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Zusammenfassung Die Interdiffusion in dem fiir optoelektronische Bauelemente im in-
fraroten Wellenldngenbereich wichtigen Materialsystem GaSb—AlISb wird quantitativ un-
tersucht und in einem atomistischen Modell gedeutet. Dazu wurden nominell undotierte
GaSb/Al,Ga;_,Sb-Heterostrukturen einer thermischen Behandlung unter antimonreichen
und galliumreichen Bedingungen im Temperaturbereich von 600 °C bis 700 °C unterworfen.
Die Analyse der Heterostrukturen erfolgte mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
und Rontgendiffraktometrie. Zur quantitativen Bestimmung von Konzentrationsprofilen
im Nanometermafistab wurde eine TEM-Hellfeldtechnik entwickelt, die auf einem Fiinf-
strahlfall mit symmetrischer Anregung der systematischen Reihe von {200}-Strahlen als
Abbildungsbedingung beruht. Es wird gezeigt, dafl die Interdiffusion durch einen konzen-
trationsabhéngigen Interdiffusionskoeffizienten beschrieben werden kann. Die Interdiffusion
verlangsamt sich mit steigender Aluminiumkonzentration x des Al,Ga; ,Sb-Mischkristalls.
Unter antimonreichen Bedingungen vollzieht sich die Interdiffusion signifikant schneller als
unter galliumreichen Bedingungen. In der Arbeit wird gezeigt, dafl die Interdiffusion von
Gallium und Aluminium in Al,Ga;_,Sb-Mischkristallen durch ein atomistisches Modell
erkliart werden kann, in dem Leerstellen auf dem Gruppe-ITI-Untergitter von zentraler Be-
deutung sind. Danach ist ihre Konzentration unter antimonreichen Bedingungen durch Ver-
lust von Gruppe-III-Atomen an die Gasphase hoch. Unter galliumreichen Bedingungen ist
die Konzentration der Leerstellen auf dem Gruppe-II1I-Untergitter grundsétzlich niedriger,
und sie entstehen indirekt durch Besetzung von Leerstellen auf dem Gruppe-V-Untergitter
durch Gruppe-IIT-Atome. Die Gleichgewichtskonzentration der Gruppe-ITI-Leerstellen wird
als die maflgebliche Grofle fiir die beobachteten experimentellen Ergebnisse identifiziert.

Abstract Interdiffusion in alloys based on the GaSb—AlSb material system that is
suitable for optoelectronic devices for the infrared range is investigated quantitative-
ly and is interpreted in terms of an atomistic model. To this end, nominally undoped
GaSb/Al,Ga;_,Sb heterostructures were subjected to thermal treatment under both Sbh-
rich and Ga-rich conditions in the temperature range of 600 °C to 700 °C. For charac-
terisation of the heterostructures, transmission electron microsocopy (TEM) and X-ray
diffraction were applied. For quantitative analysis of concentration profiles on a nanometer
scale, a TEM bright-field technique was developed that is based on a symmetric five-beam
imaging condition with excitation of the systematic row of {200}-beams. It is shown that
interdiffusion in the GaSb—AISb system can be described by a concentration-dependent in-
terdiffusion coefficient. Interdiffusion is retarded with increasing aluminium concentration x
of the Al,Ga;_,Sb alloy. Under Sb-rich conditions, interdiffusion is significantly faster than
under Ga-rich conditions. The present study shows that the mechanism of interdiffusion of
the group-III atoms in the GaSb—AISb system can be described in terms of vacancies on
the group-IIT sublattice. Under Sb-rich conditions, evaporation of group-IIT atoms into the
gas phase leads to a high concentration of group-III vacancies. Under Ga-rich conditions,
these vacancies are created indirectly by formation of group-lIII antisites. The equilibrium
concentration of the group-1II vacancies is identified as the relevant factor for the observed
experimental results.
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Kapitel 1

Einleitung

Die Entwicklung der Halbleitertechnik ist seit mehreren Jahrzehnten eng verkniipft mit
Fortschritten in der Prozefitechnik des Elementhalbleiters Silizium. Dieses Material bildet
die Basis der Informationstechnik, und seine Rolle ist angesichts der Massenproduktion
darauf basierender Bauelemente bis heute ungebrochen. In den vergangenen Jahren haben
jedoch wachsende Anforderungen an die Leistungsfahigkeit integrierter Schaltungen dazu
gefiihrt, dal auch Verbindungshalbleiter den Weg von Spezialanwendungen zum Massen-
markt gefunden haben. Herausragende Bedeutung haben dabei I11/V-Halbleiter gewonnen,
insbesondere die Arsenide, die zum Beispiel in schnellen Transistoren und in optoelektro-
nischen Bauelementen eingesetzt werden. Die Prozeftechnik der Arsenide ist etabliert, und
grundlegende Materialfragen sind in den vergangenen Jahren ausgiebig untersucht worden.
Durch den fiir sie charakteristischen Wellenlingenbereich der Lichtemission sind Arsenide
jedoch nur bedingt fiir den Einsatz in modernen Bauelementen zur optischen Dateniiber-
tragung geeignet. Fiir dieses angesichts wachsenden Datenaufkommens immer wichtiger
werdende Einsatzgebiet ist eine Wellenldnge gefordert, die dem Démpfungsminimum der
Glasfaser entspricht, das als Ubertragungsmedium dient. Dieser Wert liegt heutzutage bei
1,5 um und wird mit der Entwicklung neuer Glasfasermaterialien mit weiter verringer-
ter Dampfung voraussichtlich in den Bereich von 2 pm bis 4 um ansteigen (Nagel et al.
1987). Gegenwiirtig werden Arsenide in optoelektronischen Bauelementen fiir Wellenlingen
bei 1,5 pm in Verbindung mit weiteren Elementen als quaternére Systeme eingesetzt.

Die Antimonide entsprechen den heutigen und zukiinftigen Anforderungen an die Eigen-
schaften von Bauelementen bereits mit ternéren Systemen gut und stellen auch aufgrund
weiterer optischer und elektronischer Eigenschaften ein vielversprechendes Materialsystem
dar (Milnes und Polyakov 1993, Levinshtein et al. 1996, Dutta et al. 1997). Ihre Bandliicken
decken den infraroten Spektralbereich in einem weiten Umfang ab (siche Abbildung 1.1),
von InSb mit einer Emission bei 7 um bis GaSb bei 1,6 pm. AISb weist eine indirekte
Bandliicke auf. Das technisch interessante terndre System GaSb—AlSb ist vollstdndig misch-
bar (Joullié und Gautier 1979), und der Ubergang von direkter zu indirekter Bandliicke
findet in Al,Ga;_,Sb-Mischkristallen bei etwa z = 0,2 statt (Alibert et al. 1983). Da
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Abbildung 1.1: Bandliicke und Wellenlénge der Lichtemission als Funktion der Gitterkonstanten
der Antimonide, ihrer Legierungen und weiterer Halbleiter (nach Dutta et al. 1997).

in Quantentopfstrukturen, die auf GaSb und AlISb basieren, sowohl Elektronen als auch
Locher in GaSb lokalisiert sind, ist eine hohe Quanteneffizienz gewihrleistet. GaSb und
AlSb zeichnen sich zudem mit 0,7 % durch einen geringen Unterschied der Gleichgewichts-
gitterparameter aus. Daher ist mit dem ternéren System GaSb—AlSb grundsétzlich eine De-
position defektfreier Heterostrukturen bei guter Kontrolle der Zusammensetzung moglich.

Dies sind notwendige Voraussetzungen fiir qualitativ hochwertige Bauelemente, auf deren
Basis bereits verschiedene Anwendungen realisiert wurden und andere in Aussicht genom-
men werden (Manasreh 1997). Ein Beispiel fiir hochwertige Bauelemente sind Laser, die
typischerweise aus einer vollstindig elastisch verzerrten Mehrfachheterostruktur bestehen.
Entsprechende Bauelemente auf Antimonidbasis wurden bereits als sog. Vertical-Cavity
Surface-Emitting Lasers (VCSEL) realisiert (Koeth et al. 1998), ein Konzept, das beson-
ders hohe Quanteneffizienz bei geringer spektraler Linienbreite erlaubt. Vorteilhaft sind in
diesem Zusammenhang auch die sich stark unterscheidenden Brechungsindizes von GaSbh
und AlSh, wodurch die Gesamtdicke der Mehrfachheterostruktur gegeniiber einem entspre-
chenden Bauelement mit dem bislang verwendeten Materialsystem InP/InGaAsP (siehe
z.B. Choa et al. 1991) deutlich reduziert werden kann. Auch als Detektoren im infraro-
ten Spektralbereich ergeben sich vielfaltige Moglichkeiten, etwa fiir die Sensorik in der
Umwelttechnik und die Thermographie in der Medizintechnik. Interessante elektrische Ei-
genschaften erschliet das System (GaSb—AISb in Verbindung mit InAs wegen einer Vielzahl
von moglichen Bandiibergéingen (Beresford et al. 1990, Wagner et al. 1997).



Zur Herstellung hochwertiger Bauelemente ist eine Depositionstechnik notwendig, die eine
genaue Steuerung von Dicke und Zusammensetzung einzelner Schichten auf dem ange-
strebten Mafistab von wenigen Nanometern zuldfit. Nur so konnen letztlich die optischen
und elektrischen Eigenschaften maflgeschneidert werden. Dabei steht das grundsétzliche
Verhalten des Materials bei den in Relation zum Schmelzpunkt oft hohen Wachstumstem-
peraturen sowie die Reaktion des Materials auf nachfolgende Prozeflschritte mit erhohter
thermischer Belastung fiir bereits abgeschiedene Schichten im Vordergrund. Die Kennt-
nis der Diffusion ist daher sowohl in quantitativer Hinsicht (Diffusionsgeschwindigkeit)
als auch in qualitativer Hinsicht (Mechanismen auf atomarer Ebene) wichtig. Unter dem
Aspekt Interdiffusion wird das Augenmerk insbesondere darauf gerichtet, wie stark sich
Konzentrationsiibergénge in einer Heterostruktur durch thermische Einwirkung verbrei-
tern, sich dadurch von angestrebten steilen Profilen oder anderen definierten Gradienten
unterscheiden und so zu verminderter Leistungsfdhigkeit des Bauelements fiihren.

In III/V-Halbleitern sind an der Diffusion stets beide Untergitter beteiligt. Wé&hrend zur
Untersuchung der Interdiffusion auf dem Gruppe-III-Untergitter Messungen von Konzen-
trationsprofilen auf Spezies dieses Untergitters beschréinkt werden kénnen, miissen fiir die
Interpretation auch mogliche Wechselwirkungen mit dem Gruppe-V-Untergitter beriick-
sichtigt werden. Die Leerstellenkonzentration auf diesem Untergitter ist wegen des hohen
Dampfdrucks der Gruppe-V-Elemente in starkem Mafle von den Umgebungsbedingungen
abhéngig und kann sich bis zur Einstellung eines thermischen Gleichgewichts zwischen
Umgebung und Halbleiter verdndern.

Wihrend fiir Arsenide die Phianomene der Selbst- und Interdiffusion ausfiihrlich untersucht
worden sind (siehe z.B. Shaw und Casey Jr. 1973, Tuck 1988, Sharma 1989), erfahren
Antimonide erst in jlingster Zeit wieder Aufmerksamkeit in Bezug auf Diffusionsmessungen.
So gibt es einerseits dltere Erkenntnisse zur Selbstdiffusion in Antimoniden (siehe z.B.
Willardson et al. 1968 und Zitate darin), insbesondere auch in GaSb (Eisen und Birchenall
1957, Weiler und Mehrer 1984, Weiler et al. 1984). Uber neue systematische Studien zu den
Mechanismen der Selbstdiffusion in GaSb berichten Bracht et al. (2000, 2001). Andererseits
wurde die Diffusion von verschiedenen Fremdatomen in GaSb untersucht (Boltaks und
Gutorov 1960, Bougnot et al. 1968, Da Cunha und Bougnot 1974, Mimkes et al. 1998).
Allerdings erstrecken sich diese Arbeiten nicht auf die Diffusion von Gruppe-III-Elementen.
Allein Indium wurde in dieser Hinsicht systematisch untersucht (Boltaks und Kulikov 1957,
Eltoukhy und Greene 1979, Mathiot und Edelin 1980).

