzierten Verfahren durch AFM-Abbildungen eindeutig ermittelt.
Eine kontinuierliche Einordnung der Proben anhand der nominellen Endtemperatur ist aufgrund
des Toleranzbereiches der Temperaturmessung trotz Korrektur durch die RHEED-Phasen nur
schwer möglich. Daher ist eine Charakterisierung von Änderungen des Desorptionszustandes der
Oberfläche, basierend auf einer Endtemperatur als Hauptparameter, nicht direkt möglich.
Ein möglicher Ausweg hierzu ist die stufenweise Desorption und Untersuchung einzelner
Proben, um so eine eindeutige Einordnung in der Abfolge der Desorptionszustände zu erreichen.

5.2.4 Mehrstufig getemperte Proben

Mit mehrstufigen Proben sind hier Proben gemeint, die innerhalb der UHV-Verbundanlage den
Präparations- und Analysekreislauf  (siehe Abbildung 3.1) vor dem Ausschleusen zu externen
Untersuchungen mehrfach durchlaufen haben. Ausgehend von dem primären Präparationsschritt,
der identisch mit der Präparation einer einstufigen Probe ist, werden weitere Heizzyklen mit
in situ RHEED und anschließenden XPS/STM Untersuchungen durchgeführt. Der jeweilige
Ausgangszustand der Probenoberfläche ist durch den vorausgegangenen Schritt bekannt. Durch
sukzessives Erhöhen der Endtemperatur jedes Schrittes ist somit die Untersuchung des Oberflä-
chenzustandes infolge der fortschreitenden Desorption möglich. Nach dem Ausschleusen sind,
wie im einstufigen Fall, ergänzende AFM und TEM Untersuchungen der letzten Struktur möglich.
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Abbildung 5.8
UHV-STM-Abbildungen der Topographieänderung von zwei parallel präparierten dreistufigen Proben.

Zwischen den drei Heizphasen unter in situ RHEED-Beobachtung wurden STM-Aufnahmen sowie um-
fangreiche XPS-Spektren von den Oberflächen angefertigt. Bei den dargestellten STM-Bildern wurde
zwecks besserer direkter Vergleichbarkeit eine identische Grauwertverteilung für die Höhenwerte gewählt.
Die Zeitspannen der Präparations- und Analysezyklen betrugen für jede einzelne Stufe etwa drei Stunden.

1.Stufe  A

RHEED I

~500°C

2. Stufe  A

RHEED II

~535°C

3. Stufe  A

RHEED III

~540°C

1. Stufe  B

RHEED I

~500°C

2. Stufe  B

RHEED I

~505°C

3. Stufe  B

RHEED II

~535°C

zrms ≈ 0,9nm

n = 780±50/µm²

eqh = 0,62nm

zrms ≈ 2,4nm

n = 300±40/µm²

eqh = 0,15nm

zrms ≈ 2,1nm

n = 40±30/µm²

eqh = 0,11nm

zrms ≈ 0,6nm

n = 810±50/µm²

eqh = 0,59nm

zrms ≈ 0,7nm

n = 750±40/µm²

eqh = 0,43nm

zrms ≈ 1,7nm

n = 400±40/µm²

eqh = 0,12nm
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Abbildung 5.9
Quantitative XPS-Signalanalyse des Oxidgehalts von zwei parallel präparierten dreistufigen Proben [Sch98].

a) zeigt die auf IMFW korrigierten und normierten XPS-Signale der In- und As-Peaks in der InAs-
Verbindung, der Indiumoxide I und II, dem Gesamtsauerstoffanteil und des ungebundenen Arsens.

b) ist die Entwicklung des Oxidschichtdickenäquivalents unter der Annahme einer homogenen In2O3-Schicht,
errechnet aus dem Sauerstoffsignal und den Indiumoxidsignalen I und II sowie deren Mittelwert.

Abbildung 5.8 zeigt die Topographie von zwei Proben nach den einzelnen Heizphasen. Um eine
direkte Vergleichbarkeit zu ermöglichen, wurde die STM-Spitze während der Aufnahmenserie
nicht gewechselt. Veränderungen der Spitze konnten jedoch nicht verhindert werden, wie an den
Artefakten des zweiten (2.Phase A) und letzten Bildes (3.Phase B) zu erkennen ist. Unberührt
hiervon bleibt die Zählung der Kristallite. Diese zeigt die bereits bei dem Vergleich der einstufi-
gen Proben gemachte Beobachtung der monotonen Abnahme der Anzahldichte mit der Desorpti-
onszeit. Weiterhin bestätigt sich, daß die Gesamtrauhigkeit der Oberfläche während der Desorp-
tion zunimmt, in der RHEED-Phase III jedoch temporär abfällt. Es liegt hier somit ein lokales
Minimum für die Grenzflächenrauhigkeit vor.
In Abbildung 5.9 sind die zu den Topographien der beiden Proben aus Abbildung 5.8 gehörenden
quantitativen XPS-Signalanalysen dargestellt. In der ersten Spalte a) sind die normierten Signal-
intensitäten gezeigt, in der zweiten Spalte b) die aus einer Äquivalenzschichtdicke umgerechne-
ten In2O3-Gesamtsignale. Auch hier wird die Abnahme des Gesamtoxidanteils mit der Desorpti-
onszeit bestätigt. Das In2O3-I unterliegt hierbei in der Anfangsphase einer stärkeren Desorption.
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ARPES-Untersuchungen zeigen, daß sich das In2O3-II hier näher (direkt) an der InAs-
Grenzfläche befindet [Sch98]. Es ist daher zu vermuten, daß zunächst die weiter oben liegenden
Bereiche der In2O3-Kristallite abgebaut werden.
Weiterhin zeigt sich, daß die Stöchiometrie des InAs über den gesamten Zeitraum erhalten bleibt.
Die Anwesenheit des ungebundenen Arsens an der Oberfläche ist durch die Aufrechterhaltung
des Arsengegendruckes während der Abkühlphase bis 200°C zu erklären.
Anhand der Untersuchungen an den mehrstufigen Proben zeigte sich, daß in der RHEED-
Phase III die, hinsichtlich einer möglichst glatten Oberfläche, optimale Struktur zu finden ist.
Sowohl bei einstufigen Proben, als auch bei der mehrstufigen Probe A konnte über die XPS-
Messungen in der Phase III noch In2O3 nachgewiesen werden. Die in situ RHEED-Betrachtung
der Oberfläche während des Heizvorganges ist offenbar nicht sensitiv genug, um den exakten
Abbruchpunkt nach der erfolgten Desorption in den Beugungsbildern zu erfassen.

5.2.5 Korrelation von Kristallitdichte und Äquivalenzschichtdicke

Um das Desorptionsverhalten der In2O3-Kristallite genauer aufzuklären, wurde für Proben mit
identischer Vorbehandlung die Kristallitdichte und die Äquivalenzschitdicke untersucht. Beide
Verfahren führen unabhängig voneinander zu korrelierten Strukturinformationen eines Desorpti-
onszustandes, charakterisiert durch den zeitlichen Verlauf der Temperatur ( )( ),T t t  :

• XPS : Höhe einer In2O3-Äquivalenzschicht in nm - ( )( ),eqh T t t
• SPM : Zahl der In2O3-Kristallite pro µm² (Anzahlichte) - N  = ( )( ),oxn T t t

Hieraus kann auf einfache Weise ein Gesamtoxidvolumen pro µm² Probenfläche :

( )( ) ( )( )610, ,G eqV T t t h T t t= ⋅  [nm3] (5.1)

sowie ein mittleres Kristallitvolumen :

( )V N  = ( )( ) ( )( )
( )( )

610
,

,
,

eq
ox

ox

h T t t
V T t t

n T t t
= ⋅  [nm3] (5.2)

berechnet werden. In Abbildung 5.10 sind diese statistischen Größen gegeneinander aufgetragen.
Hierdurch wird die relative Entwicklung über den fortschreitenden Desorptionsprozess sichtbar.
Der zuvor diskutierte Fehler in der Temperaturmessung sowie ein zu erwartender Einfluß des
Temperaturverlaufes kann hierdurch eliminiert werden.
Zur Veranschaulichung der kontinuierlichen Entwicklung der statistischen Parameter während
der In2O3-Kristallitdesorption wurden in Abbildung 5.10a-c) angepaßte Kurven der Form :

( ) bY X a Y= ⋅ (5.3)

über die Meßpunkte gelegt. Die in a) gezeigte Variation ( )GN V  enthält zwei weitere Datenpunkte,
die auf Proben mit längeren Oxidationszeiten (20min und 30min) zurückgehen. Diese zeigen, daß
die UV-O3-Oxidation wesentlichen Einfluß auf die Ausgangsstruktur der Oxidschicht haben muß,
welcher sich bis in den Zustand reiner In2O3-Oxidation (keine anderen Oxide vorhanden) auswirkt.
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Abbildung 5.10
Kopplung der statistischen Kristallitparameter.

Die Berechnung der mittleren Kristallitvolumen
V  erfolgte gemäß (5.2).
a) zeigt die Gesamtzahl N  der Kristallite als

Funktion des Gesamtoxidvolumens GV .
b) ist das mittlere Kristallitvolumen V als

Funktion des Gesamtoxidvolumens GV .
c) zeigt die Entwicklung des mittleren Kristallit-

volumen V  gegen die Kristallitdichte N .
Die in a) eingezeichneten Meßpunkte für Pro-
ben mit längeren Oxidationszeiten (grün) liegen
für b) und c) außerhalb der Skala. Die Kurven-
anpassung der Datenpunkte nach (5.3) wurde
mit [Org96] durchgeführt. In der Teilgrafik c) ist
zusätzlich der lineare Verlauf für eine ange-
nommene direkte Proportionalität eingezeichnet.

Der tatsächliche funktionale Zusammenhang der statistischen Parameter N , GV  und V  geht
aus der zeitlichen Änderung der Kristallitgrößenverteilung ( )( )in V t , ausgehend von einer
Ursprungsverteilung ( )( )0in V t  zum Desorptionsbeginn, hervor :

( ) ( )( )i
i

dV t
R F V t

dt
= ⋅% (5.4)

wobei R%  die Abtragsrate beschreibt und ( )( )iF V t  den desorptionsfähigen Anteil des Volumens

iV  zum Zeitpunkt t  angibt. Eine direkte Ableitung der exakten Verteilung ( )in V  und des
Desorptionsmodus (siehe 5.3.4), welcher der Funktion ( )F V  zugrunde liegt, ist nicht möglich.
Anhand der bisherigen Messungen sind jedoch allgemeine Aussagen und Einschränkungen zu
machen, die zu einem qualitativen Modell des Desorptionsverlaufes zusammengefaßt werden können.

a) b)

c)

abweichende
Vorbehandlung
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5.2.6 Qualitatives Modell des Desorptionsverlaufes

Für den hier beschriebenen Desorptionsverlauf gelten weiterhin die in Kapitel 5.2.3 festgelegten
Randbedingungen hinsichtlich der Vorbehandlung, der Heizraten und des Arsengegendruckes.
Längere Oxidationszeiten führen zu In2O3-Kristalliten mit größerem Volumen aber geringerer
Flächenbedeckung. Die angegebenen quantitativen Werte ändern sich dementsprechend.
In Abbildung 5.11a) ist eine frühe Phase des Strukturwandels in der oxidhaltigen Schicht, deren
Dicke durch die Dauer der UV-O3-Oxidation bestimmt wird, dargestellt. Wesentliche Prozesse
sind hier die Änderungen der Oxidationsstufen in Richtung In2O3 und As2O3 sowie die Bildung
von Kristallisationskeimen des In2O3. Die parallel einsetzende Desorption leichtflüchtiger Kom-
ponenten oberhalb von 300°C führt in einer Zwischenphase zu der in Teil b) gezeigten Oberflä-
chenstruktur. Der größte Teil des Sauerstoffes ist in den In2O3-Inseln gebunden. Diese liegen
zum Teil in kristalliner Form ohne einheitliche Orientierung vor. Eine weitere Erhöhung der
Temperatur führt zu einer rein In2O3-dekorierten Oberfläche. Verbliebene Reste von amorphen As2O3

sind bei 450°C komplett desorbiert. Der Anteil kristalliner In2O3-Inseln steigt, besonders in epi-
taktischer Orientierung zum InAs(100)-Substrat. Die Dichte der isotrop verteilten In2O3-Kristallite
liegt bei N ≈ 800 pro µm2 mit einem mittleren Volumen von V ≈ 750nm3. Bei 500°C sind, wie
in c) angedeutet, erste schwache Beugungsreflexe des In2O3 sichtbar (in Durchstrahlung). In die-
sem Temperaturbereich beginnt auch der Substratabtrag. Das angebotene Arsen aus dem
Dampfstrahl verhindert die Ausbildung einer unstöchiometrischen Oberfläche, nicht jedoch die
Desorption des Indium aus dem InAs. Durch den steigenden Anteil der In2O3-Kristallite in epi-
taktischer Orientierung treten die Beugungsreflexe in der späten RHEED-I Phase stärker hervor.
Die beginnende Desorption an den In2O3-Kristalliten führt zu einer Abnahme der Oberflächen-
bedeckung des InAs. Ab etwa 515°C sind erste RHEED-Beugungsmuster des InAs-Substrates zu
erkennen. Die Kristallitdichte liegt hier bei etwa N ≈ 400/µm2 mit einem V ≈ 450nm3. Durch
den Substratabtrag in den freien Bereichen der InAs-Oberfläche kommt es zur Ausbildung von
Inselstrukturen um die verbliebenen In2O3-Kristallite sowie an den vormals bedeckten Plätzen.
Im Beugungsmuster des InAs ist daher der Durchstrahlungsanteil dominant. Abbildung 5.11e)
zeigt einen Zustand in der späten RHEED-II Phase. Die Intensität der In2O3-Reflexe ist hier deutlich
geringer als die der InAs-Reflexe. Die Flächendichte und das mittlere Volumen der In2O3-
Kristallite haben deutlich abgenommen. In der frühen RHEED-III Phase des Teilbildes f) ist die
Flächenbedeckung durch die In2O3-Kristallite für einen Nachweis im Beugungsbild zu gering
geworden. Hier liegt der Bereich maximaler Oberflächenrauhigkeit mit sehr kleiner Oxid-Restbe-
deckung N < 100/µm2 - V < 150nm3, also weniger als 3% der Ausgangsmenge. Die letzte Phase
der In2O3-Desorption verläuft sehr schnell. Unmittelbar vor der Komplettdesorption aller In2O3-
Kristallite nimmt die Oberflächenrauhigkeit kurzzeitig ab, steigt durch den rapiden Substratab-
trag in der Folge jedoch wieder rasch an, wie in g) gezeigt. Die Rauhigkeit und Struktur der frei-
en InAs-Oberfläche wird durch die Heizraten in und nach der RHEED-II Phase stark beeinflußt.
Eine Aussage über die genaue Form und die Formveränderung der In2O3-Kristallite während der
gesamten Desorption ist anhand der bisherigen Untersuchungen nicht möglich. Die in Abbildung
5.11 gezeigten Kristallite geben eine anhand der SPM-Abbildungen vermutete Grundform wieder.
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20 °C

bis

300 °C

Abbildung 5.11
Qualitatives Model der Thermodesorption – Strukturänderung der Oberfläche durch Temperaturerhöhung.

Die Teilgrafiken a) bis g) skizzieren die Oberflächenstruktur in charakteristischen Desorptionszuständen.
Für den Temperaturverlauf T(t) gelten die in Kapitel 5.2.3 gemachten Einschränkungen. Bei Temperatu-
ren oberhalb von 450°C sind die RHEED-Bilder (grau unterlegt) ein Orientierungsparameter des Zu-
standes.  Die vertikale Überhöhung der Zeichnungen in [100]-Richtung (Oberflächennormale) beträgt  3:1.
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5.2.7 Quantitative Relationen der In2O3-Kristallitdesorption

Für eine quantitative Beschreibung des Desorptionsprozesses und darauf aufbauend der Gesamt-
strukturentwicklung mit der Zeit kann zunächst auf die in Abbildung 5.10 dargestellte Kopplung
der statistischen Kristallitparameter zurückgegriffen werden. Von Interesse ist hierbei die Verän-
derung der flächennormierten Oxidmenge ( )( ),oxM T t t  und der entsprechenden Oberflächenbe-
deckung ( )( ),ox T t tθ  durch die Kristallite. Letztere ist entscheidend für den Substratabtrag durch
die simultan ablaufende Indiumdesorption.

Es gilt : ( )( ) ( )( ) ( )( )
2 3

, , ,ox In O ox oxM T t t N T t t V T t tρ= ⋅ ⋅ (5.5)

und : ( )( ) ( )( ) ( )( ), , ,ox ox oxT t t N T t t F T t tθ = ⋅ (5.6)

wobei oxF  die mittlere Basisfläche der Kristallite beschreibt. Diese ist für die fortschreitende
Desorption eine monotone Funktion des Durchmessers D  und der Höhe H  eines Kristalliten.
Exakte Werte für Durchmesser, Höhe und Form der Kristallite können aus den bisherigen Proben
nicht mit hinreichender Genauigkeit ermittelt werden – siehe Kapitel 4 – es kann jedoch die
ebenfalls monotone Abhängigkeit von dem Volumen ausgenutzt werden. Somit ergeben sich für
die zeitlichen Änderungen :

2 3

ox ox ox
In O ox ox

dM dN dV
V N

dt dt dt
ρ

 
= ⋅ ⋅ + ⋅ 

 
(5.7)

und : ( ) ( )

0

ox oxox ox
ox ox ox

t

dF Vd dN
F V N

dt dt dt
θ

≤ ∀

= ⋅ + ⋅
14243

(5.8)

Für die der Abbildung 5.10 zugrunde liegenden Proben gilt empirisch in guter Näherung :

1 4

3 75,ox ox

ox

dV dN
dt dtN

= ⋅ (5.9)

Über die Kristallitdichte N  ist somit die zeitliche Änderung der Oxidmenge oxM  beschreibbar :

2 3

3 48 75,ox ox
In O ox

dM dN
N

dt dt
ρ= ⋅ ⋅ ⋅ (5.10)

Ausgehend von den korrigierten Messungen mittlerer Kristallitdimensionen kann ohne Kenntnis der
exakten Kristallitform die Abschätzung 2 35F V⋅�  gemacht werden –  siehe Anhang. Hieraus folgt :

1 2625 10ox ox
ox

d dN
N

dt dt
θ −⋅ ⋅ ⋅� (5.11)

Zu beachten ist jeweils die Dimension der Kristallitdichte in Anzahl pro Quadratmikrometer.
Für die quantitative Beschreibung der In2O3-Kristallitdesorption anhand von Energieparametern
werden die In2O3-Kristallite zunächst als unabhängige Teilchen betrachtet. In diesem Fall erfolgt
die formale Beschreibung der Desorptionskinetik durch einen allgemeinen statistischen Ansatz.
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5.2.8 Teilchendesorption von ebenen Flächen

Die Zahl xN  von Teilchen einer Spezies x  auf einer Oberfläche bzw. deren Oberflächenbedek-
kung xθ  ist hierbei eine direkte Meßgröße, jedoch im allgemeinen keine Zustandsfunktion. Dies
bedeutet, daß für die Parameter einer Desorption, die Zeit t  und die Temperatur T , immer eine
exakte Zahl ( ),xN T t  angegeben werden kann, es aber keine analytische Funktion für ( ),xN T t
gibt, so daß für beliebige ( ),T t  die Bedeckung xθ  berechnet werden kann. Dies liegt daran, daß
ein Desorptionsprozeß, außer in Spezialfällen, nicht reversibel ist. Eine geeignete physikalische
Größe zur Charakterisierung eines Desorptionsprozesses ist hingegen die Desorptionsrate ( )xR T
welche angibt, wie viele Teilchen der Spezies x  pro Sekunde die Oberfläche verlassen. Sie ist
eine Zustandsfunktion und nur von der augenblicklichen Oberflächentemperatur T  abhängig.
Eine formale Beschreibung der Thermodesorption ist daher über den Ansatz :

( ) ( )x
x

dN t
R T

dt
= − (5.12)

möglich. Die Abhängigkeit der Teilchenzahl von der Temperatur ist hierbei implizit durch den
zeitlichen Verlauf der Temperatur ( )T t  gegeben. Zur Ermittlung der Zahl der bis zum Zeitpunkt
t  desorbierten Teilchen ( )des

xN t  muß (5.12) in eine integrale Form überführt werden :

( ) ( )( ) ( )
( )

( )

( ) ( )
0 0

0

x

x

N tt
des
x x x x

t N t

N t R T t dt dN t N t N t= = = −∫ ∫ (5.13)

Gleichung (5.13) zeigt die Erhaltung aller in dem Desorptionsprozeß betrachteten Teilchen. Nach
Umstellung führt sie auf die Bestimmungsgleichung für die zeitabhängige Teilchendichte :

( ) ( )( )
0

0
t

x x x
t

N t N R T t dt= − ∫ (5.14)

Ist die exakte Funktion der gesuchten Desorptionsrate und für mindestens einen Zeitpunkt 0t  die
Teilchendichte ( )0xN t  bekannt, so kann mittels (5.14) für jede beliebige Zeit t  oder Temperatur

( )T t  die Zahl der verbliebenen und der desorbierten Teilchen berechnet werden.
In der Thermodesorptionsspektroskopie ist der folgende empirische Ansatz üblich [Hen91] :

( ) ( )( )mx
x

dN t
k N t

dt
= − ⋅% (5.15)

m  ist ein zunächst beliebiger Exponent, der als Ordnung der Desorption bezeichnet wird und
k%  eine Proportionalitätsfunktion mit der Dimension Sekunde-1, welche das thermodynamische
Verhalten der Desorption beschreibt :

( ) ( )e
des

b

E
k T tk T k
−

= ⋅% (5.16)

Der Präexponentialfaktor k  wird als zeitlich konstant angenommen [Hen91], desE  ist die
Aktivierungsenergie des betrachteten Desorptionsprozesses und bk  ist die Boltzmannkonstannte.
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Aus (5.12), (5.15) und (5.16) folgt die abschließende Formulierung eines Desorptionsprozesses :

( ) ( ) ( )( ) ( )e
x

b

E
m k T tx

x x x

dN t
R T k N t

dt

−

= − = ⋅ ⋅ (5.17)

Für Desorptionen 1. Ordnung geht (5.17) mit m = 1 in die Frenkelgleichung über. Hier ist die
Desorptionsrate xR  proportional zur momentanen Teilchenzahl auf der Oberfläche, was gleich-
bedeutend mit der Aussage ist, daß für jedes Teilchen die gleiche Desorptionswahrscheinlichkeit
gilt, unabhängig davon, wo es sich gerade auf der Oberfläche befindet. Desorptionsordnungen
ungleich eins haben ihre Ursachen in Wechselwirkungen zwischen den Teilchen. Wird bei-
spielsweise die Desorptionsenergie lokal erniedrigt wenn zwei Teilchen aufeinander treffen, so
ist mit einer Desorption zweiter Ordnung zu rechnen. Für den vorliegenden Fall der In2O3-
Kristallite als angenommene Teilchen ist von einer Desorption erster Ordnung auszugehen. Dies
ist durch die Wechselwirkungsfreiheit der einzelnen Kristallite untereinander begründet : Weder
eine Diffusion kompletter Kristallite auf der Oberfläche, noch eine Interdiffusion von Material
zwischen den Kristalliten findet während des Desorptionsprozesses statt.
Für eine Berechnung der statistischen Gesamtoberflächenstruktur muß weiterhin die Kinetik des
InAs(100) Substrates berücksichtigt werden. Die Desorption der Einzelkonstituenten Indium und
Arsen kann hierbei zunächst separat betrachtet werden. Eine Beschreibung der einzelnen
Desorptionskinetiken erfolgt in der Form (5.17), wobei für das Arsen der Arsengegendruck in
Form einer Adsorptionsrate berücksichtigt werden muß :

( ) ( ) ( ) ( ) ( )( ) ( )1 e
As

b

E
k T tAs Ad

As As As Ox As As As

dN t
R T k N t N p

dt
θ θ

−

= − = ⋅ − − − ⋅ ⋅ (5.18)

mit : ( )Ad
As AsN p  = druckabhängiges Arsenagebot aus dem Dampfstrahl (Stoßzahl) [Hen91].

Der Vorfaktor beschreibt die maximale freie Fläche für die auftreffenden Arsenmoleküle und
geht auf die Bedeckung der Gesamtoberfläche durch die drei Spezies zurück :

( ) ( ) ( ) 1Ox In Ast t tθ θ θ+ + ≡ (5.19)

Die Energieparameter Ask  und AsE  der Arsendesorption wurden direkt der Literatur entnommen :

Ask  = 1,5·1019 s-1 und AsE  = 2,86 eV [Sas93].
Für das Indium werden die Energieparameter aus gemessenen Abtragsraten berechnet. Bekannt
ist der Monolagenabtrag von Indium auf InAs(100) bei 510±10°C für unterschiedliche Arsenge-
gendrücke [Eke95] :

• 0,1ML/min bei Asp = 1·10-5 mbar  Gruppe V (Arsen)  stabilisiert – 2×4 Rekonstruktion
• 0,5ML/min bei Asp = 5·10-7 mbar Gruppe III (Indium) stabilisiert – 4×2 Rekonstruktion

Unter der Annahme eines Präexponentialfaktors Ink  = 1·1013 s-1, der typisch für Metalle auf Me-
tall- und Halbleiteroberflächen ist [Kre86], ergibt sich aus den oben genannten Werten eine Akti-
vierungsenergie von InE  = 2,33 eV.
Die mathematische Beschreibung des Gesamtdesorptionssystems In2O3 auf InAs(100) ist Teil des
Anhangs. Abbildung 5.12 zeigt die anhand der Energieparameter berechneten Desorptionsraten.
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Abbildung 5.12
Gemessene und simulierte De-
sorptionsraten für das InAs(100).
Die Grafik zeigt berechnete
Desorptionsraten in Monolagen
pro Minute für Indium (blau) und
Arsen (grün). Die Temperatur-
änderung beträgt 1,1K/s.
Für die Arsenpartialdrücke wur-
den zwei Werte gewählt, welche
bei einer Substrattemperatur von
510°C arsen- oder indium-
stabilisierte Oberflächen ergeben:
pAs = 5·10-7 mbar ⇒ In-stabilisiert
pAs = 1·10-5 mbar ⇒ As-stabilisiert
Die roten Hilfslinien markieren
experimentell ermittelte Indium-
desorptionsraten bei einer Tem-
peratur von 510±10°C [Eke95].

Gesucht werden Prozeßparameter oxk  und oxE , mit denen die zeitliche Änderung der In2O3-
Kristallitdichte ( )OxN t  und darauf aufbauend deren Oberflächenbedeckung ( )Ox tθ  beschrieben
werden kann. Ausgehend hiervon können Oberflächenstrukturen für variable Temperaturkurven
berechnet werden.
Für eine Bestimmung von oxk  und oxE  aus den bisher vorgestellten Messungen ergibt sich ein
wesentliches Problem : Da eine in situ Beobachtung der Kristallitdichte ( )N t  nicht möglich ist,
kann ( )oxR T  nicht über (5.12) direkt bestimmt werden. Weiterhin sind die relativen Änderungen
in den einzelnen Temperaturrampen für die ein- und mehrstufigen Proben hinsichtlich einer ex-
akten Einordnung der Strukturänderungen nur unzureichend bekannt. Ursache hierfür ist der
auch nach der Korrektur noch zu große Temperaturfehler. Die bisher vorgestellten Proben sind
daher für die Bestimmung der Prozeßparameter oxk  und oxE  anhand der Gleichungen (5.14) und
(5.17) ungeeignet. Um dieses generelle Problem zu umgehen, wurden Proben mit monotoner
kontinuierlicher Temperaturverteilung ( )T p  und damit auch kontinuierlicher Änderung des
Temperaturverlaufes ( ),T p t  verwendet. Die Variable p  bezeichnet hierbei einen Punkt auf der
Probenoberfläche. Sinnvoll sind solche Proben nur dann, wenn für die entsprechenden Struktu-
runtersuchungen von lokalen Bereichen der Oberfläche die exakte Position p  auf der Probe be-
stimmt werden kann. Für die hier verwendeten Untersuchungsmethoden trifft dies nur auf die
Untersuchungen mit dem AFM zu. Dieses ermöglicht durch die Montage des Scanners auf dem
Mikrometertisch eine Positionierung mit einer Genauigkeit von ±10µm über die gesamte Proben-
fläche. Weiterhin gewährleistet die spezielle Konstruktion des Scanners (im Gegensatz zu kon-
ventionellen Röhrchenpiezos) ein absolut gleichförmiges Abbildungsverhalten, unabhängig von
der relativen Position des Sensors auf der Probe [Han98b].
Alle anderen verwendeten Verfahren besitzen durch den vorgegebenen Aufbau keine Einrichtung
zur exakten Positionsbestimmung des lokalen Untersuchungsbereiches auf der Probenoberfläche.

 Asp = 5·10-7 mbar

 Asp = 1·10-5 mbar

 dT
dt

= 1,1K/s

(2×4) → (4×2)



104                                                                                    Thermodesorption

5.3 Proben mit Temperaturgradientenfeldern
Bei Proben mit Temperaturgradientenfeldern muß der Verlauf der Oberflächentemperatur

( ),T p t  an dem späteren Meßpunkt p  durch den Wärmefluß und die Strahlung berechnet wer-
den. Eine direkte ortsaufgelöste Messung ist in der Desorptionsanlage mit dem verwendeten Pro-
benhalter – siehe Kapitel 3.1.2 –  nicht möglich. Das Ziel von Probenaufbau und Anordnung der
Meßpunkte auf der Oberfläche muß daher sein, solche Berechnungen prinzipiell zu ermöglichen.

5.3.1 Präparation und Aufbau von Gradientenproben

Der generelle Aufbau der verwendeten Gradientenproben ist in Abbildung 5.13 gezeigt. Ein vor-
behandeltes InAs-Waferstück mit Kantenlängen xL , yL ≥ 10mm wird in der angegebenen Ori-
entierung halbseitig mit Indium auf den Probenhalter geklebt. Bei der Verklebung ist für den nicht-

  

Abbildung 5.13
Schematischer Aufbau einer Gradientenprobe in Aufsicht und Querschnitt – Wärmetransport in der Probe.

a) zeigt den Blick von oben auf die Probe. Die mechanische Kontaktierung erfolgt durch eine halbseitige
Verklebung mit Indium. Nebenstehend sind die Orientierungen der InAs-Kristallrichtungen, der Bild-
kanten (Abbildungen mit dem AFM) und der Hauptstellachse des Mikrometertisches eingezeichnet.

b) ist ein seitlicher Schnitt durch die Probenmitte. In dem nicht kontaktieren Bereich erfolgt die Einstellung
der Oberflächentemperatur durch den Wärmefluß in der Probe sowie der gesamten Wärmestrahlung.

Probenhalter = Wärmereservoire 0T

Indiumkontaktierung

InAs-Wafer T(x,y,z = d) ≤ Tp

Wärmeeinstrahlung   ju
T0

Wärmeabstrahlung  jo

Wärmefluß  jx

a)

b)

Probenhalter  T0

1,0 4,03,02,0 5,0

T(
x)

Lx

L y

Probenhalter

 jz

l

p

Tp

d

a

Tp
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kontaktierten Bereich darauf zu achten, daß die Probenunterseite einen konstanten Abstand a
parallel zur Probenhalteroberfläche besitzt. die Probendicke d  (Waferdicke 0,5mm) sollte wei-
terhin groß gegen den Abstand a  und klein gegen die Flächenmaße xL  und yL  sein. Die Verkle-
bungskante des Indiums muß unterhalb der Probe möglichst gradlinig und parallel zur [0-1-1]-
Probenkante verlaufen. Sind diese Punkte gegeben, so ist für die Berechnung des Temperatur-
verlaufes in der Nähe der Probenachse eine Einschränkung auf zwei Dimensionen zulässig.
Die Ortskoordinate ( )1

2, yp x L=  bezeichnet eine Lage auf der Mittellinie, l  die Länge des freien
Bereiches. Die entsprechenden Gleichungen der Einzelströme lauten für die Wärmeleitung:

( ) ( ),
x eff

T x z
j T

x
λ

∂
= − ⋅

∂
   und   ( ) ( ),

z eff

T x z
j T

z
λ

∂
= − ⋅

∂

mit :  ( )
1

300 900

5
1

300eff

T

T
Tλ

−

< <

⋅ = − 
 

    [Lan82][VDI88] für geringe Dotierungen ,p n  < 1018[cm-3].

Für die Ströme durch den Strahlungsaustausch der Probenunter- und oberseite gilt :

( ) ( ) ( )( )44
0 0,u Mo InAs effj T T T T x zσ ε ε ϕ= ⋅ ⋅ ⋅ ⋅ − = und ( ) ( )( )4 4,o InAs eff uj T T x z d Tσ ε ϕ= ⋅ ⋅ ⋅ = −

mit : ( ) 5

300 1000
7 10 0 046,Mo T

T Tε −

< <
= ⋅ ⋅ +  und  0 9,effϕ =  [Lan82][VDI88][VDI97].

Ein Strahlungsaustausch der Seitenflächen des Probenstückes kann für den Spezialfall einer Mittel-
lage 1

2 yy L=  aufgrund der oben gemachten Voraussetzungen ya d L= =  vernachlässigt werden.
Die Experimente in dem Temperaturbereich der In2O3-Desorption wurden wiederum mit gerin-
gen Heizraten, also quasi stationär, durchgeführt. Daher kann für die Lösung des Problems an
Stelle der zeitabhängigen Fourierschen Differentialgleichung auf den vereinfachten Fall der Pois-
sonschen Potentialgleichung zurückgegriffen werden [Els85].

2 0
i

T div jλ ⋅ ∇ + =∑ (5.20)

Für den gesuchten Spezialfall der ortsabhängigen Oberflächentemperatur z d=  entlang der Mitte-
lachse 1

2 yy L=  ergibt sich für den Bereich p l< vor der Kontaktstelle in guter Näherung [Bae94] :

( ) ( ) ( )( )
( )

1cosh

coshp u u

m p
T p T T T

m l

⋅ −
= − ⋅ +

⋅
(5.21)

mit : 0pT c T= ⋅  : Probentemperatur ; uT  : Umgebungstemperatur ; ( ) ( )( ) 1

eff effm T T dα λ
−

= ⋅ ⋅

( ) ( ) ( ) 1
eff o uT j T T Tα

−
= ⋅ −  : effektive Wärmeübergangskoeffizient zum Vakuum [VDI97].

Ist der Temperaturverlauf ( )pT t  für den kontaktierten Bereich p l>  hinreichend genau bekannt,
so können für beliebige Punkte und Zeiten die Temperaturen ( ),T p t  im Gradientenbereich be-
rechnet werden. Die Fläche des kontaktierten Bereiches wurde groß genug gewählt, um eine
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in situ Kontrolle der Oberflächenstruktur per RHEED zu ermöglichen. Hierdurch ist die korri-
gierte Probentemperatur ( )pT T p l= >  konsistent mit den bereits untersuchten ein- und mehrstu-
fig getemperten Proben. Eine Einordnung ist somit möglich. Die resultierende Korrekturfunktion

( ),h hc T T&  kann als konstante c  angenommen werden – siehe Kapitel 3.1.2. Die Rückrechnung
für beliebige Zeiten t  der Desorption ist somit über :

( ) ( ) ( )0,pT t T p l t c T t= > ⋅ ⋅ (5.22)

möglich. Für p l<  erfolgt die Berechnung von ( ),T p t  entsprechend aus (5.21). Ein Beispiel-
verlauf ist in Abbildung 5.13a) auf der rechten Seite gezeigt.

5.3.2 Quantitative Meßwerte

In Abbildung 5.14 sind die Temperaturverläufe einer Gradientenprobe dargestellt, welche die
Präparationsbedingungen erfüllt. Die Kante des Kontaktbereiches dieser Probe verläuft im Ab-
stand l  = 5,0mm. Die Temperaturpfade ( )T t  fallen daher für p ≥  5,0mm zusammen. Kleinere
Werte führen zu Verläufen mit jeweils geringeren Temperaturen. Die Abnahme ist monoton mit
dem Ort p . Die Vorbehandlung der Probe erfolgte nach den Vorgaben der Proben aus den Ka-
piteln 5.2.3 und 5.2.4. In Abbildung 5.14 sind weiterhin die verwendeten Heizraten eingetragen.
Exemplarische AFM-Aufnahmen der einzelnen lokalen Bereiche sind in Abbildung 5.15 gezeigt.

Abbildung 5.14
Temperaturpfade einer Gradientenprobe für ausgewählte Positionen p  auf der zentralen Probenachse.

Die angegebenen Positionen p in Millimetern beziehen sich auf den Randabstand. Die Temperaturen im
kontaktierten Bereich T(p≥l,t) mit l = 5,0mm wurden über die auftretenden RHEED-Bilder der quasi-
stationären Heizphase korrigiert. Der Zeitachsennullpunkt wurde für die Darstellung in den relevanten Be-
reich der Thermodesorption verschoben.  Bei den angegebenen Heizraten handelt es sich oben um die
mittleren Werte des kontaktierten Bereiches, unten um die mittleren Werte am Punkte p = 1,0mm.

t [s]

1,0mm

2,0mm

3,0mm

3,5mm

4,0mm

5,0mm

6,0mm

7,0mm

600

400

200

( ),T p t [°C] 8,0mm

p

13K/min

11K/min

1,6K/min

1,5K/min  ( ),T p t  für p≤5,0mm
nach (5.21) berechnet
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Abbildung 5.15
Auszug aus einer AFM-Bildserie von lokalen Desorptionsendzuständen auf einer Gradientenprobe.

Dargestellt sind AFM-Bilder von ausgewählten Positionen einer Gradientenprobe. Die Positionsangaben
in mm beziehen sich auf die in Abbildung 5.13 eingezeichnete p-Achse. Die Bildgröße beträgt jeweils
600x600nm². Die Grauwertskalierungen der einzelnen Bilder sind kontrastoptimiert und nicht identisch.

2.0 mm 2.5 mm1.0 mm

3.15 mm3.0 mm 3.25 mm

5.0 mm4.5 mm 8.0 mm

3.5 mm3.35 mm 4.0 mm
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Abbildung 5.16
Strukturdaten einer simultan präparierten In2O3-
Desorptionsserie anhand von AFM-Messungen.

Alle Meßwerte entstammen den AFM-Bildern der
in Abbildung 5.15 exemplarisch gezeigten Probe.
Die gemessenen mittleren Kristallitdimensionen
Durchmesser a) und Höhe c) der In2O3-Kristallite
sind ohne Korrektur, also Berücksichtigung der
Sensorgeometrie, aus den AFM-Bildern der ein-
zelnen Positionen p  auf der Probe entnommen.
Bei der Strukturvermessung der einzelnen Kri-
stallite wurde das in Abbildung 4.1 gezeigte
Verfahren verwendet. Für jeden Kristalliten wur-
den die in [0-11] und [0-1-1]-Richtung gemessenen
Werte gemittelt. Eine Anisotropie lag nicht vor.

Die AFM-Aufnahmen der lokalen Bereiche erfolgten ohne Sensorwechsel. Die Abfolge der Bil-
der ist nicht chronologisch als Funktion des Ortes p . Daher ist sichergestellt, daß die quantitati-
ven Strukturentwicklungen aus Abbildung 5.16 nicht auf eine kontinuierliche Abnutzung oder
Veränderung des Sensors zurückgeht – vergleiche Kapitel 4. Für die Zuordnung der sichtbaren
Inseln auf dem Substrat – In2O3 oder InAs – wurde auf XPS-Messungen zurückgegriffen, die im
Anschluß an die Desorption im UHV durchgeführt wurden. Die Messungen wurden in vier Pro-
benbereichen durchgeführt, für die der Röntgenstrahl über die Oberfläche bewegt wurde. Diese
zeigen ein Sauerstoffsignal, welches zur Probenmitte hin abnimmt und dann bei Null verbleibt.
Eine exakte lokale Zuordnung ist nicht möglich und auch nicht sinnvoll, da für das Signal über
den Bereich des Strahlfleckes ( � 1 Quadratmillimeter) gemittelt wird. Aufgrund der Struktu-
rähnlichkeit der kleinen Inseln für alle Probenbereiche p ≥ 4,0mm kann davon ausgegangen
werden, daß es sich hierbei um InAs-Inseln handelt. Diese Annahme wird von SPM/XPS-
Untersuchungen an ein- und mehrstufigen Proben ohne verbliebene Sauerstoffreste gestützt. Auf-
grund der identischen Vorbehandlung dieser Probe mit denen in der Abbildung 5.10 primär ge-
zeigten ist eine Berechnung der statistischen Mittelwerte für das In2O3-Kristallitvolumen möglich.

a) b)

c)
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Abbildung 5.17
Übertragung der statistischen Kristallitparameter auf die gemessenen Strukturdaten der Gradientenprobe.

Die Berechnung des mittleren Kristallitvolumen VOx(p) und der Flächenbedeckung θOx(p) erfolgte mit den
in Abbildung 5.10 gezeigten Relationen unter Zuhilfenahme einer Formabschätzung – siehe hierzu (10.1)
und (10.2) im Anhang. Die Fehlerbalken resultieren für a) aus der Varianz von ∆NOx(p) und für die Be-
deckung b) aus der Fehlerfortpflanzung durch ∆NOx(p) und die Abschätzung der mittleren Kristallitform.