Bei den Materialien, die den &dlteren Arbeiten zugrundeliegen, handelt es sich in der {iber-
wiegenden Mehrzahl nicht um epitaktisch gewachsenes Material, wie es fiir funktionstra-
gende Schichten von Bauelementen verwendet wird, sondern um mit unterschiedlichen Me-
thoden geziichtete, undotierte Einkristalle. Sie sind mit Untersuchungen in Zusammenhang
zu sehen, deren Ziel in der Aufkldrung der Griinde fiir eine stets vorhandene p-Leitfihig-
keit von nominell undotiertem GaSb bestand. In technischer Hinsicht sind Lésungen dieser
Problematik gefunden worden (Zhang et al. 1999). Sie bestehen vorwiegend in geeigneten
Dotierungsmafinahmen (Baxter et al. 1965, Bublik et al. 1992a, Hidalgo et al. 1997), aber
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auch im Zulegieren von Aluminium (Ichimura et al. 1993, Voronina et al. 1998). Auch zur
Deutung des Phinomens der p-Leitfihigkeit durch intrinsische Defekte geben sowohl expe-
rimentelle Untersuchungen an Substratmaterial (van der Meulen 1967, Meinardi et al. 1993,
Dutta et al. 1996) und epitaktisch gewachsenem Material (Zhao et al. 1998) als auch theo-
retische Berechnungen (Ichimura et al. 1990) konsistente Anhaltspunkte. Ein Bedarf nach
darauf aufbauenden, weitergehenden Untersuchungen von komplexeren Systemen ist daher
zu erwarten. So berichten Bracht et al. (2001) etwa iiber erste Ergebnisse zur Abhéngig-
keit der Selbstdiffusion in GaSb von Zink-Dotierung. An technisch relevanten Heterostruk-
turen mit Schichtdicken von nur wenigen Nanometern wurden bislang erst exemplarisch
Auswirkungen der Interdiffusion auf optische Eigenschaften von Quantentopfen diskutiert
(Lomascolo et al. 1998). Aus den genannten Untersuchungen konnten bereits Riickschliisse
auf die der Diffusion zugrundeliegenden Vorgédnge gezogen und atomistische Modelle for-
muliert werden. So wird fiir den Mechanismus der Diffusion von Gruppe-III-Elementen der
substitutionelle Mechanismus iiber Leerstellen des Gruppe-III-Untergitters vorgeschlagen
(Mathiot und Edelin 1980, Bracht et al. 2000, 2001).

In der vorliegenden Arbeit wird die Interdiffusion von Aluminium und Gallium in
GaSb/Al,Ga;_,Sb-Heterostrukturen untersucht. Das Ausgangsmaterial besteht aus einer
Uberstruktur von nominell reinen AlSb- bzw. GaSb-Schichten. Die AlSb-Schichten weisen
eine Dicke von nur wenigen Nanometern auf. Das Ausgangsmaterial ist damit modellhaft
fiir Strukturen realer Bauelemente. Durch eine grofie Periode der Uberstruktur ist gleichzei-
tig gewihrleistet, daf das Verhalten der einzelnen Schichten der Uberstruktur unabhingig
voneinander analysiert werden kann. Die nominell undotierten Schichten sind mit metall-
organischer Molekularstrahlepitaxie auf GaSb-Substraten hergestellt.

Ziel der Arbeit ist es, Ga/Al-Interdiffusion unter definierten antimonreichen und gallium-
reichen Bedingungen zu untersuchen und mit einem atomistischen Modell der Diffusion
zu deuten. Dazu wird zunéchst eine Methode entwickelt, mit der quantitativ Aluminium-
bzw. Gallium-Konzentrationsprofile einer Heterostruktur mit einer lateralen Auflésung von
besser als 2 nm bestimmt werden konnen. Zur Untersuchung wird die Transmissionselek-
tronenmikroskopie eingesetzt, mit der die Schichten direkt abgebildet und gleichzeitig in
ihrer chemischen Zusammensetzung unter Nutzung des lokalen Bildkontrastes analysiert
werden. Ferner wird fiir die Diffusionsexperimente eine Technik entwickelt, mit der die Pro-
ben reproduzierbar und ohne Einbuflen der Kristallqualitit einer thermischen Behandlung
unterworfen werden konnen. Schliefilich wird zur Bestimmung des Interdiffusionskoeffi-
zienten ein Verfahren zur Simulation von Konzentrationsprofilen eingesetzt, mit der die
experimentell gemessene Interdiffusion beschrieben werden kann.

Im Anschlufl an diese Einleitung werden zunichst Grundlagen der Diffusion in III/V-
Halbleitern beschrieben. Danach werden die in dieser Arbeit verwendeten experimentellen
Methoden dargestellt. Nach der Darstellung der Ergebnisse und der quantitativen Beschrei-
bung der Interdiffusion folgt die {ibergreifende Diskussion, in der die Interdiffusion in einem
atomistischen Modell beschrieben wird.



Kapitel 2

Diffusion in III1/V-Halbleitern

In diesem Kapitel werden grundlegende Aspekte der Diffusion in Halbleitermaterialien
dargestellt, die zum Verstdndnis der quantitativen Beschreibung des Diffusionsgeschehens
und dessen Deutung mit einem atomistischen Modell notwendig sind. Zunéchst steht der
mathematische Rahmen im Vordergrund, mit dem Diffusion und speziell die Interdiffusi-
on quantitativ erfaft und in Abhingigkeit von Temperatur und Defektkonzentration be-
schrieben wird. Danach wird das Phdnomen der Dampfdruckabhingigkeit der Gruppe-V-
Leerstellenkonzentration in III1/V-Halbleitern erldutert. Die Dampfdruckabhéingigkeit ist
die physikalische Grundlage, auf der die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Diffusi-
onsexperimente gestaltet sind. Anschlielend werden wichtige Eigenschaften des Material-
systems (Ga—Sb beschrieben, die in Zusammenhang mit der Interpretation der Ergebnisse
von Diffusionsexperimenten von Bedeutung sind.

2.1 Quantitative Beschreibung der Interdiffusion

Diffusion in Festkorpern ist ein thermisch aktivierter Prozefl und geschieht iiber Punktde-
fekte des Kristallgitters (Shaw und Casey Jr. 1973, Tuck 1988, Mehrer 1990, Beke 1998). Die
wichtigsten Punktdefekte stellen Leerstellen (vacancies, abgekiirzt V) und Zwischengittera-
tome (interstitials, abgekiirzt I) dar. Im Falle des Mechanismus iiber Zwischengitterplitze
ist das Atom selbst das Diffusionsvehikel. Die Diffusion einer Leerstelle hingegen bewirkt
indirekt die Wanderung eines Atoms auf den entsprechenden Gitterplitzen. Die treibende
Kraft der Diffusion ist ein Gradient des chemischen Potentials. Die Temperaturabhédngig-
keit des chemischen Potentials ist fiir eine Spezies 4 als Funktion des Aktivitidtskoeffizien-
ten 7; und des Molenbruchs x; dieser Spezies gegeben durch

wobei kp die Boltzmannkonstante und 7" die absolute Temperatur ist. Der Aktivitatskoef-
fizient beschreibt ein von dem einer idealen Losung abweichendes Verhalten des Systems.

5
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Fiir die Anderung des chemischen Potentials als Funktion des Molenbruchs folgt:
8/% . kBT Jdln Yi
or; {1 + Jdlnz;

3

(2.2)

Dabei ist ® der sog. thermodynamische Faktor. Bis zum Erreichen des angestrebten ther-
mischen Gleichgewichts wirkt im System eine chemische Kraft F; auf die Spezies, die durch
die Ableitung von p; beziiglich der Ortskoordinate s geméf

O
Os

definiert ist. Fiir den Flufl j; folgt mit der Beweglichkeit M, und der Konzentration pro
Volumen ¢; = z;/V,, (Vp,: molares Volumen):

F=-

(2.3)

. ~ Jc;
Ji = =Ml = _Dia—
s

D; ist der Diffusionskoeffizient der Spezies i im allgemeinen Fall einer nicht-idealen festen
Losung. Er ist iiber den thermodynamischen Faktor & verkniipft mit dem Fremddiffusi-
onskoeffizienten D; in einer verdiinnten (idealen) Losung (z; — 0) geméf

(2.4)

und ist konzentrationsabhéngig und damit ortsabhéngig. Die partielle Differentialgleichung,
deren Losung die lokale Konzentration ¢; der Spezies 7 als Funktion des Ortes s und einer
Gliihzeit tq ist, lautet dann allgemein:

8ci J ~ 8ci

= — | D;— 2.6
Ote  0Os ( 83) (2.6)
Diese Diffusionsgleichung ist die allgemeine Form des eindimensionalen zweiten Fickschen
Gesetzes.

Abhingigkeit von der Zusammensetzung des Mischkristalls Im Fall der Inter-
diffusion in einem bindren System (Mischkristall aus den Komponenten A und B), die
iiber Leerstellen des Kristallgitters abliuft (substitutionelle Diffusion), gilt in der Regel
z; # 0. Fiir die zwei Spezies (i € {A, B}) lautet die Flufigleichung 2.4 unter Verwendung
des Molenbruchs z;, der atomaren Konzentration der Spezies ¢ auf ihrem Untergitter:

. ~ Ox;
Ji = —Dz'(l’z') D5

(2.7)

D; wird in diesem Fall als individueller Diffusionskoeffizient der Spezies ¢ bezeichnet. All-
gemein gilt Dy # Dg, d.h. es kommt zu einem Nettofluf} 7y von Leerstellen:

jv=—(ja +Js) (2.8)
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Mit xp = 1 — xp stellt sich Gleichung 2.7 beziiglich der Spezies A wie folgt dar:

~ 81‘ A
A =—D — 2.9
JA (za) 95 (2.9)
Der iiber x5 von der Zusammensetzung des Mischkristalls abhéngige chemische Interdif-
fusionskoeffizient D(xz,), der das gemeinsame Diffusionsgeschehen beschreibt, ist dabei
gegeben durch die zweite Darken-Gleichung

D(xzy) = IAEB + (1 - xA)[)A
= [zaDp+ (1 —za)Da] P (2.10)

Im Grenzfall 24 = 0ist D = Dy, also gleich dem Fremddiffusionskoeffizienten der Spezies A
im reinen Material B. Fiir z, = 1 ist D= Dy, also gleich dem Fremddiffusionskoeffizien-
ten der Spezies B im reinen Material A. Gleichzeitig gilt jeweils ® = 1. Fiir eine exakte
Beschreibung von D(z4) ist ferner die Aufnahme eines weiteren Faktors in Gleichung 2.10
notwendig, der die aus dem NettofluB der Leerstellen und damit aus der Anderung der
Leerstellenkonzentration folgende lokale Beschleunigung bzw. Verlangsamung der Diffusion
beschreibt und der im Englischen als ,,vacancy wind factor®(Leerstellen-Wind) bezeichnet
wird (Manning 1968, Allnatt und Lidiard 1993).

Abhéingigkeit von Temperatur und Leerstellenkonzentration Die thermische Ak-
tivierung der Diffusion wird ausgedriickt durch die Temperaturabhéngigkeit des Diffusions-
koeflizienten geméfl der Arrhenius-Beziehung

AQ

D= DO exp |:_kB—T:| 5 (211)

wobei AQ) die Aktivierungsenthalpie als die zu iiberwindende Barriere fiir einen erfolgrei-
chen Gitterplatzwechsel darstellt. Im Falle der Diffusion iiber einen Leerstellenmechanismus
sind der praexponentielle Faktor Dy und damit auch D selbst proportional zur Frequenz v
der thermischen Schwingungen eines Atoms sowie zur Gleichgewichtskonzentration CY;' der
Leerstellen. Die Frequenz der thermischen Schwingungen steigt mit fallender Atommasse m
gemaf

v o 1/y/m. (2.12)

Der Diffusionskoeffizient der Leerstellen Dy ist {iber eine Arrhenius-Beziehung mit einer
Wanderungsenthalpie AQw von der Temperatur abhéingig. Fiir die Diffusion einer Spe-
zies iiber einen Leerstellenmechanismus folgt dann fiir die Aktivierungsenthalpie AQ) des
Diffusionskoeffizienten D:

AQ = AQp + AQw (2.13)
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Sie setzt sich zusammen aus einem Beitrag zur Leerstellenbildung (A@g) und einem Beitrag
zur Wanderung (AQw) der betrachteten diffundierenden Spezies.