Die in Abbildung 5.16 eingetragenen Fehlerbalken gehen aus den statistischen Schwankungen
der einzelnen Meßwerte um den Mittelwert an der Position p  hervor. Abbildungsfehler bleiben
hierbei zunächst unberücksichtigt. Der gemessene Anstieg der Kristallithöhe und des Kristallit-
durchmessers bis zur Position p ≈ 3,2mm weist auf einen AFM-Abbildungseffekt hin, da diese
Zunahme der Abmaße D  und H  im Widerspruch zu der zuvor festgestellten Abnahme des
mittleren Volumens V  mit der Kristallitdichte N  steht. Die in Abbildung 5.17 gezeigten be-
rechneten Werte gehen direkt auf die korrelierten Kristallitdichten zurück. Vergleiche mit den in
Kapitel 4 präsentierten Simulationen – Abbildung 4.13 und Abbildung 4.14 – zeigen, daß die ge-
schätzten Oberflächenbedeckungen durch die Kristallite bei realer Abnahme der Kristallitgrößen
durchaus zu einem Anstieg der Meßwerte führen können. Ebenfalls in die Berechnungen einge-
flossen ist die Beobachtung, daß die In2O3-Kristallite in allen Desorptionsphasen eine  rotations-
symmetrische Grundform besitzen. Dies konnte für die Gradientenproben ebenso wie für die Stan-
dardproben mit dem in Abbildung 4.7 gezeigten Verfahren verifiziert werden. In Abbildung 5.15
ist weiterhin die bereits bei den Standardproben festgestellte isotrope Verteilung der In2O3-
Kristallite auf dem InAs(100) in allen Phasen erkennbar. Die nach der Oxiddesorption ( p > 3,5)
verbleibenden kleinen InAs-Inseln dekorieren vorzugsweise die Kanten der sich zunehmend aus-
bildenden InAs(100)-Terrassen. Die Ursache hierfür kann in der sogenannten anormalen Arsen-
desorption des InAs(100) liegen, hinter der auch der schmale Existenzbereich für optimale MBE-
Wachstumbedingungen vermutet wird [Sas93]. Die Arsenatome besitzen in Kantennähe eine et-
was höhere Desorptionssenergie als in den Flächen. Die hieraus resultierenden Dekorationssäu-
me auf den Indiumebenen wurden mehrfach in STM-Aufnahmen beobachtet [Yam93][Beh96]

und sind untypisch für arsenhaltige III-V Halbleiter. In Temperaturbereichen mit höheren Desorpti-
onsraten kann dies zu einem „pinning“-Effekt für die nach innen laufenden Indiumstufen führen.

a) b)berechnetes mittleres Kristallitvolumen nm3 berechnete Flächenbedeckung
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5.3.3 Berechnete Desorption von In2O3-Kristalliten auf InAs(100)
Um die gesuchten Prozeßparameter Oxk  und OxE  aus den gemessenen Kristallitdichten auf der
Gradientenprobe ( )p Ox iN N p=  zu berechnen, wird die integrale Formulierung der Desorption
nach (5.14) verwendet :

( ) ( ) ( )

0

0
,, , e

end Ox

b

t E
k T p t

Ox Ox Ox Ox Ox

t

N p k E N N t k dt
−

= − ⋅ ⋅⌠
⌡

(5.23)

Hierbei ist ( ), ,Ox Ox OxN p k E  die berechnete In2O3-Kristallitdichte am Ort p  nach Durchlaufen
der Heizkurve ( ),T p t  im Zeitraum 0t  bis endt . Der Zeitraum ( )0endt t−  ist für alle untersuchten
Positionen ip  gleich. Es gilt, Oxk  und OxE  zu finden, so daß für alle ip  die Gesamtvarianz :

( )( )22 , ,
i

p p Ox Ox Ox
p

N N p k Eσ = −∑ (5.24)

minimal wird. Eine Meßunsicherheit der Temperaturverläufe ( ),T p t  geht über die Toleranz in
der Korrektur der Temperaturphasen für 0T  nach dem Auftreten der RHEED-Bilder ein – siehe
Abbildung 5.5. Aufgrund der Stellpräzision des AFM-Mikrometertisches liegt eine Unsicherheit
bezüglich der lokalen Probenpositionen ip  nicht vor. Die Genauigkeit der gezählten Kristallit-
dichten wird durch die Fehlerbalken der Abbildung 5.16b) wiedergegeben. Für die Ausgangskri-
stallitdichte 0N  wird, in Übereinstimmung mit entsprechenden Standardproben, ein Wert von
825µm-2 eingesetzt. Die Berechnung der Desorptionsverläufe ( ),Ox i endN p t  erfolgte mit [Mcd97].
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Abbildung 5.18
Berechnete und gemessene Kristallitdichten – Einfluß der Temperaturkorrektur auf die Prozeßparameter.

Gezeigt sind die Verläufe berechneter Kristallitdesorptionen N(p,kOx,EOx) im Vergleich zu den gemesse-
nen Kristallitdichten NOx(pi) (rot) einer Gradientenprobe. Die Korrekturkonstanten cp geben die Tempera-
turunsicherheit ∆T0 im kontaktierten Bereich wieder. Jede Grafik enthält drei Varianten der berechneten
Verläufe, wobei die mit der geringsten Gesamtabweichung in schwarz gezeichnet ist, die zwei alternativen
Verläufe mit EOx ± 0,4eV und angepaßtem Präexponentialfaktor kOx sind grün und blau. Die punktierten
Linien ±0,1eV zeigen die Desorptionsverläufe N(p,kOx,EOx±0,1eV) für leicht abweichende Energien unter
Beibehaltung des Präexponentialfaktors kOx. Die Kreise auf den Kurven markieren die berechneten N(pi).

a) b)cp = 0,82 cp = 0,84

Meßwerte Meßwerte
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Abbildung 5.18 zeigt die berechneten Kristallitdichten ( ), ,Ox Ox OxN p k E  mit den überlagerten
Meßwerten pN  für die minimale ( pc = 0,82) und maximale ( pc = 0,84) Temperaturanpassung.
Die jeweiligen Parameterpaare ( ),Ox Oxk E  können sehr präzise an die Meßdaten angepaßt werden,
kleine Abweichungen von Oxk  und OxE  führen zu deutlichen Verschiebungen der Kurvenlage.
Dies wird durch die punktierten Verläufe für OxE ± 0,1eV unter Beibehaltung des Präexponenti-
alfaktors Oxk  verdeutlicht. Allerdings ist der Gesamt-Toleranzbereich der Oxk  und OxE  groß. Für
Aktivierungsenergien OxE+  und OxE− , die um 0,4eV von dem nach (5.24) bestimmten Idealwert
abweichen, lassen sich Oxk +  und Oxk −  finden, so daß die Anpassung noch immer sehr gut ist. In
Abbildung 5.18a) und b) ist dies durch die blaue ( OxE+ , Oxk + ) und grüne ( OxE− , Oxk − ) Kurve veran-
schaulicht. Dieser relativ große Variationsbereich für „passende“ Parameterpaare E  und k  tritt
generell auf. Wird beispielsweise für die Desorption des Arsens aus der InAs(100)-Oberfläche
ein für Metalle typische Präexponentialfaktor in der Größenordnung von 1013 s-1 [Kre86] ange-
nommen, so läßt sich die Lage des Desorptions-Peaks ( )R T  mit E = 2,0 eV – also einer Abwei-
chung von 0,86 eV – exakt wiedergeben, lediglich die Peak-Breite weicht etwas von den Meß-
werten ab [Sas93]. Der Grund für dieses Verhalten liegt in dem allgemeinen Ansatz (5.17) zur
Beschreibung der Desorptionsrate. Dieser enthält zwei freie Parameter k  und E  zur Anpassung
der Peak-Lage und der Peak-Form (Breite), die nicht linear unabhängig sind.
Auffällig ist weiterhin die in jedem Verlauf vorkommende Abweichung im Endbereich der
Desorption bei p ≈ 3,4 - 3,7 mm. Während die Meßwerte pN  hier konstant steil abfallen, zeigen
die berechneten Verläufe ( ), ,Ox Ox OxN p k E  das für Exponentialfunktionen typische Ausklingen.
Dies kann nur durch starke Erhöhung des Energieparameters reduziert werden, wodurch jedoch
der Fehler im Bereich p = 2,5 - 3,0 mm, bedingt durch die Parameterkopplung, größer wird. Die-
se Abweichung tritt bei einfachen Teilchendesorptionen normalerweise nicht auf. Die Näherung,
alle In2O3-Kristallite für den Desorptionsprozeß als quasi-Teilchen zu betrachten, wird somit zu
späteren Desorptionsphasen zunehmend falsch. Für eine passende Beschreibung der In2O3-
Desorption über den gesamten Desorptionsprozeß muß daher die reale Struktur des In2O3 auf der
InAs(100)-Oberfläche berücksichtigt werden. Ein weiterer Punkt, der für eine Verfeinerung der
Desorptionsbeschreibung spricht, ist die Einschränkung der bisher ermittelten Prozeßparameter
auf Proben mit identischen Vorbehandlungen. Simulationen von abweichenden Proben erfordern
jeweils neue Eichmessungen für ( )V N  – siehe Abbildung 5.10 – und ( )N p . Zudem erschwert
die bisher nur ungenaue Abschätzung der realen Flächenbedeckung des InAs(100) durch das
In2O3 eine verläßliche Simulation des parallel verlaufenden Substratabtrages – siehe hierzu die
Rechnungen im Anhang.
Um das für den Spezialfall identisch vorbehandelter Proben gut funktionierende Modell der In2O3-
Kristallite als quasi-Teilchen mit angepaßten Prozeßparametern auf eine allgemeine Desorptions-
simulation für beliebige Ausgangszustände zu erweitern, ist eine Betrachtung der elementaren
Desorptionsvorgänge an den einzelnen Kristalliten notwendig. Damit ist gleichzeitig das in (5.8)
verbliebene Problem der Flächenbedeckung gelöst, wodurch der simultane Substratabtrag stati-
stisch präzise berechenbar wird. Notwendig hierzu ist die Übertragung der Desorptionskinetik
unabhängiger Teilchen von Oberflächen auf eine Desorption für dreidimensionale Strukturen.
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5.3.4 Erweiterte Desorptionskinetik für räumliche Strukturen

Die Kristallite sind aus kleineren Einheiten aufgebaut (Elementarzellen, Moleküle, Atome). Die-
se Einheiten stellen die eigentlichen Desorptionsteilchen dar. Besteht ein Kristallit zum Zeit-
punkt t  aus n  Desorptionsteilchen, so gilt für die Volumenänderung des Kristalliten :

E
dV dn

V
dt dt

= ⋅ (5.25)

wobei EV  das Volumen eines Desorptionsteilchens ist. Jedes Teilchen besitzt zu einem Zeitpunkt
t  eine Aktivierungsenergie iE , egal wo es sich befindet. Es existieren m n<  verschiedene Ener-
gien iE . Somit geht (5.17) für Desorptionen erster Ordnung in :

( ) ( ) ( ), e
i

b

E
k T t

i i
i

dn
R t k S n t

dt

−

= − = ⋅ ⋅∑ (5.26)

über. ( ),iS n t  beziffert zum Zeitpunkt t  die Zahl der Teilchen an den äquivalenten Plätzen mit
einer direkten Aktivierungsenergie iE . Hieraus folgt die Vollständigkeitsbedingung :

( ) ( )
1

,
m

i
i

S n t n t
=

=∑ (5.27)

Da die Desorptionsraten für Teilchen an Plätzen mit hohen Energien sehr gering sind, können
diese für eine praktische Beschreibung vernachlässigt werden. Die Summation erstreckt sich
dann nur noch über die Plätze mit den kleinsten Desorptionsenergien. Die ( ),iS n t  sind dann
Funktionen, welche die Zahl der Teilchen auf den desorptionsfähigen Plätzen angeben. In der
Änderung der Funktionen ( ),iS n t  mit der Zeit ist die Information über die Struktur (hier die
Form der Kristallite) und den Desorptionsmodus enthalten.
Aus (5.26) und (5.27) ergibt sich unmittelbar :

( ) ( ) ( ) ( )

1

, ,i i
i i

dn t dn td d
S n t S n t

dt dt dn dt

≡

= = ⋅∑ ∑
1442443

(5.28)

Wird nur eine bestimmte Aktivierungsenergie als die für den Desorptionsprozeß relevante be-
trachtet – in der Regel die kleinste –  so folgt :

( ) ( ) ( )

{
( ) ( )

1( )

, , , e
i

b

E
k T t

i i
i i

S n nEnergiegröße MeßgrößeStrukturgröße

dS n t dS n t dn t S n tk
dt dn dt

−

→
→

⋅ ⋅= ⋅ = −

14243 14243
(5.29)

Somit kann aus der zeitlichen Änderung einer Meßgröße ( ( ),V n t , ( ),D n t  oder ( ),H n t ) unter
Kenntnis der Strukturfunktion die Desorptionsenergie berechnet werden.
Die Bedingung für die Genauigkeit der Gleichung (5.29) ist an die Parameter ik  und iE  geknüpft:

( ),i i ik E const t S n t∧ = ∀ ∧   sowie an die Zulässigkeit der Vernachlässigung weiterer Energien.
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Die Strukturbedeutung von (5.29) kann in drei Sonderfälle eingeteilt werden :
1. Desorption eines Festkörpers : ( ),S n t const=  und ( )n t const=
2. Kristallitdesorption : ( ) ( )0 0,S n t n t=  und ( ) ( ), tS n t n t→∞→
3. Teilchendesorption von Oberflächen : ( ) ( ),S n t n t=
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Abbildung 5.19
Desorptionscharakteristika von speziellen Strukturen

In a) sind die normierten Auswahlfunktionen S(n)
vom Typ 2 für zwei Kristallitformen mit identischen
Volumina für den Kristalliten V0 = 262nm3 und die
Desorptionsteilchen VE = (0,1nm)3 dargestellt. Für
jeden Kristalliten wird bei den Desorptionsplätzen
weiterhin zwischen der Gesamtoberfläche (O) und
dem freien Kantenbereich (K) eines kubischen Kri-
stallgitters unterschieden.
Die Grafiken b) und c) stellen die zugehörigen nor-
mierten Teilchenzahlen und Desorptionsraten dar.
Zum Vergleich sind die entsprechenden Verläufe für
die Desorption freier Teilchen von einer Oberfläche
(Typ 3) und die eines Festkörpers (Typ 1) eingetragen.

Ein Beispiel für die Festkörperdesorption ist das InAs(100)-Substrat. Hierbei wird angenommen,
daß nur die Atome desorbieren können, die sich gerade auf der Oberfläche befinden, diese also
bilden. Für alle anderen Atome (im Festkörper) ist in der Regel die notwendige Energie zur di-
rekten Desorption zu hoch. Daher beschreibt S  in diesem Fall die konstante Teilchendichte auf
der Oberfläche: ( ),S n t N const→ = . In dem betrachteten Fall der lagenweisen Oberflächendesorp-
tion bietet es sich an, für die Substratteilchen eine Flächennormierung vorzunehmen, da aufgrund
der Kristallstruktur die Dichte der Indium und Arsenatome aufeinanderfolgender {100}-Ebenen
gleich groß ist : ( ) ( ),i iS n t tθ→  (i = As oder In) mit : ( ) ( ) ( ) 1As In Oxt t tθ θ θ+ + = . Aus der ange-
sprochenen anormalen Arsendesorption läßt sich die Existenz von zwei Aktivierungsenergien
für das Arsen auf den Indiumebenen eE  und an den Kanten der Ebenen kE  mit k eE E�  ableiten.
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5.4 Gekoppelte Parameter einer Strukturdesorption
Die Grundidee zur Bestimmung einer Strukturfunktion der In2O3-Kristallite ist die folgende :
Es gibt nur eine endliche Anzahl von plausiblen Ausgangsformen ( )0 0 0,F H D  der In2O3-
Kristallite. Bekannt ist weiterhin die Entwicklung der statistischen Größen ( )V p  und ( )N p .
Material kann nur von der direkten Oberfläche des Kristalliten desorbieren, gegebenenfalls auch
nur von besonders ausgezeichneten Plätzen der Oberfläche, dies ist der Desorptionsmodus. Ein
elementares Desorptionsereignis zeichnet sich durch das Ablösen eines kleinsten Volumens EV
von dem Kristalliten aus. Durch sukzessives „Abknabbern“ von Volumenelementen EV  gemäß
der Vorschrift durch den Desorptionsmodus kann somit für jede Ausgangsform 0F  die zu er-
wartende Form ( )F p  berechnet werden. Für diese Berechnung ist der zeitliche Verlauf und so-
mit auch der Energieparameter irrelevant. Die aus den Berechnungen vorliegenden Kristallitfor-
men ( )F p  und alle Folgewerte ( ( )D p , ( )H p , ( )pθ , ...) können dann in eine SPM-Abbil-
dungssimulation übergeben werden. Durch anschließenden Vergleich der simulierten mit den
realen Meßwerten und Plausibilitätskontrolle können die am besten passenden Parameter
( ( )F p , ( )H p , ( )D p ) bestimmt werden. Diese enthalten die gesuchte Information über die
Strukturgröße ( )S n , mit der die tatsächlichen Energieparameter Sk  und SE  der In2O3-Kristallit-
desorption berechnet werden können. Hiermit sind Desorptionssimulationen von beliebigen Vor-
behandlungen (Ausgangsstrukturen) und beliebigen Prozeßparametern ( ( )T t , Asp ) möglich.
Zusätzlich liegen dann Informationen über den bisher unbekannten Desorptionsmodus vor, wo-
durch Rückschlüsse auf einen Elementarprozeß der Desorption an den Kristalliten gezogen wer-
den können. Weiterhin besteht die Möglichkeit, einen Eindruck von der tatsächlichen Oberflä-
chenstruktur (Kristallit und Substrat) zu erhalten, welche in den SPM-Abbildungen (auch nach
„Entfalten“) nur eingeschränkt zugänglich ist.
Die einzige zu stellende Bedingung an dieses Vorgehen ist die Identifizierung des gemessenen
mittleren Kristallitvolumens als Funktion der Kristallitdichte ( )( )V N p  mit einem einzelnen
statistischen Kristalliten, da die genaue Größenverteilung zum Ausgangszeitpunkt nicht bekannt ist.

Die Ermittlung der strukturbezogenen Desorptionsparameter und darauf aufbauend die Simulati-
on optimaler Temperaturverläufe erfolgt daher in 3+2 Schritten :

1. die Festlegung der zu verwendenden freien und gekoppelten Parameter von Probe und
SPM für die darauf aufbauende Desorption und Simulation der Strukturabbildung

2. eine Berechnung aller Abbildungen zur Auffindung des Parametersatzes mit der ge-
ringsten Gesamtabweichung

3. die Überprüfung des Parametersatzes auf die geforderte Konvergenz für alle Einzelpa-
rameter gegen ein zumindest lokales Minimum der Gesamtabweichung

4. nachdem 1-3 erfolgreich waren, kann die Berechnung der Energieparameter k  und E
anhand der Simulationsdaten des gefundenen Parametersatzes erfolgen. Zur weiteren
Kontrolle werden Meßdaten von unabhängigen Proben berechnet und verglichen.

5. ist auch die Reproduktion von unabhängigen Meßdaten hinreichend genau, so können
Probenstrukturen anhand von optimierten Temperaturverläufen ( )T t  simuliert werden.
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5.4.1 Festlegung der Parameter und der Variationsbereiche

Abbildung 5.20
Querschnitte zur Veranschaulichung der möglichen Grundformen und Desorptionsmodi von Kristalliten.

a) zeigt den Variationsbereich der möglichen Kristallitformen. Das Volumen V  und die zentrale Höhe H
bleiben jeweils unverändert. Die Variation der angenommenen Formen : Zylinder (Zy), Ellipsoid (El),
Trapez (Tr), Sphärenschnitt (Sp) und Kegelschnitt (Ke) ändert somit den realen Basisdurchmesser D .

b) stellt am Beispiel einer ellipsoiden Grundform die unterschiedlichen Desorptionsmodi dar. Der gelbe
Bereich markiert hierbei den desorptionsfähigen Anteil des Kristallitvolumens aus Elementarvolumina
VE gleicher Größe. Die Pfeile markieren die für den jeweiligen Desorptionsplatz möglichen Modi :
↗ : Kante (K), ↑ : z-Richtung (Z) und → : Radial (R). Für die Gesamtoberfläche (O) gilt : O = (R+Z)−K.

Zunächst sind die plausiblen Formen sowie das Elementarvolumen der Desorption zu bestim-
men. Als Ausgangsformen 0F  werden die fünf in Abbildung 5.20a) gezeigten angenommen.
Für die Wahl des Elementarvolumens EV  der Desorption bietet sich ein Kubus mit der Kantenlänge

Ea ≈ 0,25nm an, welcher durch die Ebenen alternierender In-O Doppellagen gebildet wird – siehe
Abbildung 2.12. Die Bedeutung der Lage dieser Elementarvolumina EV  für die Desorptionsmodi
ist in Abbildung 5.20b) am Beispiel eines ellipsoiden Kristalliten dargestellt. Besitzen die auf
den freien Kantenplätzen liegenden EV  die geringste Aktivierungsenergie, so sind die durch rote
Pfeile angedeuteten Desorptionen (K) möglich. Unterschiedliche Aktivierungsenergien in den
orientierten Flächen – normal oder parallel zur Basisfläche – resultieren in den grünen mit (Z)
oder den blauen mit (N) bezeichneten Modi. Eine Unterscheidung der Flächen parallel zur Basis
muß nicht erfolgen, da die Rotationssymmetrie feststeht. Existieren keine ausgezeichneten Posi-
tionen, so ist die gesamte Kristallitoberfläche (O) Quelle der EV .
In der zeitlichen Entwicklung sind die Formen mit den Desorptionsmodi gekoppelt : die Form

( )F t  bestimmt die relative Anzahl der Desorptionsplätze ( )( ),S n F t , diese wiederum über die
Desorption (den Desorptionsmodus) die Veränderung der Form mit der Zeit t .
Die bisher gesetzten Parameter Ausgangsform 0F  und die möglichen Desorptionsmodi sind mit
ihrer Variationsbreite die physikalisch entscheidenden. Hierdurch wird der gesamte Rahmen für
eine spätere Interpretation der Simulationsergebnisse vorgegeben.
Weitere Parameter sind die Höhe 0H  und der Durchmesser 0D . Diese sind über das Volumen 0V
und die Form 0F  miteinander gekoppelt, so daß nur eine der beiden Kristallitdimensionen für 0t
frei gewählt werden kann. Da die Höhe experimentell mit dem AFM besser zugänglich ist, wird
sie als weiterer Variationsparameter des Ausgangszustandes verwendet.
Der Durchmesser und die Flächenbedeckung ergibt sich aus den geometrischen Abhängigkeiten.

a) b)

glatt gestuft
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Abbildung 5.21
Durchmesser und Flächenbedeckung zum Startzeitpunkt der Desorption als Funktion der Form und der Höhe.