Da Leerstellen eine Ladung tragen konnen, ist ihre Gleichgewichtskonzentration CY' in
einem Halbleiter eine Funktion der Lage ihres Energieniveaus in der Energieliicke Fg,,
relativ zum Ferminiveau. Unter intrinsischen Bedingungen gilt fiir eine einfach negativ
geladene Leerstelle auf dem Gruppe-III-Untergitter mit dem Ferminiveau Er (Shockley
und Moll 1960):

Oy = Ot {1+ exp [(Ef — Fy-)/(hT)]} (2.14)

Dabei ist Cyt die Gleichgewichtskonzentration der betreffenden ungeladenen Leerstelle
und Fy- das Energieniveau fiir den einfach negativ geladenen Zustand. Die Lage des
Ferminiveaus ist als Funktion der effektiven Masse m; der Elektronen im Leitungsband
bzw. m}, der Locher im Valenzband iiber

» 1 3
EpY = §Egap + ZkBT In [m?/m?] (2.15)

von der Temperatur abhéngig (Enderlein und Schenk 1992). Die Abhéngigkeit der Gleichge-
wichtskonzentration von Leerstellen von den elektronischen Eigenschaften eines Halbleiters
nach den Gleichungen 2.14 und 2.15 wird als Ferminiveau-Effekt bezeichnet.

Dampfdruckabhingigkeit der Gruppe-V-Leerstellenkonzentration In III/V-
Halbleitern weist der Gleichgewichtsdampfdruck des Gruppe-V-Elements iiber dem
Festkorper einen wesentlich hoheren Wert auf als der des Gruppe-III-Elements (siehe z.B.
Hellwege et al. 1984, Ichimura und Wada 1990). Uber einen weiten Temperaturbereich
bis hin zum Schmelzpunkt kann daher unter Nichtgleichgewichtsbedingungen ein Verlust
von Gruppe-V-Atomen aus dem Kristall auftreten. In der Folge wird die Stochiometrie des
Kristalls unter Erzeugung von Leerstellen auf dem Gruppe-V-Untergitter verdndert. Dies
hat unmittelbar Auswirkungen auf die Diffusion, die somit durch unterschiedliche Rand-
bedingungen in der Gasphase iiber dem Kristall entscheidend beeinflufit wird (Willardson
et al. 1968, Shaw und Casey Jr. 1973).

Tritt eine Spezies A in der Gasphase als Tetramer auf (A$*), so wird die Reaktion zwischen
der Gasphase und dem Kristall beschrieben durch

Aias + 4V = 4AA, (216)

wobei A, die Spezies A auf ihrem Gitterplatz und V5 eine Leerstelle auf diesem Gitterplatz
bedeutet. Aus dem Massenwirkungsgesetz folgt damit fiir die Gleichgewichtskonzentrati-
on C*? von Leerstellen auf den Gitterplitzen der Spezies A als Funktion des Partialdrucks P

e —1/4
O o Py (2.17)
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2.2 Das Materialsystem Ga—Sb

Nichtstochiometrie Im Materialsystem Ga—Sb wurde die Temperaturabhéngigkeit des
Dampfdrucks von Antimon bereits experimentell und theoretisch untersucht. So ermit-
telten Brice und King (1963) experimentell einen Antimon-Dampfdruck iiber GaSb von
(34 1) -107% Torr bei 712 °C, dem kongruenten Schmelzpunkt von GaSb, an dem der
Kristall stéchiometrisch vorliegt (Joullié und Gautier 1979). Neuere Berechnungen der
Gleichgewichtspartialdriicke von Ga, Sb, Sby und Sbs in Abhéngigkeit von der Tempera-
tur ergeben einen dhnlichen Wert fiir den Gesamtdruck von Antimon (McAfee Jr. et al.
1986). Im Vergleich mit anderen I11/V-Halbleitern handelt es sich um einen sehr geringen
Wert (Hellwege et al. 1984). Entscheidend fiir die Stochiometrie des Kristalls ist jedoch das
Verhéltnis zum Partialdruck des entsprechenden Gruppe-ITI-Elements. Fiir Gallium iiber
GaSb wird dieser Wert mit 102 Torr nahe der Schmelztemperatur angegeben und liegt
damit etwa drei Grolenordnungen niedriger als der von Antimon (McAfee Jr. et al. 1986).

Der Verlust von Antimon fiihrt dazu, dafl im System Ga—Sb oberhalb von etwa 400 °C das
Existenzgebiet von GaSb von der streng stochiometrischen Verbindung auf eine galliumrei-
che Verbindung ausgedehnt ist, wie in Abbildung 2.1 schematisch dargestellt ist. Die exakte
Ausdehnung des Bereichs der Nichtstochiometrie wird abhéingig von der Methode zu seiner
Bestimmung unterschiedlich angegeben (Edelin und Mathiot 1980, Ichimura et al. 1990,
Bublik et al. 1992b). Thre maximale Ausdehnung wird jedoch weitgehend iibereinstimmend
mit Azg, ~ 1077 bei etwa 650 °C angegeben.

Aus thermodynamischer Sicht bedarf es also besonderer Anstrengung, um eine gallium-
reiche Verbindung, also einen zuniichst an Sb-Leerstellen (Vg,) reichen GaSb-Kristall (im
folgenden galliumreiche Bedingungen genannt), zu vermeiden (Ichimura et al. 1990). Dies
wird durch verschiedene Untersuchungen bestétigt, die sowohl im Falle von geziichteten
Einkristallen als Substratmaterial (Effer und Etter 1964, van der Meulen 1967, Meinardi
et al. 1993, Dutta et al. 1996) als auch von epitaktischen Schichten (Nagel et al. 1987, Zhao
et al. 1998) auf galliumreiches GaSb durch intrinsische Defekte schlieBen lassen. Wihrend
einer thermischen Behandlung in dem Temperaturbereich, der dem Existenzbereich des
nichtstéchiometrischen Kristalls entspricht, kann demgegeniiber eine antimonreiche Ver-
bindung durch Beigabe von Sb-reichem Material oder reinem Antimon erreicht werden
(siehe z.B. Jiang et al. 1995). Dies wird im folgenden antimonreiche Bedingungen genannt.

Bildung von Ga-Antisite-Atomen Unter galliumreichen Bedingungen ist infolge
der erhShten Konzentration von Sbh-Leerstellen die Bildung eines weiteren Defekttyps
begiinstigt, des Ga-Antisite-Atoms (Gagp). Jedes Ga-Antisite-Atom kann auf Kosten je-
weils einer Sh-Leerstelle und unter Bildung einer Ga-Leerstelle entstehen gemif

Gagy + Ve, = Vaa + GaSb, (2.18)

wobei Gag, ein Galliumatom auf seinem Gitterplatz und Vg, die Leerstelle, die es hin-
terldfit, bedeuten. Auf die Existenz dieses Mechanismus der Konzentrationsverringerung
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Abbildung 2.1: Gleichgewichts- und Nichtgleichgewichtsphasen im System Ga—-Sb, aufgetra-
gen gegeniiber der Temperatur (in °C) als Funktion des Molenbruchs. Das Existenzgebiet der
nichtstochiometrischen Verbindung ist schraffiert gezeichnet (nach Mathiot und Edelin 1980).

von Sb-Leerstellen schlieflen {ibereinstimmend Ichimura et al. (1990) sowie Edelin und Ma-
thiot (1980) aus ihren theoretischen bzw. experimentellen Untersuchungen und berechnen
darauf basierend die Gleichgewichtskonzentrationen dieser und anderer intrinsischer Defek-
te in GaSb. In Abbildung 2.2 ist deren Temperaturabhéngigkeit nach Ichimura et al. (Teil-
bild I, Konzentration pro Volumen) und nach Edelin und Mathiot (Teilbild IT, Molenbruch)
fiir antimonreiche und galliumreiche Bedingungen dargestellt. Daraus geht hervor, daf} die
Konzentration von Ga-Leerstellen (Vg,) unter galliumreichen Bedingungen in einem wei-
ten Temperaturbereich etwa eine Groflenordnung kleiner ist als unter antimonreichen Be-
dingungen. Die Unterschiede verschwinden in der Nihe des kongruenten Schmelzpunkts
von GaSb, entsprechend dem in Abbildung 2.1 gezeigten Bereich der Nichtstéchiometrie.
Dabei ist zu beachten, dal Ichimura et al. ihre Berechnungen fiir den Wachstumsprozef3
eines Einkristalls aus einer Schmelze durchgefiihrt haben, Edelin und Mathiot ihre Ergeb-
nisse hingegen auf Messungen des Halleffektes stiitzen. Der prinzipielle Verlauf der Tem-
peraturabhingigkeit der Leerstellenkonzentration kann jedoch als gesichert angenommen
werden.

Unabhéngig von der Temperatur ist unter galliumreichen Bedingungen auch eine deutlich
héhere Konzentration von Ga-Antisite-Atomen als von Sh-Leerstellen zu erwarten. Das
Gleichgewicht fiir die Umwandlung einer Sb-Leerstelle in den Platz fiir ein Ga-Antisite-
Atom bei gleichzeitiger Bildung einer Ga-Leerstelle liegt demzufolge auf der rechten Sei-
te von Gleichung 2.18. Das Ga-Antisite-Atom wird als die wahrscheinlichste Ursache fiir
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Abbildung 2.2: Temperaturabhingigkeit von Defektkonzentrationen in GaSb unter antimonrei-
chen und galliumreichen Bedingungen (,,Sb-rich*) bzw. (,,Ga-rich“). Teilbild I: Thermodynami-
sche Berechnungen, als Konzentration pro Volumen (Ichimura et al. 1990). Teilbild II: Berech-
nungen nach Ergebnissen von Halleffekt-Messungen, als Molenbruch (Edelin und Mathiot 1980).
Berticksichtigt: Ga-Leerstellen (Vga), Sb-Leerstellen (Vgp,), Gallium-Antisite-Atome (Gagp ).

die stets vorhandene p-Leitfdhigkeit von nominell undotiertem GaSb angesehen, da es
einen doppelten Akzeptor darstellt. Eine Kopplung von Gagp, und Vg, zu einem Kom-
plex Vg, Gagp ist in der Literatur jedoch umstritten (siehe Ichimura et al. 1990 und Zitate
darin), da Vg, ein einfacher Akzeptor ist und damit eine abstoende Wechselwirkung zwi-
schen diesen Defekten zu erwarten ist. Das Antisite-Atom allein ist jedoch infolge seiner
hohen Konzentration schon fiir die Erklarung der p-Leitfihigkeit ausreichend.

Ein Mechanismus analog zu der durch Gleichung 2.18 beschriebenen Reaktion von Sb-
Leerstellen wird auch in dem den Antimoniden verwandten Materialsystem der Arsenide
experimentell beobachtet (siehe z.B. Baraff und Schliiter 1985, Walukiewicz 1989).

Messungen der Diffusion Die in Abbildung 2.2 dargestellte Temperaturabhingigkeit
der Defektkonzentrationen wird auch angefiihrt fiir die Deutung von Diffusionsmessungen.
So finden Mathiot und Edelin (1980) mit ihren Experimenten zur Fremddiffusion von In-
dium in GaSb eine hohere Diffusionsgeschwindigkeit unter antimonreichen Bedingungen
(sieche Abbildung 2.3, gestrichelte Linie) als unter galliumreichen Bedingungen (durchge-
zogene Linie). Die Unterschiede verschwinden in der Nihe des Schmelzpunkts von GaSb.
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Abbildung 2.3: Temperaturabhingigkeit des Diffusionskoeffizienten fiir Fremddiffusion von In-
dium in GaSb nach Mathiot und Edelin (1980) (Symbol Kreis, Linien) und von Selbstdiffusion von
Gallium bzw. Antimon in GaSb nach Bracht et al. (2000, 2001) (Symbol Stern bzw. Rechteck).

Die Autoren deuten dieses Verhalten als unmittelbare Folge der Nichtstochiometrie des
Kristalls und damit der Konzentrationsunterschiede der Ga-Leerstellen zwischen antimon-
reichen und galliumreichen Bedingungen. Sie schlagen als atomistisches Modell fiir die
Fremddiffusion von Indium in GaSb daher einen reinen Leerstellenmechanismus vor. Dies
wird durch ihre Beobachtung gestiitzt, daf§ der auf die Gleichgewichtskonzentration C5/
der Leerstellen normierte Diffusionskoeffizient unabhéngig vom Partialdruck von Antimon
in der Gasphase ist.

Bracht et al. (2000, 2001) leiten aus ihren experimentellen Ergebnissen der Selbstdiffu-
sion von Gallium bzw. Antimon in GaSb (Abbildung 2.3, Symbol Stern bzw. Rechteck)
fiir die beiden Diffusionsbedingungen verschiedene Modelle fiir die Vorgidnge auf atomarer
Ebene ab. Insbesondere wird gefolgert, dal Selbstdiffusion auf den beiden Untergittern un-
abhingig voneinander verlauft, da fiir Gallium und Antimon eine Differenz der jeweiligen
Diffusionskoeffizienten von mehreren Gréflenordnungen gemessen wird. Die Selbstdiffusi-
on von Antimon ist dabei unabhéngig von den Diffusionsbedingungen stark unterdriickt.
Aus den Ergebnissen wird fiir das Gruppe-ITI-Untergitter auf den Leerstellenmechanismus
geschlossen. Die Reaktion von Galliumatomen mit Sb-Leerstellen gem&f Gleichung 2.18
(Seite 9) wird als die wahrscheinlichste Ursache fiir die gering ausgeprigte Antimon-
Selbstdiffusion sowie die Existenz einer hinreichenden Konzentration von Ga-Leerstellen
fiir die Gallium-Selbstdiffusion unter galliumreichen Bedingungen angesehen.



Kapitel 3

Experimentelle Methoden

Zunichst werden in einem ersten Abschnitt das eingesetzte Probenmaterial und die zu
dessen Herstellung verwendeten Techniken der konventionellen und der metallorganischen
Molekularstrahlepitaxie beschrieben. In einem weiteren Abschnitt werden die Diffusionsex-
perimente dargestellt. Dabei wird das Augenmerk insbesondere auf diejenigen Mafinahmen
gerichtet, die fiir reproduzierbare antimonreiche und galliumreiche Diffusionsbedingungen
getroffen werden. Danach wird die Methode der Rontgendiffraktometrie dargestellt, die zur
Charakterisierung des Ausgangsmaterials fiir die Diffusionsexperimente dient. Schliellich
werden die methodischen Aspekte der transmissionselektronenmikroskopischen Technik be-
schrieben, die zur quantitativen Bestimmung der Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-
Untergitter eingesetzt wird.

3.1 Heteroepitaxie

3.1.1 Das verwendete Probenmaterial

Die Antimonide kristallisieren wie die anderen in der Halbleitertechnik eingesetzten I11/V-
Verbindungen in der Zinkblende-Struktur (siehe Abbildung 3.1), die durch die Raumgruppe
F43m und das Pearson-Symbol ¢F'8 beschrieben wird (Jackson 1991). Ein fiir die eingesetz-
te Mefimethode wichtiges Merkmal dieser kubischen Kristallstruktur ist die tetraedrische
Koordination eines jeden Atoms. Das Kristallgitter kann dabei gedanklich in zwei um ein
Viertel einer Raumdiagonale verschobene kubisch flichenzentrierte Untergitter unterteilt
werden, die jeweils nur mit Gruppe-III- bzw. Gruppe-V-Atomen besetzt sind. Entlang der
(100)-Richtung bestehen Atomsdulen daher jeweils aus der Spezies nur eines Untergitters.
Bei der Elektronenbeugung im Transmissionselektronenmikroskop treten dadurch Beu-
gungseffekte auf, die fiir die Analyse der Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter
nutzbar sind (Kapitel 4).

13
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Lox z =8 zﬁ,(

Abbildung 3.1: Einheitszelle der Zinkblende-Struktur (nach Burzlaff und Zimmermann 1993).
In der links dargestellten Projektion der Einheitszelle ist mit der Zahl n jeweils die z-Koordinate
eines Atoms geméifl z = n/8 als Bruchteil des Gitterparameters angegeben.

Die im Rahmen dieser Arbeit als Ausgangsmaterial fiir die Diffusionsexperimente bzw.
zur Kalibrierung der Mefimethode verwendeten Proben bestehen aus heteroepitaktisch
auf GaSb-Substrate gewachsenen Uberstrukturen von Al,Ga;_,Sb-Schichten mit definier-
ter Zusammensetzung x auf dem Gruppe-ITI-Untergitter. Die unterschiedlichen Gleichge-
wichtsgitterparameter der Schichtmaterialien fiihren zu einem charakteristischen Verzer-
rungszustand der Schichten. Die Relaxation dieses Verzerrungszustands beeinfluit einer-
seits die zur Messung der Zusammensetzung genutzten Beugungseffekte. Andererseits hat
sie potentielle Auswirkungen auf die Diffusion, wie im folgenden fiir den Fall einer einzelnen
heteroepitaktischen Schicht auf einem Substrat kurz skizziert wird.

Wegen der unterschiedlichen Gleichgewichtsgitterparameter von Schicht und Substrat tritt
wiahrend des Wachstums zunéchst eine elastische Verzerrung der Schicht parallel zur Grenz-
fliche auf und mit ihr einhergehend eine Querdehnung in Wachstumsrichtung (Anhang A).
Es herrscht ein ebener Spannungszustand in der Grenzflache. Die Schicht wird dabei als
pseudomorph bezeichnet, sofern die Grenzfliche kohérent, d.h. frei von Defekten ist (sie-
he z.B. Ickert und Schneider 1983). Die Verzerrungsenergiedichte nimmt mit steigender
Dicke der heteroepitaktischen Schicht zu. Die Verringerung dieser Energiedichte ist trei-
bende Kraft fiir eine Relaxation der Verzerrung, die sowohl wihrend des Wachstums als
auch anschlieflend erfolgen kann. Eine Relaxation ist nach dem Wachstum bei der Prapa-
ration einer Probe zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung zu erwarten,
da die Bedingung des ebenen Spannungszustands nicht mehr erfiillt ist. Die Auswirkun-
gen auf den zu analysierenden Bildkontrast werden in Kapitel 4 dargestellt. Eine teilwei-
se oder vollstdndige Relaxation der Verzerrung ist auch bereits wihrend des Wachstums
durch Bildung von Defekten des Kristallgitters oder von Dicken- und Konzentrationsfluk-
tuationen moglich (siehe z.B. Bauer 1958, Matthews und Blakeslee 1974, Srolovitz 1989).
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Dies ist unerwiinscht, da in der Folge lokal unterschiedliche Diffusionsbedingungen nicht
ausgeschlossen werden konnen, die sich z.B. im Falle von Kristalldefekten in Senken fiir
Diffusionsvehikel &uflern. Der Schichtaufbau des verwendeten Probenmaterials ist daher so
gestaltet, daf} ein Auftreten von Relaxationsmechanismen grundsétzlich nicht zu erwarten
ist. Eine Verifikation erfolgt mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie, mit der Aussagen iiber
den Verzerrungszustand in einer Probe getroffen werden kénnen (Kapitel 3.3).

In der untenstehenden Ubersicht werden die Proben mit den im folgenden verwendeten
Bezeichnungen aufgefiihrt. Der Schichtaufbau der Proben mit den nominellen Schichtdicken
ist in Abbildung 3.2 dargestellt.

e GaSb/AlSb-Uberstruktur DIFF-SB

— nominell reine AlSb- und GaSb-Schichten auf GaSbh-Substrat

— Ausgangsmaterial fiir Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen
e GaSb/AISb-Uberstruktur DIFF-GA
— nominell reine AISb- und GaSb-Schichten auf (GaSb-Substrat

— Ausgangsmaterial fiir Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen
e GaSb/AlSb-Uberstruktur DIFF-GA-XRD
— nominell reine AISb- und GaSb-Schichten auf GaSb-Substrat

— Ausgangsmaterial fiir Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

— zur Verifikation des Verzerrungszustandes des Ausgangsmaterials
e Al,Ga;_,Sb-Mehrfachheterostruktur KALIB-1 bis KALIB-4

— aluminiumreiche Schichten unterschiedlicher Konzentration, GaSb-Substrat

— zur Kalibrierung der Mefimethode

Durch den Schichtaufbau der primér fiir die Diffusionsexperimente verwendeten Pro-
ben DIFF-SB und DIFF-GA mit einer siebenfachen Uberstruktur von GaSb- und AlSb-
Schichten ist gewahrleistet, dal 6rtlich unterschiedliche Diffusionsbedingungen durch von-
einander abweichende Konzentrationsprofile der einzelnen Schichten nach einem Diffusi-
onsexperiment detektiert werden konnen. Mit der nach der Uberstruktur folgenden GaSh-
Schutzschicht wird sichergestellt, da$ die Schichten der Uberstruktur bei der Priparation
zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung nicht beschidigt werden.
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DIFF-SB und -
DIFF-GA GaSb-Schicht AISb-Schicht 7 nm
500 nm GaSb-Schicht 120 nm
7-fach Uberstruktur
\\ AISb-Schicht 7 nm
-Schicht 12
GaSb-Substrat GaSb-Schicht 120 nm
/\_/
DIFF-GA-XRD -
500 nm GaSb-Schicht 50 nm
10-fach Uberstruktur
\ AlSb-Schicht 10 nm
GaSb-Substrat GaSb-Schicht 50 nm
/_\_/
AlLGa, Sb-Schicht 8 nm
GaSb-Schicht 70 nm
KALIB-1 bis AlLGa,,Sb-Schicht 8
KALIB-4 GaSb-Schicht 581, B7SCNIC nm
270 nm GaSb-Schicht 70 nm
Al,Ga, Sb-Schicht 8 nm
2x Uberstruktur
GaSb-Puffer 100 nm
AlSb-Marker 20 nm
GaSb-Substrat GaSb-Marker 20/50 nm
AlSb-Marker 20 nm
/_\/
GaSb-Puffer 200 nm

Abbildung 3.2: Schichtaufbau der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Proben. Aufgefiihrt
sind die nominellen Schichtdicken. Die gezeichneten Schichtdicken sind nicht mafstéblich. Jede
der Proben KALIB-1 bis KALIB-4 dient zur Kalibrierung von je zwei Aluminiumkonzentrationen.
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3.1.2 Molekularstrahlepitaxie

Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Schichtsysteme sind mit Epitaxieverfahren her-
gestellt worden, die auf dem Konzept der gerichteten Verdampfung von Prekursoren auf ein
Substrat beruhen: konventionelle Molekularstrahlepitaxie (Molecular Beam Epitaxy, MBE)
und metallorganische Molekularstrahlepitaxie (Metal Organic Molecular Beam Epitaxy,
MOMBE). Die Reaktion von einem oder mehreren Strahlen von Atomen oder Molekiilen
auf der einkristallinen Substratoberfliche fiihrt zum Wachstum der gewiinschten Schicht.
Durch den kombinierten Effekt des wihrend der Epitaxie herrschenden Ultrahochvaku-
ums, der unabhéngigen Steuerung der Strahlquellen und der langsamen Deposition ergibt
sich eine sehr gute Schichtqualitidt. Auf diese Weise kénnen sehr préizise wenige Monolagen
diinne Schichten und vor allem steile Konzentrationsgradienten realisiert werden (siehe z.B.
Ohring 1992 und Zitate darin).

Das Schema einer Wachstumskammer fiir Molekularstrahlepitaxie ist in Abbildung 3.3
dargestellt. In dieser auf einen Basisdruck von typischerweise etwa 10~ '° Torr abgepumpten
Kammer befindet sich zentral der beheizbare Substrathalter. Dem Substrat gegeniiber sind
die Quellen (Injektoren) angebracht, die im Falle der konventionellen MBE als Feststoff-
Effusionsquellen ausgefiihrt sind, wie in der Abbildung fiir die Antimonquelle angedeutet.
Im Falle der MOMBE sind die Gruppe-I1I-Quellen als Gasquellen mit metallorganischen
Prekursoren ausgefiihrt. Wiahrend des Wachstumsprozesses konnen die Gasfliisse rasch zu-
und abgeschaltet werden, indem die Injektionsleitungen mit einem sog. Shutter geoffnet
bzw. geschlossen werden. Die Geschwindigkeit dieses Vorgangs ist eine Voraussetzung fiir
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3 Alkylinjsktoren
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rotierender Substathaiter
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Abbildung 3.3: Schema der Wachstumskammer einer MBE-Anlage, teilweise fiir metallorgani-
sche Quellen. Bei einer konventionellen MBE-Anlage sind die Alkyl- und Hydridinjektoren durch
Effusionszellen ersetzt, entsprechend der Antimonquelle im Bild (nach Ungermanns 1998).
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kleine Schichtdicken und steile Konzentrationsiibergénge.