Kopplung aller Strukturparameter der Kristallite für den Ausgangspunkt der Desorptions-Simulationsserien.

Abbildung 5.21 zeigt die entsprechenden Startwerte 0D  und 0θ  als Funktion aller freien Parameter.
Die Verläufe der Bedeckung 0θ  machen im vorab deutlich, daß die „flach abfallenden“ Formen
nur für große Ausgangshöhen zulässig sind. Der Variationsbereich von 0H  erstreckt sich dabei
von 1,0nm bis 4,0nm. Hiermit ist der Umfang möglicher Werte großzügig abgedeckt. Für die
Strukturberechnung werden Schrittweiten von 0,25nm gesetzt.
Der letzte noch zu setzende Parameter hängt indirekt mit den In2O3-Kristalliten zusammen und
dient als Test für die Plausibilität der späteren Abbildungssimulation. Es handelt sich um die Be-
rücksichtigung der simultan zur Kristallitdesorption stattfindenden Substratdesorption. Diese ist
von der realen Bedeckung ( )Ox tθ  abhängig und kann berechnet werden – siehe Abbildung 5.12.
Der Variationsbereich des Parameter besteht einfach darin, diesen Abtrag zu berechnen oder
nicht zu berechnen.
Aus den nun festgelegten Parametern ergeben sich die 5×4×13×2 = 520 möglichen Strukturent-
wicklungen (die aufgrund 0 1θ >  nicht möglich noch mitgerechnet), welche für alle zehn Positio-
nen ip  auf der Probe aus Abbildung 5.13 berechnet werden müssen.
Die Sensorgeometrie ist über eine Variation des Spitzenradius TipR  = 10 – 100nm in Schritten
von jeweils 10 Nanometern der freie Parameter der Abbildungssimulation. Alle weiteren Abbil-
dungsparameter werden entsprechend der realen Bedingungen gesetzt – siehe hierzu Kapitel 4.2.2.

5.4.2 Berechnung der Abbildungsserien – Minimierung der Abweichung

Die Formentwicklungen ( )F t , ( )H t  und ( )D t  der Desorptionsmodi (K) und (R) sowie (Z) und
(O) weisen in den Paarungen keine signifikanten Unterschiede auf. Für die Abbildungssimulation
werden daher nur die Moden (K) und (O) jeweils mit und ohne Substratabtrag berücksichtigt.
Von der Ausgangsstruktur mit ( )0 0,F H  variabel und ( 0N , 0V ) fest durch Messungen sowie
( 0D , 0θ ) fest durch Kopplung wird durch n-mahlige Desorption von EV  an den durch den Modus

a) b)
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(K, KInAs, O, OInAs) erlaubten Plätzen das Volumen reduziert, bis mit ( )( )iV N p  das gemessene
Zielvolumen erreicht ist. Die simultane Substratdesorption wird über ( )( )1 t nθ−  berechnet. Dies
bildet die Desorptionsstruktur ( ( )iF p , ( )iH p , ( )iD p , ( )iN p , ( )ipθ , ( )z InAs ). Von jeder
Desorptionsstruktur werden mit den variabel Tipradien TipR  die Strukturabbildungen simuliert.

Desorptionsstruktur + Simulation (RTip) ⇒ Strukturabbildung 
( ) ( )( )
( ) ( )( )

0 0

0 0

, , , ,

, , , ,

i i Tip

i i Tip

H p H F H Des V p R

D p D F H Des V p R

 =


=

( )iH p  und ( )iD p  mit identischen Parametern bilden eine Abbildungsserie. Über die mittle-
ren quadratischen Abweichung der realen Meßwerte aus Abbildung 5.16a) und c) von den Kri-
stallitgrößen aus den Abbildungsserien wird die relative Abweichung berechnet :
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Abbildung 5.22
Relative Abweichungen der simulierten quantita-
tiven Kristallitdimensionen von den Meßwerten.

In den Teilgrafiken sind die relativen Abweichun-
gen von den Kristallitdimensionen einer Desorp-
tionsserie gemäß (5.30) und (5.31) in aufsteigen-
der Folge logarithmisch gegen die freien Para-
meter RTip, F0 und H0 der Simulation aufgetra-
gen. Die Skala der Abszissenachse bezieht sich
auf die jeweilige Abfolge der σ. Die Grafiken die-
nen zur Abschätzung der Relevanz optimaler Pa-
rameter der Simulation sowie dem Vergleich
der Desorptionsmodi Oberflächen- und Kanten-
desorption jeweils mit und ohne Substratabtrag.

a) b)

c)
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Abbildung 10.1a-e im Anhang zeigt die notwendige Konvergenz einer Lösung bezüglich der Vari-
ation aller freien Parameter 0F , 0H , Des  und TipR . Die Abbildung 5.22a-c deren Eindeutigkeit.
Aus der Simulation ergeben sich für die Gradientenprobe als Parameter mit kleinster Abweichung :

• Desorptionsmodus :  Kantendesorption mit Substratabtrag
• Ausgangsform 0F  : Rotationsellipsoid (oder ähnlich)
• Ausgangshöhe 0H  : 2,25±0,25 nm 
• Sensorradius TipR  : 50±10 nm
• Ausgangsdurchmesser 0D  : 26±0,5 nm
• Ausgangsbedeckung 0θ  : 0,42±0,02

Plausibilitätsbetrachtung für die nach (5.30) und (5.31) bestimmten wahrscheinlichsten Parameter :
− die Kantendesorption erklärt die deutlich höhere thermische Stabilität von In2O3-Schichten
− eine Kristallitgrundform als Ellipsoid ist aus thermodynamischen Erwägungen vernünftig,

da so die Oberflächenenergie der In2O3-Kristallite auf dem InAs-Substrat minimiert wird.
− die Berücksichtigung des simultanen Substratabtrages ist für eine optimale Übereinstim-

mung von simulierten und realen Strukturabbildungen notwendig (siehe Abbildung 5.22a) - c),
− sehr flache Kristallitflanken, wie beispielsweise bei Kegeln – siehe Abbildung 5.20a) –

hätten andere RHEED-Muster zur Folge, diese wurden jedoch experimentell nicht beobachtet.
− der berechnete wahrscheinlichste Spitzenradius liegt in dem experimentell erwarteten Bereich.

Hieraus folgen die in Abbildung 5.23a) und b) gezeigten normierten Entwicklungen der In2O3-
Kristallitparameter für Proben, die nach dem Standardverfahren präpariert worden sind. Die
Entwicklungen für Proben beliebiger Vorbehandlung können aus der Ausgangskristallitdichte

0N  und dem entsprechenden Oxidvolumen GV  über den Desorptionsmodus (K) berechnet werden.
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Abbildung 5.23
Relative Entwicklung der normierten Kristallitparameter für die Standardproben während einer Desorption

Aufgetragen sind die jeweils auf den Anfangswert des Desorptionsprozesses normierten In2O3-
Kristallitparameter Höhe H, Durchmesser D, mittleres Volumen V, Kristallitdichte N, Bedeckung θ  und
Gesamtoxidvolumen VG gegen die normierte Kristallitdichte a) und das normierte Gesamtoxidvolumen b).

a) b)

( )GV t
( )tθ
( )N t

( )H t

( )D t

( )V t
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Abbildung 5.24
Anteil des desorptionsfähigen Volumens auf den Kantenplätzen eines In2O3-Kristalliten am Gesamtvolumen.

a) zeigt  den Verlauf der absoluten Anteile S(V) für den wahrscheinlichsten Parameterbereich der Simulation.
b) vergleicht die relativen Anteile S(V)/V gegen die normierte Volumenabnahme für beide Desorptionsmodi.

Anhand der eindeutigen Parametereingrenzung für die Ausgangsstruktur der Kristallite und der
damit einhergehenden Identifikation der Stufenkanten als bevorzugte Plätze der Materialdesorp-
tion durch die Gesamtsimulation ist die Strukturfunktion ( )S V  für den Volumenabtrag an ein-
zelnen In2O3-Kristalliten bekannt – siehe Abbildung 5.24. Ausgehend hiervon können Energiepa-
rameter 

2 3In Ok  und 
2 3In OE  anhand von (5.23) und (5.29) berechnet werden. Abbildung 5.25 zeigt

den Bereich der gekoppelten Energieparameter für Kurvenanpassungen an experimentelle Werte.
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Abbildung 5.25
Anpassung der Energieparameter für die Materialdesorption von In2O3-Kristalliten anhand einer Gradientenprobe

Die Teilgrafiken a) und b) zeigen die Überlagerung von experimentell ermittelten (rot) und berechneten Kristallit-
volumen V(p) für eine minimale und maximale Temperaturkopplung cp der Probe. Grundlage der Berech-
nung ist die Strukturfunktion S(V) der optimalen Simulationsparameter aus Abbildung 5.24a). Der Bereich
passender Parameter wird, entsprechend Abbildung 5.18, durch den blauen und grünen Verlauf begrenzt.

a) b)

a) b)
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5.4.3 Simulation von Desorptionsstrukturen – Vergleich mit Meßdaten

Die folgenden Desorptionssimulationen von InAs(100) mit nanokristalliner In2O3-Bedeckung
werden mit den Energieparametern 

2 3In Ok  = 2·1029 s-1 und 
2 3In OE = 5,0eV durchgeführt. Eine relative

Einordnung aller Desorptionsenergien des Gesamtsystems zeigt die Abbildung 10.2 im Anhang.

Vergleich der realen und simulierten AFM-Meßwerte - Gradientenprobe :

Abbildung 5.26 zeigt den Vergleich der mit den Parametern (Opt.) berechneten (rot) und gemessenen
(schwarz) statistischen Strukturgrößen für die Temperaturgradientenprobe. Die realen Oberflächen-
konfigurationen vor der AFM-Abbildungssimulation gibt die Desorptionsstruktur (blau) wieder.
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Abbildung 5.26
Vergleich der gemessenen und simulierten mittleren
Probenstrukturdaten – Auswirkung der Sensorfaltung

Bei den quantitativen statistischen Strukturgrößen
der Oberfläche in a) und b) sowie der mittleren Kri-
stallitgrößen in c) und d) muß zwischen den tat-
sächlichen Simulationsgrößen (blau) und den Abbil-
dunsgs-Simulationsgrößen (rot, nach Faltung mit
dem Sensor RTip ≈ 50nm) unterschieden werden. Im
Falle der Oxidkristallitdichte e) ist aufgrund der di-
rekten Zählbarkeit eine Faltung mit dem Sensor für
den Vergleich mit den Meßwerten nicht erforderlich.

c) d)

a) b)

e)
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Vergleich von realen und simulierten SPM-Meßwerten - Standardproben :
T 
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]
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Abbildung 5.27
Gemessene Temperaturver-
läufe von Standardproben.

Die Bestimmung der thermi-
schen Kopplungskonstante c
jeder Probe erfolgte anhand
der RHEED-Phasen. a und b
sind einstufige, c und d drei-
stufige Proben mit jeweils
der gleichen Vorbehandlung
wie die Gradientenprobe der
Parameteranpassung. Bei
e und f wurden alternative
Vorbehandlungen gewählt.

Die in Abbildung 5.27 gezeigten experimentellen Temperaturverläufe ( )T t  einiger Standardproben
resultieren in den gemessenen und simulierten Oberflächenstrukturdaten der Abbildung 5.28a-c).
Die Sortierung der Proben (Probennummer) erfolgte mit abnehmendem Restoxidvolumen GV .
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Abbildung 5.28
SPM-Simulation der Strukturdaten von Standardproben

Die zu den Probenummern gehörigen Temperatur-
verläufe T(t) sind in der Abbildung 5.27 aufgetragen.
Teilgrafik b) zeigt die kontinuierliche Abnahme des
Gesamtoxidvolumens VG auf der rechten Ordina-
tenachse. Die entsprechenden Werte der Kristallit-
dichte N sind an der linken Ordinatenachse abzulesen.
Die Strukturdaten der Teilgrafiken a) und c) gehen
auf die simultane Desorption von In2O3-Kristalliten
und InAs-Substrat zurück. Die blauen Punkte zeigen
die direkten Werte. Für die Berücksichtigung des
Sensoreinflusses wurden Abbildungssimulationen mit
Spitzenradien von 30nm bis 70nm durchgeführt (rot).

a) b)

c)

UV-O3 Zeiten
größer 20min

UV-O3 Zeiten
größer 20min

UV-O3 Zeiten
größer 20min
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Die Kurvenverläufe der Abbildung 5.26c) bis e) zeigen die Übereinstimmung der simulierten
und gemessenen lokalen Strukturdaten der Kristallite – Höhe, Durchmesser und Dichte – für
Desorptionsberechnungen mit den in Kapitel 5.4.2 gefundenen optimalen Parametern (Opt.) von
Seite 118. Die Teilgrafiken a) und b) der Abbildung 5.26 geben einen Aufschluß darüber, ob
auch der simultane Substratabtrag quantitativ passend beschrieben wird. Die hier verglichenen
Werte der Gesamtkorrugation z∆  und Rauhigkeit rmsz  waren nicht Gegenstand der Optimierung
nach (5.30) und (5.31), zeigen also, daß durch die gefundenen Parameter für die Ausgangsstruk-
tur und den Desorptionsmodus der In2O3-Kristallite (Opt.) auch deren Entwicklung über die Ge-
samtsimulation richtig beschrieben wird. Ebenfalls klar zu erkennen ist die Abnahme der meßba-
ren Rauhigkeit im Bereich der kompletten Oxiddesorption (p ≥ 3,5mm) für reale und simulierte
Oberflächenzustände.
Für eine Beurteilung des Aussagepotentials einer Gesamtstruktursimulation über die Selbstkonsi-
stenz der Berechnung hinaus sind Vergleiche mit unabhängigen Proben notwendig. Hierzu wur-
den Desorptionsstrukturen von Proben mit bekannten Temperaturverläufen (Abbildung 5.27) in-
klusive der SPM-Abbildung simuliert. Die Proben entstammen allen bisher betrachteten Präpara-
tionsbereichen : Bei a und b handelt es sich um einstufige Proben mit der Standardoxidationszeit
( UVt = 10 Minuten) in der Endphase der In2O3-Desorption, c und d sind dreistufige Proben mit
der Standardoxidationszeit, wobei die Desorptionsstruktur der (i). Stufe die Ausgangsstruktur der
(i+1). Desorptionsstufe ist – siehe Kapitel 5.2.4.
Die Proben e und f gehen auf Ausgangszustände mit längeren Oxidationszeiten zurück. Diese
weisen während der Desorption andere Größenverteilungen der Kristallite auf – siehe Abbildung
5.10a) – und sind ein Test für die Unabhängigkeit der gefundenen Energiewerte der Kanten-
desorption des In2O3 von speziellen Vorbehandlungen. Für die explizite Berechnung der Kristal-
litdichte N  aus dem mittleren Volumen V  mußte für diese beiden Proben eine allgemeine Hy-
pothese bezüglich der funktionalen Form von ( )N V  aufgestellt werden. Näheres hierzu findet
sich in einem entsprechenden Kapitel des Anhangs. Für die Diskussion der Simulationsergebnis-
se ist hier nur von Belang, daß dieser empirische Ansatz einen freien Parameter enthält, der bei
geeigneter Wahl zu guten Übereinstimmungen der Simulationen mit den Meßwerten für die
Proben e und f führt.
Der Bereich der gemessenen Arsenpartialdrücke Asp  der Standardproben reichte von 3⋅10-6 mbar
bis 1⋅10-5  mbar, umfaßte also auch den Arsenpartialdruck der Gradientenprobe von 1⋅10-5 mbar.
In der Abbildung 5.28 sind die gemessenen und simulierten Strukturwerte aufgetragen. Für einen
Vergleich der Systematik zwischen den Werten sind die Proben entsprechend des Restoxidvolu-
mens GV  angeordnet – siehe Teilgrafik b). Hier zeigt sich das abweichende Desorptionsverhalten
bezüglich der Kristallitdichte für die Proben mit UVt ≥ 20min (Probennummer 4 und 5, in allen
Teilgrafiken markiert).
Ausgehend von den gezeigten guten Übereinstimmungen der relevanten quantitativen Oberflä-
chenstrukturwerten aus Messung und Simulation erscheint die Berechnung und Betrachtung von
Oberflächenstrukturen aus idealisierten Temperaturverläufen ( )T t  als zulässig und in Hinblick
auf die erweiterte Aufgabenstellung der Prozeßoptimierung einer Thermodesorption als sinnvoll.
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5.4.4 Simulation idealer Temperaturverläufe T(t) - Prozeßoptimierung

Ziel der Simulation soll es sein, die Veränderung der Oberflächenstruktur im Laufe einer Ther-
modesorption anhand der quantitativen Größen ( )( )z T t∆  und ( )( )rmsz T t  zu parametrisieren
und ein systematisches Verhalten heraus zu filtern. Darüber hinaus ist die Suche nach geeigneten
Abbruchpunkten für die Desorption in Hinblick auf eine gezielte Strukturerzeugung von Interes-
se. Weiterhin eine Betrachtung des Einflusses von Regel- und Meßunsicherheiten der Prozeßpa-
rameter, um gegebenenfalls eine zulässige Toleranz angeben zu können.
Die eine Thermodesorption beeinflussenden Parameter sind in den vorangegangenen Kapiteln
bereits ausführlich beschrieben worden, sollen aber der Vollständigkeit halber noch kurz aufge-
zählt werden :

(a) 
3UV Ot − : die UV-Oxidationszeit ( siehe Kapitel 2.1.2, 2.2.4, 5.1 und Kapitel 10 Seite 168)

(b) Asp : der Arsengegendruck (siehe Kapitel 2.2, 2.3.2, 5.2.1, 5.2.6 und Kapitel 5.2.8)
(c) ( )T t : die Temperaturkurve (siehe Kapitel 5.2.2 – 5.2.8, 5.3 und Kapitel 5.4.1 – 5.4.3)

Über die Oxidationszeit wird die Ausgangsstruktur der oxidhaltigen Schicht festgelegt. Dies um-
faßt sowohl die Dicke der Schicht als auch die relativen Anteile der Oxide in der Schicht sowie
die Rauhigkeit der Grenzfläche zum InAs. Aus der Dicke und der Oxidkomposition geht nach
der ersten Desorptionsphase bis etwa 450°C die Ausgangsstruktur der In2O3-Kristallite auf der
Oberfläche hervor. Diese umfaßt für den individuellen Kristalliten die Höhe, den Durchmesser
und die Form. Zusammen mit der Flächenbelegungsdichte OxN  der Kristallite führt dies zu der
Oberflächenbedeckung Oxθ . Diese Ausgangsstruktur der In2O3-Kristallite bildet zusammen mit
der Struktur der Substratoberfläche den Ausgangspunkt der hier betrachteten Desorptionen. Die
UV-O3-Zeit wird auf den Standardwert von 10 Minuten festgelegt, eine Variation erfolgt nicht.
Der bereits in der ersten Desorptionsphase von 300°C bis 450°C notwendige Arsengegendruck
beeinflußt auch die InAs-Oberflächenstruktur des Ausgangszustandes der eigentlichen Desorpti-
on. Für die hier durchgeführten Rechnungen wird ein Arsengegendruck ausreichender Höhe un-
terhalb von 450°C vorausgesetzt, um ein merkliches Aufrauhen der Oberfläche zu unterbinden.
Als Ausgangszustand der Desorptionssimulation bei t = 0 liegen dann die folgenden Strukturda-
ten fest (siehe Seite 118) :

- 0H  = 2,25nm
- 0D  = 26nm
- 0F = Rotationsellipsoid
- OxN  = 820µm-2

- Oxθ  = 0,42
- InAsz∆ = 0,6nm (vier Monolagen mit gleichen Flächenanteilen)

Als Variationsparameter der Simulation verbleiben (b) der Arsengegendruck Asp  (oberhalb von
450°C) und (c) der Temperaturpfad ( )T t .
Eine Übergabe der simulierten Strukturdaten der Oberfläche in eine SPM-Abbildungssimulation,
wie sie in dem vorherigen Kapitel erfolgte, ist hier weder erforderlich noch sinnvoll. Ziel dieser
systematischen Simulation ist schließlich, die tatsächlichen statistischen Strukturen der Oberfläche
als Ergebnis einer parametrisierten Desorption ohne experimentelle Einschränkungen zu betrachten.











 resultieren aus (a)
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Für den Arsenpartialdruck Asp  wird ein Variationsbereich von 10-7 mbar bis 10-4 mbar gesetzt.
Dieser geht nicht als kontinuierlicher Parameter ein. Der komplette Desorptionsverlauf aller ge-
wählten ( )T t  wird für jeden einzelnen Druck Asp  neu berechnet. Betrachtet wird daher die Ge-
samtheit der berechneten Strukturen zu den diskreten Arsenpartialdrücken :

• Asp  = 10-7 , 10-6 , 10-5 und 10-4 mbar
Hierdurch wird der Rahmen aller experimentell realisierten Partialdrücke um etwa eine Dekade
nach oben und unten erweitert (Desorptionsexperimente ohne Arsengegendruck ausgenommen).
Für die Temperaturpfade / Heizkurven ( )T t  sind im Sinne einer durchführbaren Simulation kei-
ne Einschränkungen hinsichtlich ihrer Komplexität zu machen. Die Parametrisierung kann durch
diskrete Temperatur-Zeit-Punkte ( )i iT t  mit interpolierten Zwischenwerten wie in den vorange-
gangenen Kapitel erfolgen sowie durch eine ganz oder stückweise funktionale Beschreibung. Im
Interesse einer überschaubaren Simulation werden hier nur Parametrisierungen einfachster Art
verwendet :