Der Einsatz von Feststoffquellen bei der MBE ist heute Standard. Im Falle einiger Material-
systeme, wie zum Beispiel der Antimonide (Ungermanns 1998), 18t sich mit Metallorganika
jedoch eine bessere Schichtqualitéit erreichen, da unter anderem eine erhohte Oberflichen-
diffusion der Admolekiile bzw. ihrer Zersetzungsprodukte auf dem Substrat zu verzeichnen
ist. Beim Einsatz von Feststoffquellen liegen die entsprechenden Spezies beim Auftreffen
auf das Substrat bereits in derjenigen Form vor, in der sie in das Kristallgitter eingebaut
werden. Uber weite Temperaturbereiche iiberwiegt dabei der ProzeB der Adsorption ge-
geniiber dem konkurrierenden Prozefl der Desorption. Hingegen miissen metallorganische
Prekursoren auf dem Substrat erst thermisch zerlegt werden. Durch Pyrolyse werden die
Alkylliganden abgespalten, und das zuriickbleibende zu deponierende Atom diffundiert auf
der Substratoberfliche bis zu seinem Einbau in das Kristallgitter. Bereits vor ihrer Zerle-
gung konnen die metallorganischen Prekursoren auch desorbieren. Die Wahrscheinlichkeit
fiir die Desorption ist dabei héher als im Fall von Feststoffquellen. Dies fiihrt zu einer star-
ken Abhéngigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit von der Substrattemperatur. Aufgrund
der hoheren Oberflichendiffusivitit ergibt sich jedoch eine gute Homogenitét der Schichten.

Fiir die Herstellung von Probe DIFF-SB (fiir Diffusionsexperimente unter antimonreichen
Bedingungen) und die Proben DIFF-GA und DIFF-GA-XRD (fiir Diffusionsexperimente
unter galliumreichen Bedingungen) wurden die im folgenden aufgefiihrten Wachstumspa-
rameter verwendet. Probenherstellung durch Roland Schmidt, Institut fiir Schichten und
Grenzflichen, Forschungszentrum Jiilich GmbH (siehe auch Ungermanns 1998).

e Epitaxieverfahren: MOMBE
e Al-Prekursor: Dimethylethylaminalan (DMEAALI), Strahldruck 4,0 - 107 Torr
e Ga-Prekursor: Triethylgallium (TEGa), Strahldruck 4,2 - 107° Torr

Sb: Feststoffquelle, Strahldruck 1,4 -107% Torr

Substrat: (001)-orientiertes, nominell undotiertes GaSb

Substrattemperatur: 530 °C

Fiir die Proben KALIB-1 bis KALIB-4 zur Kalibrierung der Mefimethode zur Bestimmung
der Zusammensetzung gelten die untenstehenden Wachstumsparameter. Probenherstellung
durch Thomas Bleuel, Technische Physik, Universitdt Wiirzburg. In Anhang C sind die
Einzelheiten der Kalibrierung dargestellt.

e Epitaxieverfahren: MBE
e Feststoffquellen fiir Ga, Al und Sb

e Substrat: (001)-orientiertes, nominell undotiertes GaSh
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3.2 Diffusionsexperimente

Die Diffusionsexperimente werden in geschlossenen, evakuierten Quarzampullen durch-
gefiihrt. Dabei wird das Ausgangsmaterial wihrend der Diffusionsexperimente antimonrei-
chen bzw. galliumreichen Bedingungen unterworfen. Fiir eine systematische Untersuchung
der Interdiffusion im System GaSb—AISb sind daraus Unterschiede im Diffusionsverhalten
zu erwarten (vgl. Kapitel 2.2). Im folgenden werden die im Rahmen dieser Arbeit fiir die
Einstellung der Diffusionsbedingungen getroffenen Mafinahmen beschrieben, die sich in der
Geometrie der Quarzampullen duflern.

Antimonreiche Bedingungen werden in den Diffusionsexperimenten durch Beigabe von rei-
nem Antimon in die Ampulle erreicht. Galliumreiche Bedingungen hingegen werden da-
durch eingestellt, daf} ein ungehindertes Verdampfen von Antimon erfolgen kann. Fiir jedes
Diffusionsexperiment ist dabei das folgende vorbereitende Verfahren einheitlich:

1. Sigen eines Probenstiicks mit den Abmessungen 2 mm X 2 mm (Dicke 0,5 mm) aus
dem zu untersuchenden Wafer mit der Heterostruktur mittels Fadensége

2. Reinigen der Probe und des Beigabematerials in Aceton

3. Befiillen der Ampulle mit Material

4. mehrstiindiges Evakuieren der Ampulle mittels Turbomolekularpumpe

5. dreimaliges Spiilen mit hochreinem Argon, jeweils gefolgt von Evakuierschritten
6. Evakuieren auf einen Restdruck von < 51075 Torr

7. Abschmelzen der Ampulle

Wihrend einer Diffusionsgliihung wird die Temperatur mit einem NiCr-Ni-Thermoelement
in unmittelbarer Néhe der Probe gemessen und auf etwa 4+2 K konstantgehalten. Es wird
ein konventioneller widerstandsgeheizter Ofen mit SiC-Heizstédben verwendet. Die Aufheiz-
phase dauert ungefihr 5 min fiir alle eingestellten Temperaturen von 600 °C bis 700 °C.
Der Ofen ist in senkrechter Lage aufgestellt (siehe Abbildung 3.4). In den Ofen ist ein
Quarzrohr von 40 mm Innendurchmesser eingelassen, durch das eine reproduzierbare la-
terale Lage der Ampulle gewahrleistet ist, die iiber entsprechende Abstandshalter verfiigt.
Die Ampulle wird mit daran befestigtem Thermoelement von oben so in das Rohr herab-
gelassen, daf} sie sich in dem Bereich mit dem geringsten vertikalen Temperaturgradienten
von weniger als 0,3 K/cm befindet. Der Temperaturgradient senkrecht zur Ofenachse ist
aufgrund der definierten Ampullenfithrung vernachléssighar. Wihrend des Diffusionsex-
periments sind beide Enden des Quarzrohres mit Aluminiumoxidwolle abgedichtet. Das
Experiment wird durch Abschrecken der Ampulle in einem unter dem Ofen befindlichen
Wasserbehélter beendet.
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Abbildung 3.4: Schema des fiir die Diffusionsexperimente verwendeten Ofenaufbaus.

3.2.1 Antimonreiche Bedingungen

Fiir antimonreiche Bedingungen wird zusétzlich zur Probe reines Antimon in Form von
kleinen Kugeln in die Ampulle gegeben. Der Dampfdruck von Sb iiber reinem Antimon,
das einen Schmelzpunkt von etwa 630 °C besitzt (Meyer und Pietsch 1949), ist in dem
verwendeten Temperaturbereich deutlich hoher als der von Sb iiber GaSb (Nesmeyanov
und Gary 1963). Dadurch wird ein Verlust von Antimon aus der Probe vermieden. Repro-
duzierbare Diffusionsbedingungen werden durch eine Sattigung des gasférmigen Antimon
in der Ampulle iiber dem festen bzw. fliissigen Antimon erreicht. Eine Gesamtmasse von
etwa 25 mg Antimon reicht dazu bei dem Volumen der Ampulle von etwa 3,5 cm?® aus. Die
besondere Form der Quarzampulle fiir Gliihung unter antimonreichen Bedingungen wird
im folgenden beschrieben.

In Abbildung 3.5 ist eine mit Probenmaterial befiillte, evakuierte Ampulle in dem Zustand
dargestellt, in dem sie vor dem Diffusionsexperiment vorliegt. Thre besonderen Merkmale
sind in den Ausschnittvergrofferungen in den Teilbildern IT und III zu erkennen: die Nase
fiir die Beigabe von reinem Antimon in Kugelform (1) und die gewundene Rohre, an deren
Ende sich die eigentliche Probe (2) und in deren Mitte sich drei Stiicke GaSb-Wafer (3)
befinden. Die gewundene Rohre ist mit der Hauptrohre verbunden und entsprechend eva-
kuiert. Zwei weitere Stiicke GaSh-Wafer liegen ferner am unteren Ende der Ampulle (4).
In der Nase werden die Antimonkugeln an einem definierten Ort gehalten, so daf ins-
besondere bei Temperaturen oberhalb des Schmelzpunktes von Antimon diese Schmelze
lokalisiert ist. Die hinzugefiigten GaSb-Wafer dienen beim Abschrecken der Ampulle als
Kondensationsflachen fiir das gastformige Antimon. Durch ihre Plazierung am unteren En-
de der Ampulle und in der Mitte der gewundenen Rohre noch vor der eigentlichen Probe
ist sichergestellt, dafl ein Kondensieren von Antimon auf der Probenoberfliche weitgehend
vermieden wird: Beim Abschrecken beginnt der Temperaturgradient am unteren Ende der
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Abbildung 3.5: Mit Probenmaterial befiillte Ampulle fiir antimonreiche Diffusionsbedingun-
gen, Zustand vor dem Diffusionsexperiment. Teilbild I: Ubersichtsaufnahme, Teilbilder IT und III:
Ausschnittvergroferungen. A Hauptrohre, B Ose fiir die Aufhéingung im Ofen, C Abstandshalter
zur Fithrung der Ampulle im Ofen, D innere Rohre zur Fithrung des Thermoelements, E Ab-
schmelzstelle, F Nase zur Beigabe von reinem Antimon, G gewundene Rohre zur Plazierung der
Probe, 1 reines Antimon in Kugelform, 2 Probe, 3 und 4 GaSb-Wafer als Kondensationsflichen
fiir den Antimondampf beim Abschrecken.

Ampulle mit ihrem Eintauchen in Wasser. Gasférmiges Antimon im zentralen Bereich der
Ampulle kondensiert daher vorwiegend an den Waferstiicken bei Position 4 und am Ort
des reinen Antimon (1). Der Temperaturgradient setzt sich innerhalb der mit gasférmigem
Antimon gefiillten Ampulle und in der gewundenen Rohre schneller fort als von auflen
iiber das Quarzglas. Er erreicht die Waferstiicke bei Position 3 und bewirkt, dafl sich das
gasformige Antimon aus dem Volumen der gewundenen Rohre und im wesentlichen aus
dem Bereich in unmittelbarer Ndhe der Probe auf diesen Waferstiicken und nur zu einem
sehr geringen Teil auf der Probe selbst niederschlagt.

Mit der so definierten Ampullengeometrie ist die urspriingliche Kristallqualitit der Probe
auch nach dem Diffusionsexperiment gewéhrleistet. Wie stark Kondensation von Antimon
auf der Probenoberfliche verringert wird, ist in Abbildung 3.6 exemplarisch dargestellt.
Teilbild I ist zunéchst ein rasterelektronenmikroskopisches Bild der Oberfliche einer Pro-
be, auf der eine grofle Masse Antimon kondensiert ist. Es ist zu erkennen, dafl das An-
timon zu Tropfchen kondensiert ist. Die GaSb-Schutzschicht, die die zu untersuchende
GaSb/ Al,Ga, ,Sb-Uberstruktur bedeckt, und Teile dieser Uberstruktur werden durch das
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Temperatur Gliihzeit
in °C ‘ in K in min
680 | 953 || 10
660 | 933 15 22
640 | 913 30 45
620 | 893 60 90 120
600 | 873 240 360

Tabelle 3.1: Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen.

kondensierende Antimon angeltst und lokal zerstort, so dafl die Probe unbrauchbar wird.
Auch eine geringere Bedeckung durch Antimon ist unvorteilhaft, da dadurch die Pripa-
ration der Probe fiir die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen (Kapi-
tel 3.4.2) wesentlich erschwert ist. Wird hingegen die oben beschriebene optimierte Ampul-
lengeometrie verwendet, so bleibt die Probe von Antimon-Kondensation weitgehend un-
beriihrt (Teilbild II, Markierung A), wéihrend sie auf den beigelegten Stiicken GaSh-Wafer
festzustellen ist (unbezeichnete Stiicke). Auch an der Stelle des reinen Antimon findet Kon-
densation statt, woraus geschlossen werden kann, dafl wihrend des Diffusionsexperiments
noch festes Antimon vorliegt und so eine Sittigung der Gasphase in der Ampulle erreicht
wird. Auch bei Experimenten oberhalb des Antimon-Schmelzpunktes von 630 °C ist dies
gegeben, da ein Restvolumen von geschmolzenem Antimon verbleibt, das beim Abschrecken
als Kondensationskeim dient (Markierung B).