• ( )T t  = iT  t∀ : streng isotherme Desorption mit : iT  = 470°C + i ⋅10°C ; i  = 1...9
• ( )T t  = 450°C + ic t⋅  : linearer Temperaturanstieg mit : ic ∈ [0,01;100] ; i  = 1...9

Die mathematische Grundlage und Methodik der Simulation ist mit der in Kapiteln 5.4.1 – 5.4.3
identisch. Diese besteht aus einer Matrix gekoppelter Differentialgleichungen – siehe (10.10) auf
Seite 165 – welche die zeitabhängige Bedeckung iθ  einzelner Kristallagen (In2O3 und InAs) be-
schreibt. Die Lösung erfolgt numerisch an 1000 Punkten des für jede Temperaturfunktion ( )T t
individuell festgesetzten Zeitraums. Hierbei werden 500 Monolagen InAs(100) berechnet, so daß
Abtragstiefen bis zu 75nm zulässig sind. Aus dem Bedeckungsgrad der Kristallagen zu einem
Zeitpunkt t  : ( )i tθ  werden unter Berücksichtigung der Ebenenabstände (0,15nm für InAs und
0,253nm für In2O3) die quantitativen Strukturdaten der Oberfläche berechnet :

→ ( )z t∆ : Korrugation (maximale Amplitude / Differenz aller Höhenwerte)
→ ( )rmsz t : Rauhigkeit (mittlere quadratische Abweichung vom Mittelwert gemäß (4.1))

Unabhängig hiervon sind zu jedem Zeitpunkt die statistischen Strukturdaten des In2O3 zugänglich :
→ ( )OxN t : Kristallitdichte pro µm²
→ ( )Ox tθ : Oberflächenbedeckung

sowie die mittleren Kristallitdimensionen.
Die Abbildung 5.29 zeigt die zeitliche Entwicklung der In2O3-Kristallitdichte für die idealisierten
Heizkurven. In der Teilgrafik a) sind die isothermen Desorptionen aufgetragen, Teilgrafik b)
zeigt die linearen Temperatursteigungen. Die Symmetrie in den Kurvenlagen spiegelt die Syste-
matik in der Wahl der Temperaturparameter T  und c  wieder. Jeweils darunter befindet sich eine
Teilgrafik, welche den funktionalen Zusammenhang zwischen der tatsächlichen Desorptionszeit

dest  und dem Temperaturparameter (T , c ) veranschaulicht. Hierbei handelt es sich um Interpola-
tionen der diskreten Werte ( )dest T  bzw. ( )dest c . Die tatsächliche Desorptionszeit ist definiert als
die Zeitdifferenz zwischen dem Beginn der Oxiddesorption ( )0Ox OxN N t<  und dem Oxid-
desorptionsende 0OxN = . Die entsprechende Bedeckungsfunktion ( )Ox tθ  fällt etwas früher ab
und zeigt daher in der Endphase einen langsameren Übergang in die Totaldesorption des Oxides.
In Abbildung 10.4 des Anhangs sind weiterhin die normierten Verläufe für das Gesamtoxidvolumen
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Abbildung 5.29
Zeitcharakteristika der Oxidkristallitdesorption für isotherme und linear ansteigende Probentemperaturen.

a) zeigt die Änderung der In2O3-Kristallitdichte N mit der Desorptionszeit für konstante Probentemperaturen T,
b) die Entwicklung der Kristallitdichte bei konstanten Temperatursteigungen c. In den jeweils darunterliegenden
Teilgrafiken c) und d) sind die daraus abgeleiteten tatsächlichen Oxiddesorptionszeit tdes als Funktion des
zugehörigen Parameters der idealen Temperaturfunktion T(t) (T = konstant und c = konstant) aufgetragen.

( )GV t , welches sich wie ( )Ox tθ  verhält, und das mittlere Kristallitvolumen ( )V t  aufgetragen.
Die Betrachtung der parametrisierten In2O3-Kristallitdesorption als Funktion der Zeit ist hiermit
quasi erschöpfend behandelt, da eine Abhängigkeit vom Arsenpartialdruck oder eine Wechsel-
wirkung mit dem Substrat nicht vorliegt. Die Abhängigkeiten für die Strukturdaten der Gesamt-
oberfläche sich hingegen deutlich komplexer. In der folgenden Betrachtung werden daher zu-
nächst nur die Einflüsse der Temperaturfunktion ( )T t  unter Beibehaltung eines Arsengegen-
druckes von Asp = 10-5 mbar auf die Korrugation und Rauhigkeit (inklusive des Oxides) gezeigt.

a) b)

c) d)
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Abbildung 5.30
Entwicklung von Korrugation ∆z und Rauhigkeit zrms als Funktion der Desorptionszeit mit Asp = 10-5 mbar.

a) und b) zeigen die Korrugation z∆  als Funktion der Zeit t für die einzelnen Temperaturverläufe T(t).
Der Endbereich der Oxiddesorption mit dem Übergang zu einer reinen InAs-Oberfläche ist für beide Typen
von idealen Temperaturfunktionen durch ein ausgeprägtes lokales Minimum deutlich erkennbar. c) und d)
sind Auftragungen der Korrugation zrms gegen die Desorptionszeit. Hier zeigt sich vornehmlich für Tempe-
raturverläufe mit großen zeitlichen Änderungen ein absolutes Minimum im Endbereich der Oxiddesorption.

Für die isothermen Desorptionen reduziert sich mit der nötigen Prozeßzeit auch die Korrugation
im Bereich der Oxidtotaldesorption. Bei den linearen Temperatursteigungen kann für sehr große
Gradienten ( c > 20K/s) sogar ein absolutes Minimum erreicht werden; die Substratdesorption
wird hier von der Oxiddesorption „überholt“. In jedem Fall liefern die isothermen Verläufe im
Sinne einer Oberflächenqualität schlechtere Korrugationswerte. Diese Tendenz zeigt sich noch
ausgeprägter für die Rauhigkeit rmsz , welche für alle c > 0,01K/s ein absolutes Minimum aufweist.

a) b)

c) d)
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Abbildung 5.31
Entwicklung von Korrugation ∆z und Rauhigkeit zrms als Funktion der Oxidbedeckung mit Asp = 10-5 mbar.

In a) und b) sind die Entwicklungen der Korrugation ∆z mit der abnehmenden Oxidbedeckung aufgetragen.
c) und d) zeigen die entsprechenden Entwicklungen der Rauhigkeiten zrms aller Temperaturverläufe T(t).
In dem mit des bezeichneten Bereich der Oxidrestbedeckung treten charakteristische Änderungen beider
Strukturwerte auf. Für die lineare Temperatursteigerungen ist dies ein Minimum der Rauhigkeit bezie-
hungsweise ein Wechsel der relativen Änderungsgeschwindigkeiten mit einer Tendenzumkehr für Heiz-
raten größer als 1K/s. Bei den konstanten Temperaturen liegt hier der Bereich einer zunehmenden Steigung.

Werden die Strukturwerte als Funktion der Oxidbedeckung betrachtet, so zeigen die linearen
Temperatursteigungen für die Rauhigkeit ein deutlich ausgeprägtes Minimum in der Nähe von

Oxθ  ≈ 0,05. Dieser Bereich wird durch (des) gekennzeichnet. Bei den Strukturdaten der isother-
men Desorptionen ist ein praktisch monotones Verhalten über den gesamten Oxidbedeckungsbe-
reich zu beobachten. Allerdings nimmt die relative Änderungsgeschwindigkeit ab (des) merklich zu.

a) b)

c) d)

desdes

desdes



128                                                                                    Thermodesorption

t [s]

t1 t2 t3

∆
z 

[n
m

]

∆z

∆z1

∆z2

∆zInAs

c = 27 [K/s]
pAs = 10  mbar-5

t [s]

t1' t2'

z r
m

s [
nm

]

zrms

rms1

rms2

zrms

c = 0,1 [K/s]
pAs = 10  mbar-5

Abbildung 5.32
Lokale Extrema bzw. Wendepunkte und Äquivalenzpunkte von Korrugation ( )z t∆  und Rauhigkeit ( )rmsz t

Veranschaulichung der charakteristischen Zeitpunkte a) 1t , 2t  und 3t  auf den Korrugationskurven ( )z t∆
und b) 1t′  und 2t′  auf den Rauhigkeitskurven ( )rmsz t  für die parametrisierten Funktionen der Temperatur.
Der theoretische Verlauf des separat betrachteten Substrats beider Größen ist jeweils in rot eingezeichnet.

Das detaillierte Strukturverhalten nach (des) hin zur oxidfreien Oberfläche ist in Abbildung 5.30
aufgrund der notwendigen logarithmischen Abszissenskala nicht ablesbar. Bei der Abbildung 5.31
ist der Bereich nicht darstellbar ( 0!

Oxθ ≥ ). Für einen Vergleich der Strukturwerte werden daher
charakteristische Punkte auf den Kurven betrachtet. Deren Lage ist in Abbildung 5.32 für a) die
Korrugation ( )/ ,z T c t∆  und b) die Rauhigkeit ( )/ ,rmsz T c t  veranschaulicht. Hierbei markiert der
Zeitpunkt 1t  das lokale Maximum vor der Oxidtotaldesorption, 2t  das lokale Minimum und 3t
den Zeitpunkt, ab dem die Korrugation der oxidfreien Oberfläche den Wert ( )1z t∆  übersteigt.
Bei der Rauhigkeit fällt der Zeitpunkt 1t′  für 0 03 1, c< <  auf einen Wendepunkt, sonst auf ein
lokales Maximum, kann allerdings bei den Isothermen nicht sinnvoll definiert werden. Das zu 2t′

gehörende (lokale) Minimum ist hingegen immer zu finden. Zusätzlich wird über die Oxidbe-
deckung  (5% Restbedeckung) der Referenzzeitpunkt 0t  definiert.
Die Abbildung 5.33 ist eine Übersicht der Variation dieser charakteristischen Werte mit dem je-
weiligen Temperaturparameter (T  oder c ). Auffällig ist, daß für die Isothermen und die linear
erhöhten Temperaturen gilt : 2 1 2t t t′ < < , daß also der Zeitpunkt kleinster Rauhigkeit bereits vor
dem lokalen Maximum der Korrugation erreicht wird. Gleiches gilt für den definierten Referenz-
zeitpunkt mit ( )0 0 05,Ox tθ =  : 0 1 2t t t< < . Ein Vergleich der beiden Punkte miteinander zeigt,
daß dieser Referenzzeitpunkt bei isothermer Desorption immer hinter dem Punkt kleinster Rauhig-
keit liegt : 2 0t t′ < , während dies bei den linearen Temperatursteigungen nur für c > 10K/s gilt.
Bedingt hierdurch liegen die „günstigsten“ Strukturwerte der isothermen Temperaturen bei Rest-
oxidbedeckungen knapp über 5%. Im Falle der linearen Temperatursteigungen ist diese einfache
Betrachtung bis c ≈ 0,5K/s zutreffend, danach übersteigen ( )0z t∆  und ( )0z t∆  den Wert ( )2z t∆ .

a) b)
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Abbildung 5.33
Strukturdaten und Zeitdifferenzen charakteristischer Punkte als Funktion der parametrisierten Heizkurven.

a) und b) zeigen die Entwicklung der Korrugationspunkte mit den Temperaturfunktionsparametern T und c.
In den Teilgrafiken c) und d) sind die Rauhigkeitswerte der charakteristischen Zeitpunkte dargestellt. Eine
Auftragung der Zeitdifferenzen zwischen einigen charakteristischen Punkten findet sich in e) und f) wieder.

a) b)

c) d)

e) f)
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Abbildung 5.34
Relative Abweichung der Strukturwerte im Bereich einer Oxidrestbedeckung θOx = 0,05 für Zeitmeßfehler ∆t
Der an den Abszissenachsen aufgetragene Zeitmeßfehler ∆t bezeichnet die Abweichung der tatsäch-
lichen von der beabsichtigten Desorptionszeit. Die eingezeichneten Kurvenverläufe geben die Strukturwerte
am Punkt t0 (θOx = 0,05) wieder. Die Farbverteilung folgt der Parameterzuordnung aus Abbildung 5.29.
Der von der parametrisierten Kurvenschar zu einem Zeitpunkt kurz vor und nach t0 überdeckte Bereich ist
zur Orientierung farbig eingezeichnet. Blau bezeichnet den zu θOx = 0,1, gelb den zu θOx = 0 gehörenden
Bereich. Die Flächen gleichzeitiger Überdeckung erscheint durch die farbliche Überlagerung in grün.

Abbildung 5.34 zeigt das Verhalten der Strukturwerte bei einer zeitlichen Abweichung t∆  von 0t .
Für die isothermen Desorptionen ergibt sich eine unkritische lineare Änderung. Bei den Desorptionen
mit konstanter Temperaturerhöhung kann ein Zeitfehler, abhängig von c , mit beiden Vorzeichen
zu einer geringen Reduktion der Korrugation führen, in jedem Fall jedoch zu einer teilweise
erheblichen Erhöhung der Rauhigkeit. Gerade die Temperaturkurven mit den kleinsten absoluten

a) b)

c) d)
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Abbildung 5.35
Relative Abweichung der Strukturwerte im Bereich einer Oxidbedeckung = 0,05 für Temperaturmeßfehler ∆T
Die Skalierung der Abszissenachsen bezieht sich auf die Abweichung der tatsächlichen von der gemes-
senen bzw. eingestellten Probentemperatur. Für die Temperaturfunktionen mit konstanter Steigung c wird
die totale Abweichung ∆T auf eine tatsächliche Probentemperatur von 500°C bezogen und setzt sich zu
anderen Temperaturen linear fort. Die Farbkodierung der Grafiken erfolgt entsprechend der Abbildung 5.34.

Strukturwerten zeigen eine große Variation mit t∆ . Ein nahezu gegensätzliches Bild zeigt sich
bei einer Betrachtung von Temperaturabweichungen. Hier fallen die isothermen Desorptionen
durch eine deutliche, wiederum monotone Abhängigkeit auf. Für die linearen Temperaturstei-
gungen ist bei der Korrugation b) die Lage von 0t  vor dem lokalen Maximum erkennbar. Tempe-
raturmeßfehler wirken sich hier, relativ gesehen, nur gering aus. Entsprechendes zeigt sich bei der
Rauhigkeit, welche bei zunehmender Temperaturüberschreitung nur kleine Zunahmen aufweist.

a) b)

c) d)
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Abbildung 5.36
Strukturwerte ∆z und zrms der Oberfläche als Funktion der Oxidbedeckung bei variablen Arsengegendrücken

Diese Teilgrafiken zeigen die Erweiterung der Abbildung 5.31 für verschiedene Arsengegendrücke. Die zu
den einzelnen Drücken gehörenden Kurvenscharen der Strukturdaten werden durch die farbig markierten
Bereiche repräsentiert. Für jeden Parametertyp ist eine zentral liegende Kurve exemplarisch eingezeichnet.
Die Lage und Richtung der Parameterpfeile � (pAs) und � (T , c) zeigen die Verschiebungstendenzen.

Der Einfluß des zweiten unabhängigen Prozeßparameters, dem Arsengegendruck Asp , kann am
einfachsten in einer Erweiterung der Abbildung 5.31 – Strukturparameter als Funktion der Oxid-
bedeckung – gezeigt werden. Weitere Grafiken zum Struktureinfluß des Arsengegendrucks be-
finden sich im Anhang (siehe Abbildung 10.6 und Abbildung 10.7 zu den Abhängigkeiten von

( )/ , , Asz T c t p∆  und ( )/ , ,rms Asz T c t p  in zwei alternativen Darstellungen). Aus Abbildung 5.36
können zwei wesentliche Aspekte direkt entnommen werden. Zum einen der Umstand, daß
sich für einzelne Temperaturkurven ( )T t  – erkennbar durch die exemplarischen Verläufe – die

a) b)

c) d)

des
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absoluten Strukturwerte mit jeder dekadischen Reduktion von Asp  um annähernd den gleichen
Wert erhöhen. Zum anderen, daß die Ausdehnung der Bereiche mit abnehmenden Arsengegen-
druck deutlich zunimmt. Dies ist gleichbedeutend mit der Feststellung, daß mit abnehmenden

Asp  die Sensitivität hinsichtlich des Temperaturparameters ( )undT t  ansteigt. Die grundsätzliche
Charakteristik der Kurvenverläufe bleibt bei den Änderungen des Arsengegendrucks erhalten.
Diese Aussagen treffen auch auf die Zeitpunkte nach den Oxidtotaldesorptionen zu. Hier besteht
eine weitaus direktere Verbindung zwischen Arsengegendruck und Strukturveränderung durch
Substratabtrag, da sich die Bezugsfläche des InAs nicht mehr ändert (siehe (5.18) und (5.19)).
Konklusio :
Die in dieser Simulation durchgeführten Rechnungen zeigen, warum die Betrachtung der Rest-
oxidmenge per in situ RHEED nicht erfolgreich sein konnte. Die erkennbare Intensität der
RHEED-Muster (in Durchstrahlung) skaliert mit der Gesamtoxidmenge ( )GV t  auf der Oberflä-
che. Diese verhält sich in der Desorption wie die Bedeckung ( )Ox tθ  und zeigt gerade im Endbe-
reich einen „weichen“ Übergang – siehe Abbildung 5.23 und Abbildung 10.4a). Hierdurch wird
das Oxid vor Erreichen des Totaldesorptionspunktes im RHEED allmählich unsichtbar; die
„Sichtbarkeitsgrenze“ ist hierbei anlagenspezifisch. Für eine bessere in situ Regelung ist ein Ver-
fahren notwendig, welches sensitiv auf die Kristallitdichte ( )OxN t , besser noch auf das mittlere

( )OxV t  bzw. häufigste In2O3-Kristallitvolumen ( )ÔxV t  ist, da sich diese, bedingt durch den
Desorptionsmodus des In2O3, in der Endphase am schnellsten ändern. Eine in situ Messung der
Oberflächenrauhigkeit wäre ebenfalls nicht erfolgreich, da die Beobachtung relativer Änderun-
gen gerade bei hohen Heizraten schwierig ist. Zudem hängt eine Restoxidmengenbestimmung
durch die Messung absoluter Rauhigkeitswerte von einer präzisen Temperaturmessung ab.
Bei einer Zeit- und Temperatur-gesteuerten Prozeßführung gilt, daß die Wahl von ( )T t  und des
Abbruchzeitpunktes den speziellen Anforderungen angepaßt werden muß, eine universelle Lö-
sung gibt es nicht. Ist eine oxidfreie Oberfläche erforderlich, so sind in jedem Fall höhere Rau-
higkeitswerte in Kauf zu nehmen. Für Heizraten größer 1K/s liegen die Korrugationswerte un-
mittelbar am Oxidtotaldesorptionspunkt 2t tÚ  zwar unter denen von 0t , eine „punktgenaue“ Re-
gelung ist jedoch zeitkritisch und erfordert äußerst präzise Temperaturmessungen. In der Regel
muß daher der Punkt 2t  zur sicheren Totaldesorption des Oxides deutlich überschritten werden,
woraus sich in jedem Fall eine Verschlechterung der Strukturwerte ergibt.
Unter der Prämisse, mit der Thermodesorption die kleinstmöglichen Strukturwerte zu erzielen
( z∆  und rmsz ), sind in jedem Fall Temperaturfunktionen mit großen Steigungen anzustreben. Der
Abbruchpunkt sollte dabei in der Nähe von 0t , also bei einer Restoxidbedeckung von etwa 5%,
liegen. Der Arsengegendruck ist hierbei so hoch wie möglich zu wählen. Die Wahl der optimalen
Temperatursteigung hängt maßgeblich von den apparativen Voraussetzungen ab. Diese werden
begrenzt durch die maximal realisierbaren Heiz- und Abkühlraten ( )dT dt T  an der Probe sowie
der erreichbaren Präzision bei der Temperaturmessung / Regelung. Weiterhin ist zu beachten,
daß der Übergang von einer Heizphase zur Abkühlphase nicht beliebig scharf ist. Dieser Übergang
muß inklusive der Abkühlphase für die „Nachdesorption“ berücksichtigt werden; daher ist der
Abbruchpunkt 0t  zu früheren Zeiten zu verlegen. Für praktische Anwendungen sollten die realen
Temperaturkurven ( )T t  möglichst präzise vermessen und in die Simulation übernommen werden.
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6 Ionenstrahlätzen

Das Ionenstrahlätzen oder auch Sputtern ist die zweite UHV-taugliche Methode, um einen Mate-
rialabtrag von Verbindungshalbleiteroberflächen in beliebiger Orientierung durchzuführen. Die
theoretischen und apparativen Grundlagen wurden in Kapitel 3.1.1 dargelegt. Ziel ist es, die
grundsätzliche Tauglichkeit des Sputterns für die speziellen Erfordernisse von InAs(100)-Ober-
flächen zu untersuchen. Auf eine Verwendung von hochenergetischen Ionen ( IonE >1kV) wurde
aufgrund der hierbei zu erwartenden Zerrüttung des Materials in Form von Schichtverdichtungen
im Oberflächenbereich [Mül86] und Stöchiometrieänderungen [Lam88][Thu90][Akb97] verzichtet.
Die hier vorgestellte Untersuchung beginnt daher bei Sputterungen mit Ionen mittlerer Energien.

6.1 Strukturbildung bei mittleren Ionenenergien
Die Richtung des Ionenstrahls relativ zur Orientierung der Kristallachsen ist für alle hier gezeig-
ten Proben identisch. Die Strahlkomponente parallel zur Oberfläche verläuft entlang der  [010]-
Achse des Substrates. Der Einfallswinkel wurde jeweils auf 60° zur Flächennormalen eingestellt.
Hierdurch bleibt die Gültigkeit der semiempirischen Grundgleichungen für die Sputterrate (3.1)
und den Materialabtrag (3.4) erhalten.
In Abbildung 6.1 sind drei Beispiele für typische Oberflächenstrukturen gezeigt, wie sie bei nicht-
reaktivem Sputtern mit Argon auf Verbindungshalbleitern in einem Energiebereich von 500 bis
1000eV auftreten. Für die Herstellung wurde die in die XPS-Anlage integrierte Sputteranlage
(Penning-Ionenquelle) verwendet; sie repräsentiert den derzeitigen Standard kommerzieller Anlagen.
Die in allen Bildern auftretenden „Hügelstrukturen“ werden bei derart präparierten Oberflächen
immer beobachtet. Die Form und Größe der Hügel variiert in einem weiten Bereich. Eine Ab-
hängigkeit von der Ionenenergie und dem Substratmaterial wird angenommen [Beh83][Fro98].
Die Wechselwirkung von Sputterteilchen und Oberflächen ist, hinsichtlich der Strukturausbil-
dung, ein dynamischer Prozeß [Egg96]. Die Ionenstromdichte und die Sputterzeit ist daher für
die entstehende Oberfläche mit entscheidend. Darüber hinaus muß bei einer Betrachtung und
Bewertung der abgebildeten Strukturen die Abbildungsform (SPM, SEM, TEM, ...) mit den hier-
aus resultierenden Limitierungen berücksichtigt werden – siehe Kapitel 4.
Der optische Eindruck der sich mit der Ionenenergie und Sputterzeit aufrauhenden Oberflächen
wird auch von den quantitativen Strukturwerte (Korrugation z∆  und Rauhigkeit rmsz ) wiederge-
geben. Ein Vergleich der gemessenen Rauhigkeitswerte mit denen anderer Autoren zeigt, daß die
erzielten Oberflächenstrukturen – wie in Abbildung 6.1 gezeigt – für die gewählten Energien und
Ionendosen im üblichen Bereich liegen [Beh83][Fro98][Gre98]. Für verwandte Halbleiter werden
teilweise noch höhere Rauhigkeitswerte (InSb : rmsz >30nm , InP : rmsz >6nm) gemessen [Fro98].
Analysen der chemischen Zusammensetzung belegen, daß die in Abbildung 6.1a) gezeigte Ober-
fläche noch erhebliche Mengen an Sauerstoff und Kohlenstoff enthält. Auch bei Probe b) kann
noch ein Rest von Sauerstoff nachgewiesen werden. Oberfläche c) ist frei von allen Kontaminati-
onen. Durch die hohen Ionenenergien und langen Sputterzeiten treten jedoch zunehmend Störun-
gen der Stöchiometrie im oberflächennahen Bereich auf. Bei der Oberfläche b) liegt das per ARPES
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Abbildung 6.1
Oberflächenstrukturen bei mittleren Ionenenergien

UHV-STM Bilder von InAs(100) Rohwafern nach
Sputterung durch die Ionenquelle der XPS-Anlage.
a) EIon = 500eV – 5min. Große Mengen von

Sauerstoff und Kohlenstoff sind noch auf der
Oberfläche per XPS nachweisbar.

b) EIon = 500eV – 30min. Minimale Mengen von
Sauerstoff sind nachweisbar, dazu ein merk-
lich verändertes Stöchiometrieverhältnis von
Indium zu Arsen unmittelbar an der Oberfläche.

c) EIon = 800eV – 30min. Die Probe ist kontami-
nationsfrei, allerdings mit einem deutlichen
Überschuß von Indium im Oberflächenbereich.

Der gelbe Pfeil markiert in den Bildern die Rich-
tung des Ionenstrahles relativ zur Probenoberfläche.

gemessene Indium zu Arsen Verhältnis bis zu einer mittleren Tiefe von einem Nanometer noch
bei 1,4 : 1. Für die kontaminationsfreie Probe aus Abbildung 6.1c) wurde bereits eine Stöchio-
metrie von 2 : 1 ermittelt. Der Grund für diese Arsenverarmung liegt in der spezifischen Massen-
abhängigkeit der Sputterrate. Hierdurch werden vermehrt die leichteren Arsenatome über die
Streukaskade – siehe Abbildung 3.2 – aus dem Substrat gestoßen. Dieser Effekt bewirkt glei-
chermaßen die bekannte „Sputterhaut“ der Oberfläche. Sie besteht aus einer mehrere Nanometer
dicken Schicht des durch die mehrfachen Streuprozesse amorphisierten Substrats. Die tatsächli-
che Ausdehnung der amorphen Schicht ist primär von der Ionenenergie und dem Einfallswinkel
der Ionen abhängig.
Mit der verwendeten Penning-Quelle können Ionenenergien kleiner als 500eV nicht eingestellt
werden. Diese scheinen aber erforderlich zu sein, um das Maß der Strukturschädigungen nach aus-
reichender Ionendosis zu verringern. Um die erforderlichen niedrigen Ionenenergien realisieren
zu können, wurden alternative Ionenquelle in ECR-Bauweise (vergleiche Kapitel 3.1.1) verwendet.
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6.2 ECR-Sputtern mit niedrigen Ionenenergien
Die Arbeitsgruppen-eigene Konstruktion der ECR-Ionenquelle erlaubt in beiden Konfiguratio-
nen das Sputtern von Oberflächen mit Ionenenergien, die bis zu 20eV herunter reichen. Limitiert
wurde die Reduktion der einsetzbaren Ionenenergie zum Zeitpunkt der Experimente noch über
den Abtrag des Gittermaterials durch den Ionenstrahl (siehe Anmerkung von Seite 38 zu den Lei-
stungsdaten der Quelle). Die Abtragsgeschwindigkeit an den Gittern steigt (nicht linear) mit ab-
nehmenden Potentialunterschied ( )PG EGU U+  zwischen dem Plasma- und dem Extraktionsgitter.
Das abgetragene Material schlägt sich zum Teil auf der Probenoberfläche nieder. Bei den vorlie-
genden Experimenten bestanden die Potentialgitter aus Molybdän (Mo). Dieses weist eine hohe
thermische und mechanische Stabilität auf und ermöglicht so einen störungsfreien Betrieb der
Sputterquellen über längere Zeiträume. Das tatsächliche Ausmaß der Dekoration mit Molybdän
durch den Sputtervorgang zeigt die Abbildung 6.2 am Beispiel von drei Potential Kombinationen.
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Abbildung 6.2
Wandel der chemischen
Struktur einer Indiumarse-
nidoberfläche durch den
ECR - Sputtervorgang.

Die Kurvenverläufe zei-
gen XPS-Übersichtsspek-
tren für Bindungsener-
gien bis zu 600eV. Die
Anregung erfolgte über
die Aluminium Kα-Linie.
Eingezeichnet sind die je-
weils zu den Bindungs-
energien gehörenden Elek-
tronenzustände bei den
gefundenen Elementen.

Auffällig ist zunächst, daß bereits eine Sputterzeit von zehn Minuten ausreichend ist, um die
Kontaminationsschicht des Rohwafers komplett zu entfernen. Dies läßt sich durch eine Betrach-
tung der Detailspektren – hier nicht gezeigt – in dem Bereich der primären Kontaminationsele-
mente O und C bestätigt. Weiterhin eindeutig zu erkennen ist die Präsenz des Molybdäns für die
Potentialkombinationen mit EGU < 900V. Die Energie-Peaks der Mo3p und Mo3d Zustände sind
klar von dem Untergrund zu trennen. Für die Extraktionsgitterspannung von 900V treten die Mo-
Peaks auch bei nominellen Ionenenergien von 50eV nicht mehr auf. Die entsprechenden Detail-
spektren lassen ebenfalls keinen Rückschluß auf eine Anwesenheit von Molybdän zu.
Eine Betrachtung der  zugehörigen Morphologie ist in Abbildung 6.3 gezeigt. Der strukturelle
Unterschied zwischen der Molybdän-freien Sputteroberfläche a) und der per XPS mit geringen
Mo-Resten gemessenen b) fällt äußerst gering aus und ist hauptsächlich auf die abweichenden
Ionenenergien von 50eV und 100eV zurückzuführen – siehe hierzu die Abbildung 6.7 a) und b).
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Abbildung 6.3
UHV-STM Abbildungen von kontaminationsfreien sowie von Molybdän dekorierten InAs(100) Sputteroberflächen.

Die zugehörigen Spannungen UEG des Extraktionsgitters sind : a) 900V, b) 600V, c) 400V und d) 400V.

Erst für deutlich höhere Anteile von Molybdän wird dies auch in den STM-Bildern in Form von
Strukturveränderungen sichtbar. Die Abbildung 6.3c) und d) zeigen, daß sich das Molybdän in
größeren Mengen nicht homogen dispers auf dem Substrat verteilt, sonder in separaten Clustern
konzentriert. Dies begünstigt wiederum die selektive Struktuvertiefung bei zunehmenden Sput-
terzeiten. Weiterhin fällt durch das hohe Atomgewicht des Molybdän dessen Wiederabtrag von
der Oberfläche des Substrates im Vergleich zu dem Indium und Arsen gering aus. Daher ist eine
Akkumulation mit steigender Sputterzeit zu erwarten. Eine Verkürzung der Prozeßzeit erscheint
daher in jedem Fall günstig.
Das Problem des Materialabtrages an der Gitteroptik kann somit für Extraktionsspannungen ab 900V
vernachlässigt werden, solange die Sputterzeiten nicht deutlich über zehn Minuten herausgehen.
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6.2.1 Kontamination und Stöchiometrie bei Energie- und Zeitvariation

Die bei der ECR-Ionenquelle deutlich höhere Abtragsrate als bei dem Penning Model zeigt sich
schon in der Möglichkeit, die Ionenenergie IonE  bei gleichzeitiger Reduktion der Sputterzeit t
auf ein Zehntel der zuvor verwendeten zu senken, ohne einen Kontaminationsrückstand zu erhalten.
Unter Verwendung der Prozeßparameter in der semiempirischen Beschreibung für die Abtrag-
stiefe ( )z t∆  nach (3.4) kann diese durch eine etwa 320mal höhere Ionenstromdichte der ECR-
Quelle bei den gewählten Gitterpotentialen ( PGU = 50V und EGU = 900V) erklärt werden.
Um den tatsächlichen Abtrag messen zu können, wurde eine Probe vor dem Sputtern halbseitig
mit Fotolack abgedeckt. Nach zehnminütiger Sputterung mit 250eV wurde die Probe ausge-
schleust, der Photolack abgelöst und die entstandene Stufe mit dem AFM vermessen. Die Ab-
tragstiefe betrug 300nm. Hieraus kann die Proportionalitätsrelation in (3.4) konkretisiert werden:

( ) 6
Ion Ion2 10 nm[ ]z t j t E−∆ ≈ ⋅ ⋅ ⋅ ⋅ (6.1)

Dies gilt für ECR-Argonionenätzen von InAs unter 60° mit: Ionj  in µA/cm²; t  in s und IonE  in eV.
Hieraus folgt, daß bei einer eingestellten Ionenenergie von 50eV eine Sputterzeit von 60 Sekunden
ausreichend ist, um die etwa 2nm starke Passivierungsschicht der Rohwafer komplett abzutragen.
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Abbildung 6.4
XPS-Analyse der ECR-
Sputteroberflächen unter
Energie- und Zeitvariation

Dargestellt sind die Über-
sichtsspektren der EIon
= 50eV-Zeitserie (über-
lagerte Kurven) und eine
Vergleichskurve mit EIon
= 250eV. Diese kann auf-
grund der gewählten Git-
terpotentiale und des si-
multan gemessenen Fehl-
stromes IF zwischen den
Gittern als frei von Mo-
lybdän betrachtet werden.

Abbildung 6.4 belegt, daß die tatsächliche Abtragsrate durch (6.1) auch für kleine Ionenenergien
nicht überschätzt wird. In den Übersichtsspektren, wie auch in den Detailspektren (hier nicht ge-
zeigt), lassen sich Kontaminationsreste nachweisen. Dies gilt in gleichem Maße für etwaige
Molybdänaufträge, wie der direkte Vergleich mit dem Spektrum eines auf minimalen Fehlstrom

FI  und damit nach (3.10) auch minimalen Gitterabtrag eingestellten Sputterprozeß zeigt.
Für die Stöchiometrie der mit maximal 100eV gesputterten Proben weisen die Detailspektren,
hier die Flächenverhältnisse der angepaßten Peakduplet-Funktionen von 3 2In3d und 5 2In3d  zu

3 2As3d und 5 2As3d , keine meßbare Abweichung zu Standardwerten der Literatur [Sco76] auf.
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Abbildung 6.5
Stöchiometrievergleich
von thermisch desorbierten
und ECR-gesputterten
InAs(100) Oberflächen.

Die drei Spektren der
Sputterserie wurden ad-
diert und gemittelt, um so
das Grundrauschen zu
vermindern. Die Thermo-
desorptionsprobe besitzt
eine kristalline, oxidfreie
Oberfläche. Hierdurch ist
ein ideales Indium zu Ar-
sen Verhältnis gegeben.

In Abbildung 6.5 ist den XPS-Spektren der mit 50eV gesputterten Proben das Spektrum einer
thermodesorbierten oxidfreien kristallinen InAs(100) Oberfläche gegenübergestellt. Ein Unter-
schied in der chemischen Zusammensetzung ist nicht nachweisbar. Dies wird noch durch die Auf-
tragung der relativen Abweichung in den XPS-Signalintensitäten bei Abbildung 6.6 verdeutlicht.

Abbildung 6.6
Relative Signalintensität.

Der Quotient gibt die
Tendenz des Stöchiome-
trieverhältnisses der mar-
kierten Elemente wieder.
Hierbei ist zu beachten,
daß der Untergrund mit-
gezählt wird und die Sum-
me aller Abweichungen
normiert werden muß.

Über die Reduktion der Ionenenergie auf 50eV und die gleichzeitige Verkürzung der Sputterzeit
in den Minutenbereich sind somit die bei der Sputterung mit mittleren Ionenenergien auftreten-
den Probleme bezüglich der chemischen Komposition der präparierten Schichten gelöst worden.

6.2.2 Morphologie der Oberfläche unter Variation der Sputterparameter

Abbildung 6.3a) zeigt bereits, daß sich die Rauhigkeit und die Korrugation der Oberfläche für
kleinere Ionenenergien stark verringern.
Im diesem Kapitel soll geklärt werden, in welchem Maße sich die quantitativen Strukturwerte der
Morphologie sowie der qualitative Eindruck von den Oberflächen mit der Ionenenergie und der
Sputterzeit verändern. Darüber hinaus wird untersucht, ob eine Homogenität der Sputterpräpara-
tion hinsichtlich der erzielten Oberflächenmorphologie über die gesamte Probenfläche gegeben ist.
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Abbildung 6.7
UHV-STM Abbildungen von Sputteroberflächen – Variation der Ionenenergie und Sputterzeit : Übersichtsbilder

Die zu den Proben gehörenden Ionenstromdichten sind : a) 1000µA/cm², b) 650µA/cm² und cd) 350µA/cm².

Die qualitative und quantitative Veränderung der Oberflächenstrukturen fällt bei einer Io-
nenenergie- und Sputterzeit-Variation, wie in Abbildung 6.7 und Abbildung 6.8 ersichtlich ist,
nur gering aus. Die Unterschiede zu den „konventionell“ gesputterten sind hingegen groß. Die
quantitativen Strukturwerte der ECR-gesputterten InAs-Oberflächen liegen um einen Faktor 10
niedriger,  wie auch der Vergleich mit aktuellen Literaturdaten zeigt [Fro98]. Weiterhin treten die
typischen Hügelstrukturen hier nicht sichtbar auf. Die in Abbildung 6.8c) und d) erkennbaren
Strukturen sind zu klein um sie mit den Hügelstrukturen aus der Literatur zu identifizieren.
Bei der qualitativen Betrachtung ist zu berücksichtigen, daß nicht alle STM-Aufnahmen mit dem
selben Tip gemacht werden konnten. Hierdurch ist eine Veränderung der Detailauflösungsgrenze
zwischen den Bildern möglich. Durch nachfolgende AFM-Aufnahmen werden die UHV-STM
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Abbildung 6.8
UHV-STM Abbildungen von Sputteroberflächen – Variation der Ionenenergie und Sputterzeit : Detailauflösung

Aus Gleichung (6.1) ergeben sich die folgenden Abtragstiefen : a) 240nm, b) 39nm, c) 10,5nm, d) 2,1nm.

Messungen bestätigt. Die hier direkt durch ECR-Sputterung mit Argon erreichten Rauhigkeiten
liegen in dem Bereich, der sonst nur durch eine N2-Nachsputterung (RIBE) erreicht wird (gemäß
AFM-Messung) [Fro98]. Das Auflösungsvermögen bei hohen Vergrößerungen, wie in Abbildung
6.8 gezeigt, ist, bedingt durch die Geometrie der AFM-Spitzen, grundsätzlich geringer – siehe
Tabelle 3 in Zusammenhang mit Abbildung 4.13 und Abbildung 4.14.
In Kapitel 3.1.1 wurde die Wahl der planen Gitteroptik mit der konstanteren Ionenstromdichte-
verteilung ( )Ion ,j x y  über die Probenfläche – siehe Abbildung 3.9b) – begründet. Eine Überprü-
fung der Strukturhomogenität über die gesamte Probenoberfläche anhand von AFM-Aufnahmen
ist in Abbildung 6.9 gezeigt. Da die Abbildungspunkte über einen Bereich Ú 20×20mm² gezielt
verteilt werden mußten, konnte das UHV-STM für diese Untersuchung nicht eingesetzt werden.

200eV - 10min zrms ≈ 0,38nm

0,0

1,62

nm

a)

50nm 100eV - 5min zrms ≈ 0,32nm

0,0

1,49

nm

b)

50nm

50eV - 5min zrms ≈ 0,27nm

0,0

1,26

nm

c)

50nm 50eV - 1min zrms ≈ 0,25nm

0,0

1,13

nm

d)

50nm



142                                                                                       Ionenstrahlätzen

     

     

Abbildung 6.9
Homogenität der ECR-gesputterten Oberflächen.

AFM-Aufnahmen vom Zentrum und vier Punkten
im Randbereich einer 20x20mm² großen Probe.
Sputterparameter : 100eV – 3 Minuten

a) links oben (-10,-10)mm vom Zentrum
b) rechts oben ( 10,-10)mm vom Zentrum
c) links unten (-10, 10)mm vom Zentrum
d) rechts unten ( 10, 10)mm vom Zentrum
e) in der Mitte der Probenfläche ( 0, 0)mm

Die Probenpositionierung erfolgt über den inte-
grierten Mikrometertisch des AFM. Alle Bilder wur-
den mit dem selben Tip gemacht. Die erkennbare
Homogenität der Oberflächenstruktur zeigte sich
in anderen Abbildungsserien als reproduzierbar.
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Die Abbildung 6.9 zeigt eine Auswahl von Bildern, welche die Struktur einer mit 100eV drei
Minuten gesputterte Probe in der Mitte, als auch in den äußersten Randbereichen wiedergeben.
Das Erreichen der angestrebten großflächigen Homogenität wird sowohl durch den optischen
Eindruck der Morphologie, als auch durch die im Rahmen der Meßgenauigkeit identischen
Strukturwerte bestätigt.
Weitere Experimente zeigen, daß ECR-gesputterte Oberflächen auch bei nominell gleichen Pro-
zeßparametern (Ionenenergie, Stromdichte, Zeit/ Dosis, Abstand) deutlich glatter sind, als die mit
„konventionellen“ Ionenquellen präparierten. Der mögliche Grund könnte ein größerer Anteil von
Neutralteilchen [Sch96] (mit geringeren Energien) im Strahlstrom der ECR-Ionenquellen sein.

6.2.3 Die amorphe Deckschicht - Dicke und Grenzflächenrauhigkeit

Die bisherigen SPM-Bilder lassen noch keine Rückschlüsse auf eine durchgehend amorphe oder
möglicherweise zumindest partiell kristalline beziehungsweise gestufte InAs(100)-Oberfläche zu.
Hier bietet sich eine Untersuchung von Querschnitten (Präparation wie in Kapitel 3.2.3 beschrie-
ben) im TEM an. Abbildung 6.10 zeigt einen solchen Probenquerschnitt. Die amorphe Schicht ist
deutlich zwischen dem kristallinen Substrat und der später aufgedampften Goldschicht zu erkennen.

Abbildung 6.10
Struktur und Ausdehnung einer durch Sputterung amorphen InAs-Oberflächen im TEM-Querschnittsbild.

Die Prozeßparameter der Probe sind eine Ionenenergie von 250eV mit einer Sputterzeit von 5 Minuten.
Durch die roten Linien werden die Grenzflächen zwischen 1. dem kristalinen und dem amorphen InAs
sowie 2. zwischen dem amorphen InAs und der später aufgedampften Kontrastschicht aus Gold markiert.