Kondensation von Antimon wird so weit vermindert, dafl unter einem Lichtmikroskop
kaum Verdnderungen der Oberflichenmorphologie gegeniiber dem Ursprungszustand aus-
zumachen sind. Erst mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) werden kleine Er-
hebungen von etwa 3 nm Hohe auf der Probenoberfliche sichtbar, die als zu ver-
nachlassigende Kondensation zu interpretieren sind. In Teilbild IIT von Abbildung 3.6
ist eine TEM-Querschnittsaufnahme eines kleinen Teils der GaSb-Schutzschicht iiber der
GaSh/Al,Ga,_,Sb-Uberstruktur gezeigt. Die Schutzschicht ist in ihrer urspriinglichen
Dicke vollstindig erhalten, und auf der Probenoberfliche sind nur kleine Bereiche von
kondensiertem Antimon erkennbar.

Die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen sind in Tabelle 3.1 zusam-
mengefafit.
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Abbildung 3.6: Wirkung der Ampullengeometrie fiir antimonreiche Diffusionsexperimente zur
Verringerung der Kondensation von Antimon auf der Probe. Teilbild I: Rasterelektronenmikro-
skopische Aufnahme. Oberflichenmorphologie einer Probe, wenn Antimon-Kondensation nicht
verhindert wird. Teilbild II: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme. Bei Verwendung der
optimierten Ampullengeometrie ist die Probe weitgehend frei von kondensiertem Antimon (Mar-
kierung A). Diese findet nur auf den Stiicken des GaSb-Wafers statt (unbezeichnete Stiicke) bzw.
am Ort des reinen Antimon (Markierung B). Teilbild ITI: Transmissionselektronenmikroskopi-
sche Querschnittsaufnahme der Probe. Die Oberfliche der Probe ist bis auf kleine Erhebungen
frei von kondensiertem Antimon.

3.2.2 Galliumreiche Bedingungen

Galliumreiche Bedingungen werden dadurch eingestellt, dafl ein ungehindertes Verdamp-
fen von Antimon erfolgen kann, bis der Gleichgewichtsdruck von Antimon iiber GaSb
eingestellt ist, der der wihrend des Experiments herrschenden Temperatur entspricht. Die
Menge des Antimon-Verlusts wird durch das Volumen der Ampulle bestimmt, sofern die
Diffusionszeit fiir das Erreichen des Gleichgewichts ausreicht.

In Abbildung 3.7 ist eine mit Probenmaterial befiillte, evakuierte Ampulle fiir galliumrei-
che Bedingungen in dem Zustand dargestellt, in dem sie vor dem Diffusionsexperiment vor-
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CMM

Abbildung 3.7: Mit Probenmaterial befiillte Ampulle fiir galliumreiche Diffusionsbedingungen,
Zustand vor dem Diffusionsexperiment. A Hauptrohre, B Ose fiir die Aufhingung im Ofen,
C Abstandshalter zur Fithrung der Ampulle in der Quarzréhre, D innere Rohre zur Fithrung des
Thermoelements, E Abschmelzstelle, 1 GaSb-Wafer, 2 Probe.

liegt. Wie fiir die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen liegen Stiicke
eines GaSb-Wafers an Position 1. Die Probe (2) befindet sich jedoch in der Nase der
Quarzampulle. Die beiden GaSb-Stiicke dienen zur Kontrolle, ob eine nach dem Diffu-
sionsexperiment eventuell matt erscheinende Probenoberfliche auf das Ausgangsmaterial
selbst oder auf verdnderte Umgebungsbedingungen in der Ampulle zuriickzufiihren sind,
etwa auf ein verschlechtertes Vakuum. Wegen der GaSb-Stiicke betrigt die Gesamtflache
von Probenmaterial in der Ampulle, von der aus Antimon w#hrend des Diffusionsexpe-
riments verdampfen kann, insgesamt 12 mm?. Die Fliche der eigentlichen Probe mit der
GaSb/Al,Ga;_,Sb-Heterostruktur macht davon ein Drittel aus.

Die Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen sind in Tabelle 3.2 zusam-
mengefafit.

Temperatur Gliihzeit
in °C ‘ in K in min
700 | 973 || 10
680 | 953 15 22
660 | 933 15 30 60
640 | 913 60 90 120
620 | 893 120
600 | 873 180 360

Tabelle 3.2: Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen.
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3.3 Rontgendiffraktometrie

Mit Rontgendiffraktometrie wird in dieser Arbeit der Zustand elastischer Gitterverzerrun-
gen und damit der Relaxationsgrad des Ausgangsmaterials fiir die Diffusionsexperimente
ermittelt. Dies ist von Bedeutung fiir die Interpretation des beobachteten Diffusionsge-
schehens, da die lokalen Diffusionsbedingungen von eventuell ablaufenden Mechanismen
der Relaxation von Verzerrungen beeinflufit werden, wie in Kapitel 3.1.1 skizziert wurde.
Auf den Verzerrungszustand einer Schicht wird {iber die aus der Fehlpassung zwischen
Schicht und Substrat resultierenden Querdehnung e,, in Wachstumsrichtung geschlossen
(vgl. Anhang A zu den elastischen Eigenschaften von heteroepitaktischen Schichten).

Fiir Rontgendiffraktometrie in Reflexion wird die in Abbildung 3.8 skizzierte Anordnung
aus Rontgenquelle, Probe und Detektor verwendet. Mit 2 wird der Einfallswinkel der Rént-
genstrahlung bezeichnet. Unter dem Winkel 20 wird die gebeugte Strahlung detektiert. Die
aus der gezeigten Anordnung folgende Geometrie im reziproken Raum ist in Teilbild I von
Abbildung 3.9 erlautert. Es stellt einen durch die einfallende und die gebeugte Rontgen-
strahlung (Wellenvektor k1 bzw. lgD) sowie den Beugungsvektor ¢ definierten Schnitt durch
das reziproke Gitter fiir einen allgemeinen Fall dar. Ferner ist in der Abbildung der Dreh-
winkel ¢ angedeutet, unter dem die Probe um ihren Normalenvektor gedreht werden kann.

Im Rahmen dieser Arbeit werden Proben unter Anregung eines symmetrischen Reflexes
und eines asymmetrischen Reflexes charakterisiert. Bei Anregung eines symmetrischen Re-
flexes, fiir den die Netzebenen parallel zur Probenoberfliche liegen (hier der (400)-Reflex),
148t sich unter Annahme vollstédndiger elastischer Verzerrung die Querdehnung einer he-
teroepitaktischen Schicht in Wachstumsrichtung messen. Mit dem Winkel fgypstras, unter
dem das Signal des Substrats detektiert wird, und der Winkeldifferenz zum Signal der
Schicht Aw folgt aus der Bragg-Gleichung (Seite 144):

€ry — — COt(@subStrat)Aw (31)
Rontgenquelle Detektor
Primaroptik ﬁ
Sekundaroptik
Q 20

J]
Probe \\l

Abbildung 3.8: Anordnung von Rontgenquelle, Probe und Detektor fiir Rontgendiffraktometrie
in Reflexion. €2 ist der Einfallswinkel der Rontgenstrahlung, die gebeugte Strahlung wird unter
dem Winkel 20 detektiert.
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Abbildung 3.9: Geometrie bei Anregung eines asymmetrischen Reflexes. Teilbild I: Schnitt
durch das reziproke Gitter. ki und kp sind die Wellenvektoren der einfallenden und der gebeug-
ten Rontgenstrahlung. €2 ist der Winkel, unter dem die Rontgenstrahlung einfillt. Unter dem
Winkel 26 wird die gebeugte Rontgenstrahlung detektiert. Der Beugungsvektor ¢ kann durch sei-
ne Komponenten gparanel parallel zur Probenoberfliche und Gsenkreent senkrecht dazu dargestellt
werden. Die Probe kann unter dem Winkel ¢ um ihre Oberflichennormale gedreht werden. Teil-
bild IT: Schematische Darstellung des Strahlengangs ABC bzw. CBA. Die Netzebenenschar ist
um den Winkel ¢ zur Probenoberfliche geneigt.

Die Komponenten des Verzerrungstensors €,, in Wachstumsrichtung und die Komponen-
ten €,, bzw. €, in der Grenzfliche zwischen Schicht und Substrat sind getrennt mefibar,
wenn ein asymmetrischer Reflex angeregt wird (hier der (115)-Reflex, siehe z.B. Halliwell
et al. 1989, Macrander et al. 1988 und Zitate darin). In diesem Fall kann der Beugungs-
vektor durch seine Komponenten parallel zur Oberfliche (gparaner ) bzw. senkrecht dazu
(Gsenkrecht) dargestellt werden (vgl. Abbildung 3.9, Teilbild I). Die Netzebenenschar liegt
dann unter einem Winkel ¢ zur Probenoberfliche (Teilbild IT). Die im Rontgendiffrakto-
gramm gemessene Winkelseparation Aw zwischen den Signalen von Schicht und Substrat
setzt, sich dann wegen der Verzerrung aus zwei Komponenten zusammen:

1. Komponente A aus den unterschiedlichen Netzebenenabstinden von Schicht und
Substrat

2. Komponente Ay aus den unterschiedlichen Neigungswinkeln dieser Netzebenen
beziiglich der Probenoberfliche

Aus den mit zwei separaten Messungen ermittelten Werten Aw, bzw. Aw_ der Winkeldif-
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ferenz (Strahlengang ABC bzw. CBA nach Teilbild IT von Abbildung 3.9), folgt

A0 =1/2(Aws + Aw_) (3.2)
bzw.

Ap = 1/2(Awy — Aw_). (3.3)
Daraus folgt fiir die Komponenten des Verzerrungstensors

Sin Osubstrat cos
sin(Osypserar + AB) cos( + Ap)

€2z =

bzw.

Sin Osupstrat sin @
sin(Osypstrat + AB) sin(p + Ayp)

(3.5)

€xz =

Bei Réntgenbeugung an Proben mit einer periodischen Uberstruktur aus Schichten abwech-
selnder chemischer Zusammensetzung und Gleichgewichtsgitterparameter, wie sie im Falle
der Proben fiir die Diffusionsexperimente vorliegt, entstehen im Diffraktogramm zusétzli-
che Reflexe (Uberstrukturreflexe), deren Periodizitit die Anordnung der Heterostruktur-
schichten entlang der Wachstumsrichtung widerspiegelt. Bei Anregung eines symmetrischen
Reflexes ist der Abstand zweier Uberstrukturreflexe Aw in der Nihe des Substratsignals
(Winkel Osypstrat) mit der Periode dijporsiruicour AT Uberstruktur im Realraum durch die
Beziehung

Asin GSubstrat

Uberstruktur Aw SiH(QHSubstrat) ( )

verkniipft (Holy et al. 1999). Dabei ist A die Wellenléinge der Roéntgenstrahlung.

Dem Uberstrukturreflex nullter Ordnung, der bei Heterostrukturen mit geringer Fehlpas-
sung unmittelbar neben dem Signal des Substrats liegt, kommt bei vollsténdiger elastischer
Verzerrung der Uberstruktur eine besondere Bedeutung zu. Da seine Lage die mittlere Fehl-
passung einer Periode repréasentiert, kann aus ihr die mittlere chemische Zusammensetzung
der Periode bestimmt werden.
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3.4 Transmissionselektronenmikroskopie

In diesem Kapitel wird die transmissionselektronenmikroskopische Methode zur quantita-
tiven Bestimmung der Gruppe-ITI-Konzentrationsprofile dargestellt, die in dieser Arbeit
die Grundlage der Analyse der Interdiffusion ist.

Das Kapitel gliedert sich in drei Schwerpunkte: Im ersten werden kurz Aufbau und An-
wendung eines Transmissionselektronenmikroskops beschrieben, wobei das Augenmerk auf
das Prinzip der im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Hellfeldtechnik gelegt wird. Danach
folgt eine Darstellung der Préparationstechnik, mit der die zu untersuchenden Proben
fiir die Analyse im Transmissionselektronenmikroskop durch Spalten zu 90°-Keilproben
vorbereitet werden. In einem dritten Abschnitt werden die eingesetzten Abbildungsbedin-
gungen beschrieben. In Kapitel 4 wird darauf aufbauend der zentrale Aspekt behandelt,
wie Kontrast in sog. Dickenkonturen eines Hellfeldbildes im Sinne einer lokal variierenden
Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter zu interpretieren ist.