Aus den vertikalen Strukturen der TEM-Bilder lassen sich eine Reihe weiterer quantitativer
Strukturgrößen ermitteln. Dies ist zunächst die (mittlere) Dicke amorphd  der amorphen InAs-
Deckschicht. Sie ergibt sich aus dem mittleren Abstand zwischen den beiden in Abbildung 6.10
bezeichneten Grenzflächen 1. zum kristallinen Substrat und 2. zur Kontrastschicht aus Gold. Als
weitere bisher unzugängliche Größen können die Strukturwerte rmsz  und z∆  der 1. Grenzfläche
bestimmt werden. Für eine Überprüfung der Vergleichbarkeit von SPM und TEM gemessenen
Strukturwerten ist schließlich noch die 2. Grenzfläche von Interesse.
Um den Einfluß von Ionenenergie und Sputterzeit auf die Strukturwerte der amorphen Schicht
zur untersuchen, wurden von vier Proben mit unterschiedlichen Sputterparametern Querschnitte her-
gestellt und diese im TEM betrachtet. Die Abbildung 6.11 zeigt exemplarische Bilder der Proben.

10nm

InAskristallin

 Au

InAsamorph

Grenzfläche 1Grenzfläche 2
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Abbildung 6.11
Vertikale Struktur von InAs(100)-Sputteroberflächen bei verschiedenen Ionenenergien – TEM Querschnittsbilder.

Die roten Linien zeigen den Verlauf der jeweiligen Grenzflächen. Das kristallinen InAs-Substrat  ist anhand
der erkennbaren Gitternetzebenen vom Typ {111} gut von der amorphen Deckschicht zu unterscheiden.

Tabelle 4
Strukturwerte der amorphen InAs-Deckschicht nach ECR-Sputterung unter Variation der Ionenenergie

Die Auswertung erfolgte anhand von digitalisierten TEM-Bilder der Querschnittspräparierten Proben. Eine
Zuordnung der Grenzflächen 1 und 2 bezüglich der vertikalen Schichtabfolge ist in Abbildung 6.10 gezeigt.

IonE  [eV] t  [min]
amorphd  [nm] rmsz  [nm] z∆  [nm]

Grenzfläche 1 Grenzfläche 2 Grenzfläche 1 Grenzfläche 2

250 5 2,5 ± 0,4 0,14 0,21 1,8 1,9

250 1 2,4 ± 0,4 0,15 0,20 1,9 2,1

100 5 1,9 ± 0,4 0,12 0,18 1,5 1,7

50 5 1,6 ± 0,3 0,12 0,16 1,4 1,6

In der Tabelle 4 sind die Ergebnisse einer Auswertung von 23 TEM-Bildern der Grenzflächen-
strukturen zusammengestellt.
Die Reduktion der Ionenenergie führt zu einer Verringerung der mittleren Dicke bei der amor-
phen Schicht sowie zu einer Abnahme der Grenzflächenrauhigkeiten und der Korrugationen. Ein
Einfluß der Sputterzeit ist nicht festzustellen. Dieses Verhalten entspricht der Voraussage einer
direkten Abhängigkeit der Zerrüttungstiefe ( amorphd≡ ) von der mittleren Ionenreichweite VR
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normal zur Oberfläche – siehe Seite 27. Eine Ionenreichweite VR  im Festkörper wird hierbei im
wesentlichen durch die Einschußenergie IonE  und die energieabhängigen Wechselwirkungs-
wahrscheinlichkeiten für elastische und inelastische Streuungen bestimmt [Akb97]. Hieraus folgt
die monotone Zunahme von VR  mit IonE .
Eine zumindest lokale Reduktion der amorphen Schicht bis zu einem Punkt, an dem die kristalli-
ne Substratstruktur erkennbar ist, wurde nicht beobachtet. Die durchgehende Bedeckung wird
auch durch RHEED-Experimente mit einer Elektronenenergie von 50keV bestätigt, welche, un-
abhängig von der Probenorientierung, keine klaren Beugungsmuster erkennen ließen.
Die per SPM gemessenen Korrugationswerte der Oberfläche stimmen mit denen der 2. Grenzfläche
überein. Die SPM-Messungen weisen bei den Rauhigkeiten Werte aus, die um einen Faktor 1,5
bis 2 über denen der TEM-Bilder liegen. Die tendenziell geringeren Rauhigkeiteswerte der TEM-
Messungen zeigten sich bereits bei den thermodesorbierten Proben [Dut98]. Unterschiede in den
hier gemessenen SPM- und TEM-Werte können in den folgen Punkten begründet liegen :

- SPM-Daten gehen auf die Vermessung von Flächen zurück, TEM-Daten auf die von Linie.
- die Bildausschnitte, welche für die Auswertungen herangezogen wurden, unterscheiden

sich (Prinzip bedingt) um einen Faktor 20 bis 200. Eine Angleichung verschlechtert die
Auswertbarkeit für mindestens eine der Mikroskopiearten.

- Die spezifischen Limitierungen der Abbildungsverfahren und der entsprechenden Bild-
auswertungsverfahren unterscheiden sich grundsätzlich voneinander.

- Eine Veränderung der amorphen Oberfläche zur Grenzschicht 2 durch das Aufdampfen
der Goldschicht ist nicht gänzlich auszuschließen.

Diese vergleichsweise geringen Abweichungen in der Rauhigkeitsmessung haben insgesamt kei-
ne Auswirkung auf die Ergebnisse der Untersuchung.
Die für die Oberflächenstruktur festgestellte großflächige Homogenität kann auch für die Dicke
und Grenzflächenrauhigkeit der amorphen Schicht postuliert werden, da eine Abhängigkeit von
der Ionenstromdichte Ionj  nicht vorliegt. Gleiches gilt für die chemische Oberflächenkomposition.

Resümee :

Mit der ECR Ionenquelle können durch die auch bei niedrigen Ionenenergien sehr hohen Ab-
tragsraten InAs-Oberflächen von Rohwafern in kürzester Zeit (≈ Minuten) von allen Kontamina-
tionen befreit werden. Die Stöchiometrie des InAs bleibt auch im Oberflächenbereich unverändert.
Auf dem kristallinen Substrat entsteht eine amorphe Deckschicht mit einer mittleren Dicke klei-
ner als 2nm. Die (amorphe) Oberfläche weist eine Rauhigkeit von rmsz ≈  0,3±0,1nm mit einer
Korrugation z∆  unter 2nm auf. Die entsprechenden Strukturwerte der Grenzfläche zum kristalli-
nen Substrat liegen in beiden Fällen etwas niedriger. Variationen der Ionenenergie IonE  wirken
sich nur leicht auf die Schichtmorphologie aus. Änderungen von Sputterzeit t  und Ionenstrom-
dichte Ionj  zeigen für niedrige Energien IonE < 300eV keinen Einfluß auf die resultierende Ge-
samtstruktur. Bei einer geeigneten Wahl der Gitteroptik ist durch die annähernde Konstanz der
Ionenstromdichte über die Strahlfläche eine homogene Struktur der gesamten gesputterten Ober-
fläche gewährleistet. Eine Vorbehandlung der Proben (ätzen, oxidieren, ... ) ist nicht erforderlich.
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Thermodesorption und ECR-Ionenstrahlätzen sind in der vorliegenden Form praktisch komple-
mentäre Verfahren zur Präparation von definierten InAs(100)-Oberflächen mit speziellen Eigen-
schaften. Beide eignen sich gleichermaßen für den Einsatz im Experimental- und Technologiebereich.

Resultierende Oberflächenstrukturen

Die thermische Desorption resultiert bei ausreichendem Arsengegendruck Asp  immer in terras-
sierten, kristallinen InAs(100)-Oberflächen. Diese können, abhängig von der Vorbehandlung, der
tatsächlichen Temperaturführung ( )T t  und dem Abbruchzeitpunkt, noch eine Restbedeckung

( )Ox tθ  mit epitaktisch orientierten In2O3-Kristalliten aufweisen; andere Kontaminationen kom-
men nicht vor. Bei der Sputterung mit ECR-generierten Argonionen niedriger Energie IonE  ver-
bleibt oberhalb des kristallinen InAs-Substrats eine glatte, kontaminationsfreie amorphe Deck-
schicht aus Indium und Arsen mit der Stöchiometrie kristallinen Indiumarsenids.
Die an einer quantitativen Oberflächenrauhigkeit rmsz  und Gesamtkorrugation z∆  gemessenen opti-
malen Strukturwerte der Morphologie werden für die thermisch desorbierten Oberflächen bei Oxid-
restbedeckungen Oxθ  in einem Bereich von 2%-6% –  abhängig von der Temperaturführung ( )T t  –
und maximalen Heizraten dT dt  erreicht; der Arsengegendruck ist hierbei so hoch wie möglich
zu wählen. Sputteroberflächen weisen die besten Strukturwerte bei den niedrigsten Ionenenergien

IonE  auf, die anlagenseitig eingestellt werden können; die Sputterzeit t  ist dabei so weit auszu-
dehnen, daß die erzielte Abtragstiefe größer als die Ausdehnung der Kontaminationsschicht ist.
Ein weiterer quantitativer Strukturwert der Morphologie von Sputteroberflächen ist die Dicke der
amorphen Deckschicht amorphd . Diese wird ebenfalls für niedrigste Ionenenergien minimal.
Bei den thermodesorbierten Oberflächen wurden an realen Proben Strukturwerte von rmsz ≈ 0,6nm
und z∆ ≈ 2,0nm bei Heizkurven ( )T t  mit dT dt < 5K/s und Restbedeckungen Oxθ ≠ 5% per
SPM gemessen. Simulationen zeigen, daß diese Werte für Standardvorbehandlungen
(

3UV Ot − ≈ 10min) mit dT dt ≥ 10K/s mindestens in einen Bereich von rmsz Ù  0,15nm und
z∆ ≈  2,0nm für Oxθ > 0 beziehungsweise rmsz Ù  0,3nm und z∆ Ù  2,0nm für Oxθ = 0 verbessert

werden können; dies sind Realwerte ohne Korrektur auf SPM-Abbildbarkeit. Die gesputterten
Oberflächen weisen, gemittelt für die verwendeten Abbildungsverfahren SPM und TEM, bei
nomineller Ionenenergie von IonE ≈ 50eV Strukturwerte von rmsz ≈ 0,26 und z∆ ≈ 1,4nm auf. Die
amorphe Deckschicht besitzt dabei eine Ausdehnung von amorphd ≈ 1,6nm bis zur Grenzfläche des
kristallinen Substrates, dessen Strukturwerte liegen leicht unter denen der amorphen Oberfläche.
Der Homogenitätsgrad einer präparierten Struktur über die gesamte Oberfläche hängt bei den
thermodesorbierten Proben naturgemäß maßgeblich von einer Gleichförmigkeit in der Tempera-
turverteilung parallel zur Oberfläche ab. Bei einer kombinierten Probenheizung aus Wärme-
strahlung und Wärmefluß, wie im Fall der verwendeten MBE-Anlage, können merkliche Struk-
turunterschiede zwischen einzelnen Wärmezonen entstehen. Für die gesputterten Oberflächen
sind, nahezu unabhängig von den Prozeßparametern, keine Abweichungen von einer idealen
Homogenität der Gesamtstruktur meßbar. Dies ist im Einklang mit den theoretischen Voraussagen,
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da nur die Ionenstromdichte Ionj  über die Probenfläche (leicht) variiert; diese hat aber gemäß der
Untersuchung nur einen Einfluß auf die Abtragsrate, nicht auf die Oberflächenstruktur.
Eine zulässige Toleranz bezüglich der Prozeßparameter – Temperaturregelung T∆ , Abbruchzeit-
punkte t∆  und Arsengegendruck Asp  – hängt für die Thermodesorption stark von der zu erzie-
lenden Struktur und Wahl der Temperaturführung ( )T t  ab. Die gesputterten Oberflächen zeigen
nur eine geringe Strukturvariation unter Veränderung der Ionenenergie IonE , hauptsächlich steigt
die Ausdehnung der amorphen Deckschicht an. Veränderung der Sputterzeit t  und Ionenstrom-
dichte Ionj  erweisen sich in weiten Bereichen als Prozeßunkritisch.
Ob eine geringe Restbedeckung mit In2O3-Nanokristalliten die angestrebten günstigen elektroni-
schen Eigenschaften einer InAs(100)-Kontaktfläche beeinflußt, ist noch ungeklärt. Die einzelnen
Kristallite stellen für sich den Idealfall einer Kontaktierung mit der InAs(100)????-Grenzfläche dar.
Über die tatsächliche elektronischen Eigenschaften von In2O3-Nanokristalliten ist bisher nichts
bekannt. Bei der amorphen Deckschicht ist noch zu prüfen, ob diese die idealen elektronischen
Kontakteigenschaften der kristallinen InAs(100)-Oberfläche besitzt.

Apparativer und präparativer Aufwand

Die notwendigen apparativen Voraussetzungen für eine optimierte Thermodesorption bestehen in
der Bereitstellung einer Vakuumanlage mit ausreichend hohem Arsengegendruck sowie in einer
großflächig isothermen Probenheizung mit möglichst großen Heiz- und Kühlraten bei präziser
Temperaturregelung. Eine naßchemische Ätzung und UV-O3-Oxidation vor Beginn der thermi-
schen Desorption ist unerläßlich. Die eigentliche Prozeßführung der ersten (bis 450°) und zwei-
ten Desorptionsphase erfolgt mit automatischer Temperaturregelung ( )T t . Methoden zur in situ
Kontrolle der Restoxidmenge mit ausreichender Sensitivität und Reaktionszeiten sind nicht be-
kannt. Die ECR-Ionenquelle ist zum Einbau in bestehende Anlagen kommerziell erhältlich. Pro-
ben können ohne Vorbehandlung innerhalb von Minuten präpariert werden.

Verbleibende Optimierungsmöglichkeiten

Die Oxidationszeit ist maßgeblich für die Ausgangsstruktur des In2O3. Durch Verkürzung auf ei-
ne minimal notwendige Zeit 

3UV Ot − < 10min sollte es möglich sein, die Gesamtoxidmenge zu re-
duzieren und das für die Desorption entscheidende Verhältnis von Kantenbereich zu Volumen
der Kristallite zu maximieren. Hierdurch kann über die dann schneller abfallende Strukturfun-
kion der In2O3-Kristallitdesorption ( ),S N t  besonders für die oxidfreien Oberflächen eine Ver-
besserung der Oberflächenmorphologie erreicht werden.
Bei der Sputterung besteht das verbleibende Ziel in der weiteren Reduktion der amorphen Deck-
schicht. Dies kann durch eine Optimierung des Einfallswinkels der Ionen erreicht werden. Wei-
terhin bietet die Gitteroptik noch Ansatzpunkte zur Minimierung in der Energieverbreiterung der
Ionen sowie zur Absenkung der Grenzenergie ohne Gitterabtrag. Alternative Sputtergase stellen
einen möglichen Übergang zu RIBE bzw. CAIBE Prozessen dar.
Schlußendlich sind die für beide Verfahren gefundenen Ergebnisse auf verwandte Halbleiter wie
InSb oder InP übertragbar, da die grundsätzlichen Problemstellungen der Präparation identisch sind.
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Um elektronische Elemente herstellen zu können, die das gesamte Potential des Indiumarsenids
ausschöpfen, wurden Präparationsmethoden gesucht, die möglichst ideale, wohl definierte, Ober-
flächen als Ausgangsbasis für eine anschließende Kontaktierung erzeugen. Zunächst wurde ge-
zeigt, daß durch die Reaktivität der InAs-Oberfläche zumindest der letzte Schritt unter Ul-
trahochvakuum Bedingungen erfolgen muß. Von den grundsätzlich verbliebenen Präparations-
methoden wurde der Materialauftrag wegen der hohen apparativen Anforderungen und das
Spalten aufgrund der Beschränkung auf polare Kristallflächen geringer Ausdehnung von den
Untersuchungen ausgenommen.
Bei der zunächst durchgeführten thermischen Desorption zeigte sich anhand von XPS-Unter-
suchungen, daß die langkettigen Kohlenstoffverbindungen vollständig erst bei Temperaturen
desorbieren, bei denen bereits eine starke Arsenverarmung der Oberfläche vorliegt. Die Notwen-
digkeit eines Arsengegendruckes zur Unterbindung einer frühzeitigen Arsenverarmung konnte
auch rechnerisch gezeigt werden. Ebenso der direkte Einfluß des Arsengegendruckes auf die
Desorptionsraten und damit den Materialabtrag des InAs-Substrates. Von einer Vorbehandlung
mit naßchemischen Ätzen und einer Bestrahlung mit Ultraviolettem Licht unter Sauerstoffspü-
lung konnten zwei günstige Aspekte nachgewiesen werden. Zum einen die Zerlegung der lang-
kettigen Moleküle, wodurch die spezifischen Desorptionstemperaturen drastisch abnehmen. Zum
anderen die Möglichkeit, über die Bestrahlungszeit die Ausdehnung und Struktur der so entste-
henden oxidhaltigen Schicht gezielt einstellen zu können. Diese oxidhaltige Oberflächenschicht
definiert die Ausgangsstruktur der nachfolgenden thermischen Behandlung im UHV.
Die Kombination der unterschiedlichen Analysemethoden führte direkt auf die Erstellung eines
qualitativen Gesamtdesorptionsmodells. Dieses besagt, daß in einer ersten Phase alle Kohlen-
stoffverbindungen desorbieren. In einer zweiten Phase bis 450°C findet die Desorption der Oxide
bei gleichzeitiger Umwandlung der Schichtstruktur statt. Die dann einzig verbliebene Verbin-
dung auf dem InAs ist In2O3, welches in Form von homogen über die Oberfläche verteilten Kri-
stalliten in epitaktischer Orientierung zum InAs(100) vorliegt. Die Desorption dieser In2O3-
Nanokristallite und des InAs-Substrates stellt die dritte Phase dar. Von den In2O3-Kristalliten
konnte gezeigt werden, daß diese in keinem Desorptionszustand laterale Anisotropien bezüglich
der Kristallrichtungen des Substrates aufweisen. Eine in situ Überwachung der Oberfläche per
RHEED, um den Desorptionspunkt des In2O3 zu finden, erwies sich als ineffizient.
Für die notwendige Aufklärung des Desorptionsverhaltens der In2O3-Kristallite mußte aufgrund
der Toleranzen in den Messungen absoluter Probentemperaturen ein indirekter Weg eingeschla-
gen werden. Hierzu wurden Proben mit monotonen Temperaturgradienten präpariert; die lokalen
Temperaturverläufe ( ),T p t  wurden berechnet. Aus den direkten Abbildungen der Oberflächen-
strukturen per AFM zeigte sich eine Abnahme der Kristallitdichte OxN  mit dem Abstand p  auf
der Probe. Die erforderliche Präzision in der Positionierung der Meßpunkte auf 50µm über den
gesamten Probenbereich wurde durch die spezielle Konstruktion des AFM mit dem eigens ent-
wickelten Röhrchenscanner erreicht. Ausgehend von einem einfachen Desorptionsmodell, bei
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dem die einzelnen Kristallite als „quasi-Teilchen“ betrachtet werden, folgten hieraus semiempiri-
sche Parameter der In2O3-Kristallitdesorption. Um den tatsächlichen Desorptionsprozeß am ein-
zelnen Kristalliten aufklären zu können, sind detaillierte Kenntnisse über die Veränderung der
Dimensionen (Höhe, Durchmesser und Form) während der Desorption notwendig. Diese sind
aber weder mit den Rastersensormikroskopen, wie in einem Kapitel gesondert gezeigt, noch mit
einem der anderen Meßverfahren direkt zugänglich. Weiterhin wurde in diesem Zusammenhang
gezeigt, daß die Abbildung von Nanostrukturen mit Rastersensormikroskopen prinzipbedingt
immer Abweichungen unbekannter Größe von den realen Strukturen aufweisen. Diese durch
Faltung von Probe und Sensorgeometrie bedingten Abweichungen können nicht durch eine Ent-
faltung der Bilddaten eliminiert werden. Bestehen jedoch Annahmen über die vorliegenden
Strukturen, so können SPM-Abbildungen unter Vorgabe einer Sensorgeometrie exakt simuliert
werden. Die Grundlagen einer solchen Simulation wurden dargelegt. Untersuchungen beliebiger
Desorptionsproben zeigten eine systematische Korrelation der Kristallitdichte OxN  (STM/AFM
gemessen) mit dem Gesamtoxidvolumen OxV  (XPS gemessen). Über diese Kopplung konnte
mittels einer Simulationsserie mit variablen Desorptionsmodi und variablen Ausgangsformen der
Kristallite über den Vergleich mit den AFM gemessenen Strukturen die wahrscheinlichste Kom-
bination identifiziert werden. Alle gefundenen Werte der Simulationsparameter lagen innerhalb
ihrer empirischen Erwartungsbereiche und sind im Einklang mit Plausibilitätsbetrachtungen, die
unabhängig von den für die Simulation gemachten Voraussetzungen gelten.
Ausgehend von einer zehnminütigen UV-O3 Oxidationszeit ergab sich, daß die In2O3-Kristallite
zum Desorptionsbeginn eine mittlere Höhe von 2,25nm und einen mittleren Durchmesser von
26nm aufweisen. Die entsprechende Oberflächenbedeckung beträgt 0,42. Als Desorptionsmodus
wurde gefunden, daß bei Temperaturen unter 800°C an den freien Kanten der Kristallite stattfin-
det. Ein quantitatives Modell zur Beschreibung der lagenweisen Desorption von InAs mit nano-
kristalliner In2O3-Bedeckung wurde aufgestellt und Energieparametern 

2 3In Ok  und 
2 3In OE  sowie

eine Strukturfunktion ( )2 3In OS V  des Desorptionsmodus abgeleitet. Ausgehend hiervon wurden
Desorptionssimulationen und Abbildungssimulationen der Gesamtstruktur (In2O3-Kristallite auf
InAs(100)) für bekannte Proben durchgeführt. Aufgrund der guten Übereinstimmung mit realen
Meßwerten (XPS und SPM) erfolgte eine Erweiterung der Simulation auf Temperaturverläufe,
die experimentell nicht mit der erforderlichen Präzision zugänglich waren. InAs-Oberflächen mit
möglichst geringer Rauhigkeit werden bei einer Restoxidbedeckung von 2-6% gefunden.
Über eine gezielte Temperaturführung ( )T t  können somit, für gegebene Oxidationszeiten 