Die nachfolgenden Darstellungen sind bewufit auf diejenigen Aspekte beschrankt, die zum
Versténdnis der eingesetzen Technik notwendig sind. Fiir weitere Einzelheiten zur elektro-
nenmikroskopischen Praxis und zu theoretischen Grundlagen der Bildentstehung sei auf
einfiihrende und weiterfiihrende Literatur hingewiesen (von Heimendahl 1970, Edington
1976, Williams und Carter 1996, Reimer 1984).

3.4.1 Hellfeldtechnik

Transmissionselektronenmikroskopie beruht auf dem Prinzip, dafl mit einem Strahl mono-
chromatischer Elektronen eine diinne Probe durchstrahlt wird, die in der Festkorperphysik
in der Regel kristallin ist. Durch die Wechselwirkung der einfallenden Elektronenwelle mit
dem elektrischen Potential der Probe, das mit dem Kristallgitter periodisch ist, entsteht
eine fiir das durchstrahlte Material charakteristische Austrittswellenfunktion an der Un-
terseite der Probe. Der Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops ist so gestaltet,
dal die im Material auftretende Beugung der Elektronen unter verschiedenen, gezielt ein-
stellbaren Bedingungen stattfinden kann und durch ein System elektromagnetischer Linsen
abgebildet wird.

Anhand von Abbildung 3.10 seien wichtige Begriffe erlautert, die spiater Verwendung finden.
Sie zeigt den Strahlengang der Elektronen fiir die zwei Abbildungsmodi, die in dieser
Arbeit von Bedeutung sind: Abbildungsmodus unter Hellfeldbedingung (Teilbild I) und
Beugungsmodus (Teilbild ITI). Die elektromagnetischen Linsensysteme sind vereinfachend
als einzelne Linsen dargestellt.

e Objekt
Das durchstrahlte Objekt befindet sich auf einem Trager von 3 mm Durchmesser in
einem Doppelkipphalter, mit dem die Position des Objekts und seine Orientierung
relativ zum einfallenden Elektronenstrahl verédndert werden kann.
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Abbildung 3.10: Strahlengang im Transmissionselektronenmikroskop fiir Abbildungsmodus un-
ter Hellfeldbedingung (Teilbild I) und Beugungsmodus (Teilbild IT) (nach Reimer 1984).

e Objektivlinse und Objektivblende

Unter gleichen Winkeln abgebeugte Elektronen werden durch die Objektivlinse in
der hinteren Brennebene fokussiert. Durch Auswertung des so entstehenden Beu-
gungsbildes 148t sich die Kristallorientierung bestimmen, insbesondere durch die re-
lative Lage der diskreten Reflexe und der ebenfalls auftretenden Kikuchi-Linien (vgl.
Anhang B.2). Uber die Objektivblende wird die Zahl der abgebeugten Strahlen be-
stimmt, die zur Bildentstehung beitragen. Wird nur der direkte Strahl zur Bildent-
stehung herangezogen, wie bei der in dieser Arbeit eingesetzten TEM-Methode, so
wird dies Hellfeldbedingung genannt, das entsprechende Bild Hellfeldbild. Auswahl
eines abgebeugten Strahls liefert ein Dunkelfeldbild. Wird Interferenz von mehreren
Strahlen zugelassen, so ergibt sich im Bild ein Interferenzmuster, das vereinfachend
als Hochauflosungsbild bezeichnet wird.
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e Leuchtschirm
Auf dem Leuchtschirm erscheint das vergroflerte Bild. Zur computergestiitzten Aus-
wertung der Hellfeldbilder wird in dieser Arbeit eine CCD-Kamera (charge coupled
device) verwendet.

3.4.2 Préaparation von 90°-Keilproben durch Spalten

Fiir TEM-Untersuchungen werden grundséitzlich diinne Proben bendétigt, die mit Elektro-
nen der eingesetzten Energie durchstrahlbar sind. Probenpréparation ist daher in der Regel
ein zerstorendes Verfahren, das unter Materialabtrag die Bereiche von Interesse einerseits
zuginglich machen soll, sie in ihrer Mikrostruktur und chemischen Zusammensetzung aber
andererseits unveridndert lassen soll.

Untersuchungen von heteroepitaktischen Schichtsystemen erfordern zudem sog. Quer-
schnittsproben, so dafl mit Durchstrahlung senkrecht zur Wachstumsrichtung eine gleichzei-
tige Abbildung aller Schichten im Querschnitt moglich ist. Dabei wird eine Durchstrahlung
parallel zu den Grenzflichen angestrebt, um systematische Projektionsfehler zu vermeiden.
In der Regel ist dies durch Orientierung entlang einer zur Wachstumsrichtung senkrechten
Zonenachse bzw. entsprechender Verkippung aus einer Zonenachse erreichbar. Dies impli-
ziert jedoch stets eine Mittelung der zum Bild beitragenden physikalischen Eigenschaften
iiber die gesamte durchstrahlte Probendicke, und Schwankungen der Materialeigenschaften
kénnen nur in zwei Dimensionen aufgelost werden.

Als Préaparationstechnik wird in dieser Arbeit das Verfahren des mechanischen Spaltens
angewendet (siehe z.B. Hetherington 1988). Es entstehen jeweils senkrecht aufeinander zu-
laufende {110}-Spaltflichen mit im Idealfall atomar glatten Oberflichen und entsprechend
gut definierten Spaltkanten. Im Unterschied zu anderen in der Literatur vorgeschlagenen
Spalttechniken, die zu hoher indizierten Spaltflichen fiihren (siehe z.B. McCaffrey 1991,
Walck und McCaffrey 1997), und insbesondere im Gegensatz zu konventionellen Prépara-
tionsmethoden, die zu flachen Dickengradienten fiihren, ergibt sich ein definierter 90°-Keil.

Durchstrahlbar ist eine so praparierte TEM-Probe nahe der Spaltkante. In Abbildung 3.11
ist die Probengeometrie in Bezug zum Elektronenstrahl schematisch dargestellt. Die ge-
samte Heterostruktur vom Substrat bis zur Oberfliche der zuletzt abgeschiedenen Schicht
steht als Querschnittsprobe fiir Untersuchungen zur Verfiigung. Wegen der strengen 90°-
Keilform betriagt die durchstrahlte Probendicke bei optimaler Préaparation lokal stets das
Zweifache des Abstands von der Spaltkante. Der durchstrahlbare Probenbereich ist da-
durch zwar eingeschrinkt, die Kenntnis der lokalen Probendicke ist jedoch giinstig fiir
die Interpretation des Bildkontrastes, etwa bei hochauflésender Transmissionselektronen-
mikroskopie (siehe z.B. Thoma und Cerva 1991a,b, Yabuchi et al. 1991, Walther et al.
1995). Der definierte Dickengradient ist fiir die im Rahmen dieser Arbeit eingesetzte
TEM-Untersuchungsmethode unter Hellfeldbedingung eine wichtige Komponente der re-
produzierbaren Abbildungsbedingungen und wesentliche Voraussetzung fiir die Analyse der
Konzentrationsprofile, wie in Kapitel 4 ausfiihrlich dargestellt wird.
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Abbildung 3.11: Probengeometrie bei gespaltenen Keilproben. Die exponierten Flichen sind
einerseits die Spaltflichen vom Typ {110}, andererseits die Oberfliche der zuletzt abgeschiedenen
Schicht (Typ {001}), hier als Flichen eines wiirfelfsrmigen Probenstiicks dargestellt. Die durch-
strahlte Probendicke ¢ betrigt wegen der 90°-Keilform lokal stets das Zweifache des Abstands
von der Spaltkante. Die Durchstrahlung mit Elektronen erfolgt in der Ndhe der Spaltkante.

Im folgenden werden die einzelnen Préparationsschritte skizziert, die sich in die Vorbe-
reitung der Probe und des Probentrigers sowie die Befestigung eines gespaltenen Pro-
benstiicks auf dem Trager gliedern.

e Vorbereitung der Probe
Ausgangspunkt ist ein 2 mm x 2 mm groBes Probenstiick (Dicke 500 pm), wie es fiir
die Diffusionsexperimente eingesetzt wird.

1. Zur leichteren Handhabung wird die Probe mit der Schichtseite auf einen Glas-
stempel aufgeklebt. Es wird ein einkomponentiger sog. Thermoklebstoff (Cry-
stalbond 509, Fa. T-E-Klebetechnik) eingesetzt, dessen Erweichungspunkt bei
71 °C liegt.

2. Materialabtrag von der Substratseite her mittels Schleifpapier der Kérnung
15,2 pm auf eine Restprobendicke von 50 pm bis 70 pm. Polieren ist nicht
erforderlich.

3. Ablosen der Probe vom Glasstempel und Reinigung in Aceton.

4. Spalten der Probe. In der Praxis hat es sich als giinstig erwiesen, eine grofie
Anzahl von gespaltenen Probenstiicken herzustellen, aus denen dann geeignete
ausgewdhlt werden. Zunéchst wird die Probe mit der Schichtseite auf eine weiche
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Unterlage aus Papiertiichern gelegt. Dann wird senkrecht zu den dufleren Pro-
benkanten der Spaltvorgang eingeleitet, indem mit einer daneben aufgesetzten
Pinzette Druck auf die Probe ausgeiibt wird. Dies wird an verschiedenen Stel-
len so oft wiederholt, bis hinreichend kleine gespaltene Probenstiicke vorliegen.
Auf diese Weise ergeben sich sechs bis zehn rechteckige gespaltene Probenstiicke
von maximal etwa 1 mm X 0,5 mm Grofle. Zusétzliche Verfahrensschritte fiir
eine gezielte Spalteinleitung (siehe z.B. Graham 1989) sind nicht notwendig. Der
Anteil der Probenstiicke von hervorragender Qualitit der Spaltflichen betrigt
mindestens 50 %. Die Spaltkante verlduft dann senkrecht zu den Schichten der
Heterostruktur, und die Probe ist an der exponierten Ecke nahe der Wachs-
tumsoberfliche unbeschédigt, wie in Abbildung 3.12 exemplarisch gezeigt ist.

e Vorbereitung des Probentrégers (siehe Teilbild I von Abbildung 3.13)
Ausgangspunkt ist ein auch fiir konventionelle Praparation verwendeter Messingring
von 3 mm Auflendurchmesser und 1 mm Innendurchmesser und etwa 50 pym Dicke.
Das folgende Verfahren wurde in Anlehnung an einen Vorschlag von Graham (1989)
entwickelt.

1. Abtrennen eines Streifens mittels einer Fadensége (tangentialer Schnitt). Ein

schmaler Steg bleibt bestehen, der Schnitt wird nicht durch das Loch gefiihrt.

2. Schnitt durch diesen Steg mittels Rasierklinge.

3. Aufrichten eines Teils des Stegs in eine Lage senkrecht zum {ibrigen Messingring.

e Befestigung eines gespaltenen Probenstiicks auf dem Probentriger (siehe Teilbild 1T
von Abbildung 3.13)

1. Benetzen des aufgerichteten Stegs mit einem zweikomponentigen Klebstoff (G1,

Fa. Gatan).

. Anbringen des gespaltenen Probenstiicks am Steg. Die Probe wird so orientiert,

daB die Spaltflichen jeweils um 45° zur Oberfliche des Messingrings geneigt
sind. Die Spaltkante weist zur Mitte des Messingrings. Dadurch ist eine grobe
Orientierung entlang der (100)-Zonenachse schon vor dem Einbau in das Trans-
missionselektronenmikroskop gewihrleistet.

. Aushérten des Klebers auf einer Heizplatte bei etwa 100 °C innerhalb von 20 Se-

kunden.

. Bedecken grofler Teile der gespaltenen Probe und daran angrenzender Stellen

des Messingrings mit Leitsilber (in Losungsmittel) zur Vermeidung von Auf-
ladungseffekten wihrend der TEM-Untersuchung. Anschlieend beschleunigtes
Verdampfen des Losungsmittels auf einer Heizplatte.

Neben der Vermeidung von Aufladungseffekten, die zu ruckartigen Bewegungen der TEM-
Probe aufgrund von Entladung Anlafl gében, fiihrt die dargestellte Prdparationstechnik
insbesondere dazu, daf} kontinuierliche Probendrift vernachldssigbar gering ist.
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Abbildung 3.12: Spaltkante einer TEM-Probe, TEM-Hellfeldbild. Teilbild I: Ubersichtsauf-
nahme eines Bereichs mit Heterostruktur. Die Spaltkante verlduft senkrecht zu den Schichten
der Heterostruktur (Pfeile). Teilbild II: Detailaufnahme der exponierten Ecke der Probe an der
Oberfliche der zuletzt abgeschiedenen Schicht.