3UV Ot −

und Arsengegendrücke Asp , In2O3-InAs(100)-Oberflächenstrukturen „nach Maß“ hergestellt
werden. Dieser Punkt ist von vornehmlichem Interesse bei Untersuchungen, die auf den tatsächli-
chen Einfluß der Grenzflächenstruktur auf die elektronischen Eigenschaften von Metall-Halbleiter-
Kontakten im Allgemeinen abzielen. Gerade bei den speziellen Eigenschaften des Indiumarse-
nids besteht hier noch Klärungsbedarf. Dies gilt in besonderem Maße für Strukturen, die auf eine
Anwendung des Proximityeffektes der Supraleitung abzielen. Eine gezielte Variation der reinen
Morphologie von Grenzflächen ohne gleichzeitige (zufällige) Veränderung der chemischen und
kristallinen Struktur des InAs ist eine Grundvoraussetzung zur Optimierung von Kontaktflächen.
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Bei den Untersuchungen zur nicht reaktiven Sputterpräparation mit Argon wurden grundsätzliche
Unterschiede zwischen den präparierten Oberflächen mit „herkömmlichen“ Ionenquellen und der
arbeitsgruppeneigenen ECR-Ionenquelle bei nominell gleichen Prozeßparametern festgestellt.
Durch den Umstand, daß die ECR-Quelle bereits bei mittleren Ionenenergien (≤ 800eV) deutlich
glattere Oberflächen erzeugt und eine Reduktion der Ionenenergien bis auf 20eV möglich ist,
wurde für die eigentliche Untersuchung nur die ECR-Quelle verwendet. Das zwischenzeitlich
festgestellte Problem der Deposition von Gittermaterial auf der Probe konnte durch angepaßte
Potentiale in der Gitteroptik eliminiert werden. Die hieraus resultierende Verbreiterung des
Energiespektrums zeigte keine negative Auswirkung auf die Qualität der Oberflächen.
Um die Parametereinflüsse systematisch betrachten zu können, wurde nur unter einem festen
Winkel von 60° zur Oberflächennormalen eingeschossen. Für die Aufrechterhaltung der
Stöchiometrie des InAs auch in den obersten Lagen erwies es sich gemäß der XPS Messungen
als ausreichend, die Ionenenergie in einen Bereich unter 250eV abzusenken.
Eine direkte Messung der Abtragsrate ( )z t∆  an einer speziell präparierten Probe ermöglichte die
Bestimmung deren funktionaler Abhängigkeit von den freien Prozeßparametern IonE , Ionj  und t .
Hieraus ließ sich ableiten, daß die notwendige Sputterzeit auch bei Ionenenergien unter 100eV
bis auf eine Minute reduziert werden kann, ohne daß Reste der Kontaminationsschicht des
Rohwafers zurückbleiben. Dies wurde auch anhand von Probenserien mit nominellen Ionenener-
gien von 50eV bei abnehmender Sputterzeit bin hinunter zu 60 Sekunden direkt bestätigt.
Bei der Morphologie der direkten Oberfläche zeigte sich für Ionenenergien kleiner als 300eV ei-
ne nur geringe Abhängigkeit von den Prozeßparametern IonE , Ionj  und t . Die entsprechenden
quantitativen Strukturwerte Korrugation z∆  und Rauhigkeit rmsz  wurden sowohl per SPM direkt
von den Oberflächen, als auch über TEM-Untersuchungen an Probenquerschnitten ermittelt. Die
mit TEM gemessenen Rauhigkeitswerte rmsz  liegen dabei immer unter denen der SPM Messun-
gen, wohingegen die Werte der Korrugation z∆  bei beiden Verfahren gleich ausfallen. Für

IonE  ≤ 100eV beträgt die Oberflächenrauhigkeit rmsz ≈  0,18nm (TEM) bzw. 0,35nm (SPM) und
die Korrugation z∆ ≈  1,6nm. Dies liegt in einem Bereich, der nach Literaturdaten sonst nur
durch reaktive Sputterverfahren erreicht wird. Als variabler Strukturfaktor erwies sich die amor-
phe Deckschicht. Für deren Ausdehnung amorphd  konnte, in Übereinstimmung mit der theoreti-
schen Modellvorstellung, ein monotones Verhalten bezüglich der Ionenenergie IonE  gemessen
werden. Bei nominellen Ionenenergien IonE  ≤ 100eV liegt die mittlere Dicke der amorphen
Deckschicht unter einem Nanometer. Die in Querschnitten von Proben mit dem TEM zugängli-
che Grenzfläche zum kristallinen InAs weist hierbei in allen Fällen eine etwas geringere Rauhig-
keit rmsz  und Korrugation z∆  auf, als die direkte amorphe Oberfläche.
Für die Gesamtstruktur der gesputterten Oberfläche ist bei Beibehaltung eines festen Einfalls-
winkels nur die Ionenenergie ein relevanter Prozeßparameter ist. Ionenstromdichte und Sputter-
zeit betreffen nur in die Abtragsrate. Dies zeigt sich auch in der großflächigen Homogenität der
präparierten Oberfläche, die in AFM Abbildungen direkt nachgewiesen werden konnte.
Es ist weiterhin zu erwarten, daß über eine Variation des Einfallswinkels zumindest die Dicke
der amorphen Deckschicht bei den gegebenen Ionenenergien noch weiter reduziert werden kann.
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10 Anhang

Abschätzung der Kristallitdimensionen anhand der Messungen

Durch die ein- und mehrstufigen Proben zeigt sich unter Berücksichtigung der Abbildungsfehler
– siehe Kapitel 4 – im Mittel ein Höhen zu Durchmesser Verhältnis der beobachteten Kristallite :

10
Ox

Ox
D

H ≈ (10.1)

Die genaue Form dieser Kristallite ist ebenfalls nicht bekannt, wohl aber die Tatsache, daß ihre
Kanten keinen flachen Winkel zum Substrat bilden. Hieraus lassen sich, unter Berücksichtigung
der festgestellten Rotationssymmetrie, drei grundlegende Querschnittsformen annehmen :
1. Rechteck :  , 2. (halb) Ellipse :  und 3. Kreiskappe : .
Verbunden mit den gemessenen mittleren Volumina OxV  kann die Flächenbedeckung Oxθ  aus der
Kristallitdichte OxN  abgeschätzt werden :

610
Ox i Ox

i Ox
N F

θ
⋅

= (10.2)

mit : 2 3
1 4 3,OxF V≈ ⋅   ;  2 3

2 5 6,OxF V≈ ⋅   ;  2 3
3 6 7,OxF V≈ ⋅

Unter der Vorgabe der Standardvorverhandlung aus Kapitel 5.2 und vergleichbaren Temperatur-
verläufen ( )T t  gilt für die relativen zeitlichen Änderungen :

3 4 4 38 75 0 273, ,GdVdN dV
N V

dt dt dt
⋅ ⋅ = = ⋅ ⋅ (10.3)

und : 1 4

3 75,dV dN
dt N dt

= ⋅ (10.4)

Formale Relationen der Kristallitparameter

2 3 2 3

Ox Krist Krist
In O Krist In O Krist

dM dV dN
N V

dt dt dt
ρ ρ= ⋅ ⋅ + ⋅ ⋅ (10.5)

( )
2 3

e
Krist

b

E
k T tOx

In O Krist Krist Krist

dM d dF dH
N FH H F V k

dt dt dt dt
ν

ρ ν ν
− 

 = + + −
 
 

(10.6)

( )

2 3

1
e

Krist

b

E
k T tOx

Krist Krist Krist
In O

Ox

dM d dH
N FH F V k

dt dt dtd
dt H

ν ν
ρθ

ν

− 
 − + −
 
 = (10.7)

mit : ( )tν  = Formfunktion ; ( )F t  = Grundflächen ; ( )H t  = zentrale Höhe
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Substratdesorption mit In2O3-Oxidinselbedeckung unter Arsengegendruck

Berechnung der Stoßzahl Ad
AsN  in Arsenatomen pro µm-2s-1 aus dem Arsenpartialdruck [Hen91] :

4

4

10

49

4 10

1 44 10,

AsAd
As

As u

p
N

a T

−

−

⋅ ⋅
=

⋅ ⋅ ⋅
(10.8)

mit :
4Asp  : Partialdruck der As4-Moleküle ; 

4Asa  : Molekülmasse ; uT  : Umgebungstemperatur.
Für eine Betrachtung der Desorption anhand von Bedeckungsänderungen geht die Stoßzahl Ad

AsN
in eine Mololagenadsorption pro Sekunde über :

4

Ad
Ad As
As As

InAs

N
ML

N
σ= ⋅ (10.9)

mit : InAsN  = 5,45·106 µm-2 : die Flächendichte der Indium und Arsenatome und

Asσ  = 0,5 : Kondensationskoeffizient für 4As  (entsprechend GaAs nach [Fox78]).
Die Multilagendesorption des Schichtsystems InAs(100) mit In2O3-Oxidinselbedeckung ist am
einfachsten durch sukzessiv-paarweise gekoppelte Differentialgleichungen zu beschreiben :
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(10.10)

mit : i Asθ  = i . Monolage As = 2 i⋅ . Gesamtlage ; i Inθ  = i . Monolage In = ( )2 1i⋅ + . Gesamtlage.
Die Dimension n  des Systems ist so zu wählen, daß im Berechnungszeitraum die maximale Ab-
tragstiefe 1

2 InAsz n d= ⋅  nicht überschritten wird, also für die tiefste Lage iθ  mit 1iθ <  gilt: 2 i n⋅ < .
Für die Simulation eines Desorptionsprozesses mit Substratabträgen bis 20nm Tiefe ist somit
ein System von mindesten 140 gekoppelten Differentialgleichungen notwendig. Die entspre-
chenden numerischen Berechnungen wurden mit [Mcd97] durchgeführt. Die Bedeckung durch die
Oxidkristallite ( )ox tθ  ergibt sich aus der mittleren Strukturentwicklung durch die Materialdesorp-
tion an den Kannten der Kristallite gemäß Kapitel 5.4.2 – Abbildung 5.23 bis Abbildung 5.25.
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Simulation der Strukturdesorption von In2O3 – Vergleich mit Experimenten
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Abbildung 10.1
Vektorfelddiagramme der relativen Gesamtabwei-
chung für eine Kantendesorption mit Substratabtrag.

Die Einzelgrafiken zeigen die relative Gesamtab-
weichung σ der simulierten AFM-Abbildungen ei-
ner Gradientenprobe von den realen Meßwerten
für die fünf angenommenen Ausgangsformen. Die
Achsenskalierung bezieht sich jeweils auf die Va-
riation der Ausgangshöhe H0 (1-4nm) und den
Spitzenradius RTip (10-80nm). Durch die einge-
schriebenen Zahlen werden die Bereiche der ge-
ringsten (gelb) und höchsten (grün) Abweichung
beziffert. Die Ausdehnung der Flächen gibt Auf-
schluß über die zulässige Parametervariation im
Bereiche der besten Übereinstimmung von para-
metrisierter Simulation und gemessenen Werten.
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Vergleich von Desorptionsenergien der beteiligten Spezies
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Abbildung 10.2
Desorptionsraten für InAs(100) und In2O3 in den Konfigurationen nanokristallin  und geschlossene Schicht.

Die hohe Desorptionsenergie von 3,7eV der geschlossenen Schicht entstammt [Sam82] (Verdamp-
fungswärme) und deckt sich mit der beobachteten thermischen Stabilität dünner Kristallfilme bis 800°C
[Min99]. Für das In2O3 in Kristallitkonfiguration sind neben den gefundenen Energieparametern der
Kantendesorption mit 5,0eV noch die Äquivalenzenergien für den „standard-Präexponentialfaktor“
k = 1⋅1013 s-1 einer Desorption entsprechend des Kantendesorptionsmodus S(V) mit 2,3eV und einer
Desorption auf der Basis unabhängiger Teilchen mit 2,5eV angegeben. Entsprechendes findet sich bei
dem Desorptionspeak des Arsens. Die Energie von 2,86eV geht auf eine exakte Anpassung der
Desorptionsfunktion für unabhängige Teilchen an die gemessenen Daten zurück [Sas93], bei der
Energie von 2,0eV wurde nur die Lage des Peak Maximums betrachtet. Unterhalb der Abszisse sind die
Temperaturbereiche markiert, in denen die jeweiligen Verbindungen auf der Oberfläche anzutreffen sind.

Abbildung 10.2 zeigt den Gewinn der thermischen Oberflächenpräparation durch die UV-O3

Oxidation, da die Desorption des nanokristallinen In2O3 deutlich vor der totalen Desorption
langkettiger Kohlenstoffverbindungen (poly-C) abgeschlossen ist. Dies gilt entsprechend für alle
anderen binären Halbleiter auf Indiumbasis. Die Temperaturerhöhung der Thermodesorptions-
rechnungen für die Abbildung 10.2 erfolgt mit 0,1K/s also quasi-isotherm. Höhere Heizraten ver-
schieben die Peak-Lagen zu höheren Temperaturen (Verschiebung der Abszissenachse nach links).



168                                                                                                     Anhang

Abschätzung der Desorptionsvolumen – hypothetische Kopplung von N und V

Aus den Messungen der Äquivalenzschichtdicke der Oxidkristallite zu Beginn der eigentlichen
In2O3-Desorption und dem bestimmten Schichtdickenwachstum unter Ozoneinfluß (siehe
Abbildung 2.11) folgt für die bisher untersuchten Proben die Abschätzung :

( )
3

0
-0 3,G UV O UVV V t≈ ⋅ (10.11)

wobei ( )
3-UV O UVV t  das aus der UV-O3 Oxidation resultierende Volumen der Oxidschicht nach

(2.1) ist. UVt  ist die Oxidationszeit. Für die statistischen Kristallitparameter gilt :

( ) ( ) ( )GV t V t N t= ⋅ (10.12)

mit den Spezialfällen : ( ) 0
0G GV t V= , ( )0 0V t V=  und ( )0 0N t N=  für den Desorptionsbeginn.

Aus der (halb-)paraboloiden Querschnittsform der In2O3-Kristallite folgt mit (10.11) und (10.12)
weiterhin, daß die mittleren Kristallithöhen 0H  der Oxidschichtdicke ( )ox UVD t aus (2.1) entspricht.
Um die Kopplung von V  und N  über den Desorptionsprozeß exakt analytisch beschreiben zu
können, ist die Kenntnis einer Größenverteilung der Kristallite zum Desorptionsbeginn notwendig,
diese konnte jedoch aus der dynamischen Veränderung der Oxidschicht bisher nicht abgeleitet
werden. Für Proben mit Oxidationszeiten von 10 Minuten sind die Zusammenhänge empirisch
bekannt (siehe Abbildung 5.10), diese werden zu einer hypotetischen Kopplung verallgemeinert :

( ) 0
0

n
V

N V N
V

 
= ⋅  

 
(10.13)

Der Exponent n  geht hierbei auf eine monotone Änderung der Kristallitgrößenverteilung zurück.
Durch eine Vorgabe von n  und gemessenen Werten 0

GV , ( )N t  und ( )GV t , t  beliebig aber fest,
sind die Kopplung ( )N V  und über (10.12) die Ausgangswerte 0N  und 0V  der In2O3-Desorption
eindeutig festgelegt. Für die in Kapitel 5.4.3 gezeigten simulierten Strukturdaten sind die berech-
neten Kopplungen und Ausgangswerte in Abbildung 10.3 dargestellt.
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Abbildung 10.3
Hypothetische Verläufe und Startwerte der
gekoppelten statistischen Kristallitgrößen.

Die Probennummerierung und Benennung
entspricht der Vorgabe aus Kapitel 5.4.3,
Abbildung 5.27 und Abbildung 5.28.
Jeder Oxidationszeit tUV wird eine Vertei-
lungskonstante n zugeordnet. Die Meß-
werte von Proben mit der standardoxi-
dationszeit von zehn Minuten liegen für
n = 3/2 auf der berechneten Kopplungs-
kurve. Für die Proben mit den längeren
Oxidationszeiten e (20min) und f (25min)
ergeben sich die empirischen Kurven-
verläufe durch die Meßpunkte 5 und 4.
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Berechnung von Desorptionsstrukturen mit idealen Temperaturverläufen
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Abbildung 10.4
Vergleich der relativen Kristallitdtrukturdesorptionen für die idealen Temperaturverläufe T=const und c=const

a) für T = const und b) für c = const. Für die quantitative Änderung der In2O3-Kristallite gilt während des
Desorptionsprozesses, daß sich die Bedeckung wie das Gesamtvolumen verhält : ( ) ( )

2 3In O gest V tθ ≈ .
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Abbildung 10.5
Variation der Oxidbedeckung  bei Temperatur-  und Zeitabweichungen von idealen Temperaturverläufen.

a) zeigt die Änderung der Oxidbedeckung Oxθ  von T  und c  mit einer Temperaturabweichung T∆ ,
b) die Änderung mit Abweichungen der Abbruchzeit t∆ . Zielbedeckung ist in jedem Fall 0,05. Die je-
weilige Lage der Kurvenscharen für ( ),Ox iT tθ  und ( ),Ox ic tθ  wird durch die farbigen Bereiche markiert.

a) b)

a) b)
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Berechnung von Desorptionsstrukturen mit idealen Temperaturverläufen
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Abbildung 10.6
Strukturwerte ∆z und zrms der Oberfläche als Funktion der Desorptionszeit bei variablen Arsengegendrücken

Diese Teilgrafiken zeigen die Erweiterung der Abbildung 5.30 für verschiedene Arsengegendrücke. Die zu
den einzelnen Drücken gehörenden Kurvenscharen der Strukturdaten werden durch die farbig markierten
Bereiche repräsentiert. Für jeden Parametertyp ist eine zentral liegende Kurve exemplarisch eingezeichnet.
Die Lage und Richtung der Parameterpfeile � (pAs) und � (T , c) zeigen die Verschiebungstendenzen.

In der Teilgrafik d) von Abbildung 10.6 ist für die eingezeichneten exemplarischen Kurven mit
c = 0,1K/s der direkte Einfluß der totalen Arsendesorptionsrate auf den zeitlichen Verlauf der
Rauhigkeit und die daraus hervorgehenden lokalen oder absoluten Extrema erkennbar. Ein ent-
sprechender Effekt tritt bei der Variation der Heizraten auf und ist in Abbildung 5.30d) sichtbar.

a) b)

c) d)
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Berechnung von Desorptionsstrukturen mit idealen Temperaturverläufen
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Abbildung 10.7
Strukturwerte ∆z und zrms an charakteristischen Desorptionszeitpunkten bei variablen Arsengegendrücken

a) und b) zeigen die Rauhigkeit rmsz  als Funktion der Zeit t . Der Endbereich der Oxiddesorption mit dem
Übergang zu einer reinen InAs-Oberfläche ist durch ein ausgeprägtes lokales Minimum deutlich erkennbar.
c) und d) sind Auftragungen der Korrugation gegen die Oxidbedeckung θOx der Oberfläche. Hier zeigt sich
im Endbereich eine Tendenzumkehr der relativen Änderungsgeschwindigkeiten für Heizraten größer 1K/s.

Abbildung 10.7 stellt die auf variable Arsengegendrücke erweiterte Variante von Abbildung 5.33
a) bis d) dar. Auch hier zeigt sich bei den isothermen Temperaturverläufen die tendenziell
konstante Zunahme der Strukturwerte mit dekadischen Erhöhungen des Arsengegendrucks Asp .

a) b)

c) d)
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Vorschlag zum Aufbau einer komparativen Temperaturregelung

Abbildung 10.8
Optimierte Probenheizung für homogene Temperaurfelder durch Reduktion der Wärmeübertragungswege.

Die Grundkonstruktion der Heizelemente ist an die in Abbildung 3.12b) gezeigten angelehnt. a) ist die Va-
riante einer Probenheizung basierend auf dem Wärmefluß durch direkten Kontakt über die gesamte Pro-
benfläche. In b) wird die Wärme nur durch den Strahlungsaustausch zwischen den Flächen transportiert.
Dieser Aufbau wird häufig in kommerziellen MBE-Anlagen verwendet. Der Nachteile des Aufbaus b) ge-
genüber a) besteht in einer größeren Verlustleistung und Reaktionsträgheit, der Vorteil in einer höheren
Toleranz gegen Verspannungen durch thermische Ausdehnungen und Inhomogenitäten der Kontaktflächen.

                             

Abbildung 10.9
Komparative Temperaturregelung durch simultane Messung an einer identischen Probe mit Sensorpunkten.

Der Testwafer mit den Temperaturmeßfendern kann auch aus alternativen Halbleitermaterialien beste-
hen. Eine vorteilhafte Wahl wäre ein Substrat mit möglichst hoher thermischer Stabilität. Abweichungen
bei der Messung absoluter Temperaturen aufgrund unterschiedlichen Materialien von Probe und Wafer
können durch geeignete Testmessungen eliminiert werden. Wichtig hingegen ist die Beachtung der Dicke
und für beide Wärmeübertragungen möglichst identische Struktur der Rückseiten von Probe und Test-
wafer. Meßfehler, die aufgrund nichtlinearer Übertragugsfunktionen von probenfernen Temperaturmeß-
punkten vorkommen – siehe (3.21) – können bei einem symmetrisch-komparativem Aufbau nicht auftreten.
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