Abbildung 3.13: Phasen der Priparation von Keilproben durch Spalten, rasterelektronenmi-
kroskopische Aufnahme des Probentrigers. Teilbild I: Probentriger mit aufgerichtetem Steg.
Teilbild II: Fertige TEM-Probe mit einem am Steg aufgeklebten gespaltenen Probenstiick sowie
mit Bedeckung durch Leitsilber.
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Spaltflaichen

Abbildung 3.14: Wirkung der Oxidation von aluminiumreichen Schichten bei einer Keilprobe.
Die von beiden Spaltflichen ausgehende Oxidation fithrt zu einem Versatz der Spaltkante des
kristallinen Materials relativ zu der Spaltkante der aluminiumfreien Schichten.

Die Préparation von Heterostrukturproben mit aluminiumreichen Schichten erfordert be-
sondere Aufmerksamkeit, da deren Qualitit durch Oxidation sehr schnell beeintrichtigt
wird. Durch die entstehende Oxidschicht verringert sich die Dicke des kristallinen Mate-
rials am Ort der aluminiumreichen Schicht. Die Spaltkante erscheint dann im TEM-Bild
versetzt (z.B. de Jong und Janssen 1990, Thoma und Cerva 1991a,b). In Abbildung 3.14 ist
der Effekt schematisch dargestellt. Wegen der 90°-Keilform der TEM-Probe entspricht ein
Versatz von At relativ zu wenig angegriffenen aluminiumfreien Schichten einer Reduktion
des durchstrahlten kristallinen Materials von 2At. Der Effekt skaliert zudem mit der Dicke
der aluminiumreichen Schicht.

Eine Passivierung mit (NHy)2S, wie sie zum Beispiel als vorbereitender Schritt fiir Ra-
stertunnelmikroskopie (Scanning Tunnelling Microscopy, STM) durchgefiihrt wird (Gwo
et al. 1994) und auch an Antimoniden zur Reduktion von Oberflichenzustéinden gezeigt
wurde (Dutta et al. 1994), lieferte keine TEM-Proben ausreichender Qualitit. Stattdes-
sen hat sich im Rahmen dieser Arbeit eine ziigige Pridparation mit der oben genannten
kurzen Aushirtezeit des Klebstoffs und eine unmittelbar danach durchgefiihrte Zwischen-
lagerung unter Vakuum als angemessenes Verfahren herausgestellt. Durch Verwendung ge-
ringer Dicken der aluminiumhaltigen Schichten und durch numerische Kompensation des
Spaltkantenversatzes vor der Bildinterpretation wird eine Beeintrichtigung durch Oxida-
tion weitgehend vermieden.
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3.4.3 Eingesetzte Abbildungsbedingungen

Unter Verwendung der Hellfeldtechnik werden zwei Abbildungsbedingungen angewendet,
die sich durch die Orientierung der TEM-Probe relativ zum Elektronenstrahl unterscheiden:

e Orientierung entlang der (100)-Zonenachse

e Fiinfstrahlfall mit Anregung der systematischen Reihe von {200}-Strahlen, der durch
Verkippung aus der (100)-Zonenachse eingestellt wird

Zur reproduzierbaren Orientierung der Probe zum Elektronenstrahl werden unter beiden
Abbildungsbedingungen Kriterien angewendet, die auf charakteristischen Merkmalen des
Beugungsbildes beruhen. Als niitzlich erweist sich dabei die relative Lage der Reflexe in
Bezug zu Kikuchi-Linien, welche sehr empfindlich von der Probenorientierung abhéngt
(vgl. Anhang B.2).

Im Falle der Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse ist eine exakte Orientierung bereits
aufgrund der hohen Symmetrie des Beugungsbildes moglich (siehe Abbildung 3.15). Neben
den {200}-Reflexen weisen ferner die {400}-Reflexe sowie die {220}- und {440}-Reflexe
grofle Intensitéit auf.

Abbildung 3.15: Abbildungsbedingung fiir die Bestimmung der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter, experimentelles Beugungsbild, (100)-Zonenachse.
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<100>-Zonenachse

Abbildung 3.16: Abbildungsbedingung fiir die Bestimmung der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-11I-Untergitter, experimentelles Beugungsbild, Fiinfstrahlfall mit Anregung einer sy-
stematischen Reihe von {200}-Strahlen. Die mit A und B bezeichneten Reflexe dienen zur repro-
duzierbaren Einstellung der Abbildungsbedingung durch ihre Lage relativ zu den Kikuchi-Linien.

Das dem Fiinfstrahlfall entsprechende Beugungsbild ist in Abbildung 3.16 dargestellt.
Daraus geht einerseits die symmetrische Anregung der systematischen Reihe von {200}-
Strahlen hervor: In dem durch das Oval markierten Bereich des Beugungsbildes liegt der
direkte Strahl symmetrisch beziiglich der Kikuchi-Linien, und die {200}-Reflexe liegen auf
den {400}-Kikuchi-Linien, die {400}-Reflexe auf den {800}-Kikuchi-Linien. Strahlen hoher-
er Indizierung weisen eine deutlich niedrigere Intensitit auf, da ihre Anregungsfehler gréfer
sind. Aus dem Beugungsbild ist erkennbar, wie diese Abbildungsbedingung durch die Lage
weiterer Reflexe in der Ndhe von Schnittpunkten von Kikuchi-Linien charakterisiert ist
(mit A und B markierte Reflexe). Durch sie ist der Kippwinkel aus der (100)-Orientierung
festgelegt. Er betragt 5,7°. Zudem erleichtern es die Reflexe, die Abbildungsbedingung
symmetrisch zu halten, um die zu den Grenzflichen der Heterostruktur parallele Ein-
strahlung zu gewihrleisten. Von denjenigen Reflexen, die nicht der systematischen Reihe
angehoren, haben die durch B markierten Reflexe die hochste Intensitét. Sie tragen in ge-
ringem Umfang chemische Information. Im Zuge der Kalibrierung der Mefimethode anhand
experimenteller Hellfeldbilder wird dies beriicksichtigt (Kapitel 4.4).



Kapitel 4

Bestimmung von
Gruppe-I1I-Konzentrationsprofilen

In diesem Kapitel wird der zentrale Aspekt der Untersuchungsmethode behandelt, wie Kon-
trast in den Dickenkonturen eines TEM-Hellfeldbildes bei Verwendung von 90°-Keilproben
im Sinne einer lokal variierenden Zusammensetzung auf dem Gruppe-I1I-Untergitter zu in-
terpretieren ist. Nach einer kurzen Darstellung des Prinzips steht zunéchst die Beschreibung
der grundlegenden physikalischen Phinomene durch die dynamische Theorie der Elektro-
nenbeugung im Vordergrund. Innerhalb des so gesteckten Rahmens wird dann die auf das
Materialsystem GaSb—AISb abgestimmte Wahl der Abbildungsbedingungen beschrieben
und der Kontrast in Dickenkonturen von GaSh/Al,Ga; ,Sb-Heterostrukturen erldutert.
Im Anschlufl daran wird die Methodik dargelegt, mit der Konzentrationsprofile experimen-
tell aus Bildkontrasten berechnet werden. Es schlieBt sich eine Diskussion {iber mégliche
Bildartefakte und ihren Einflul auf die Interpretierbarkeit der experimentellen Ergebnisse
sowie die Darstellung der Meflunsicherheit an.

4.1 Chemischer Kontrast in Dickenkonturen

Grundlage der Gewinnung von Konzentrationsprofilen aus TEM-Hellfeldbildern ist ein sich
mit der lokalen Zusammensetzung verdndernder Bildkontrast. Er kann unmittelbar auf die
Intensitit der abgebeugten Strahlen und im Rahmen der dynamischen Theorie der Elektro-
nenbeugung weiter auf materialspezifische Groflen zuriickgefiihrt werden. Fiir den Zweck
der Analyse ist entscheidend, dafl bei der gewéhlten Abbildungsbedingung diejenigen abge-
beugten Strahlen nennenswerte Intensitét aufweisen, deren besondere Eigenschaft die sog.
chemische Sensitivitét ist: Thre Intensitét an einer beliebigen Probenstelle soll eine Funktion
der lokalen Zusammensetzung sein. Wegen der dynamischen Wechselwirkung des direkten
Strahls mit den als chemisch sensitiv bezeichneten Strahlen wird auch dem direkten Strahl
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chemische Sensitivitit aufgeprégt. Dies resultiert in einer in erster Ndherung cosinusférmi-
gen Oszillation der Intensitéit des direkten Strahls in Abhéngigkeit von der durchstrahlten
Probendicke ¢. Die Oszillation ist an einem Probenkeil in Form von Dickenkonturen sicht-
bar als Bereiche hoher und geringer Bildintensitét, ausgehend von der Probenkante (siehe
Abbildung 4.1). Ein durch Spalten erzielter definierter 90°-Probenkeil erleichtert dabei die
Interpretation des Bildkontrastes.

In einer homogenen Probe geben die Dickenkonturen Orte konstanter Dicke an. Im allge-
meinen hidngen die Dickenkonturen jedoch von der Probenorientierung, von Verzerrungs-
feldern und von der lokalen Zusammensetzung ab. Wenn Verzerrungsfelder vernachléssigt
werden konnen, ist die lokale Zusammensetzung von Heterostrukturen in 90°-Keilproben
bei festgelegter Probenorientierung anhand systematischer Verdnderungen der Dickenkon-
turen quantitativ bestimmbar. Ein Parameter, der unter Verwendung einer 90°-Keilprobe
aus einem lokalen Intensitdtsprofil gewonnen wird, kann dann als stabiles Mafl fiir die
lokale Zusammensetzung herangezogen werden. Zur Minderung der MeBunsicherheit ist
es vorzuziehen, den Parameter aus einem moglichst groflien Bereich des Intensitétsprofils
zu gewinnen, zum Beispiel durch ein Integral {iber die Intensitit des direkten Strahls. In
Kapitel 4.4 wird dies ausfiihrlich beschrieben. Der {iber eine Heterostruktur hinweg ermit-
telte Parametersatz, der den chemischen Kontrast der Dickenkonturen widerspiegelt, ist
schliefflich Grundlage fiir ein Konzentrationsprofil der Heterostruktur.

Die grundsétzliche Niitzlichkeit der Dickenkonturen fiir eine Bestimmung der lokalen Zu-
sammensetzung wurde in der Literatur bereits vor einiger Zeit dargestellt, zuerst von Ka-
kibayashi et al. (Kakibayashi und Nagata 1985, 1986, Kakibayashi et al. 1987). Die An-
wendbarkeit auf verschiedene Systeme von III/V-Verbindungshalbleitern ist zwar aufge-
zeigt worden (siehe z.B. Eaglesham et al. 1987, Hetherington et al. 1987), im Vordergrund
standen jedoch dort vor allem die Arsenide (ausfiihrliche Darstellung von Glaisher und
Cockayne 1993). Anwendungen auf konkrete Halbleiterheterostrukturen beschrinken sich
auf Al,Ga; ,As-Mischkristalle (de Jong und Janssen 1990, Bonard und Ganiere 1996),
wobei die notwendige Kalibrierung meist an simulierten Intensitétsprofilen erfolgte.

Allen genannten Arbeiten liegt die Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse zugrun-
de. Der fiir die Analyse zugéngliche Bereich der Aluminiumkonzentration ist dabei in der
Mehrzahl der Analysen auf 0 at-% bis 70 at-% beschrinkt. Dies ist unmittelbar auf die Ge-
stalt der Intensitédtsprofile unter dieser Abbildungsbedingung zuriickzufiihren. Im Rahmen
der vorliegenden Arbeit wird daher mit dem Fiinfstrahlfall bevorzugt eine andere Abbil-
dungsbedingung verwendet. Die Meflunsicherheit wird in der Literatur bei Anwendung der
(100)-Zonenachse im Falle von Al,Ga;_,As-Mischkristallen auf besser als £7 at-% beziffert,
bei giinstiger Wahl des Parameters auf besser als £5 at-%. Die laterale Auflésung wird je
nach Ausleseverfahren der TEM-Hellfeldbilder und der verwendeten Gliattungsalgorithmen
mit etwa 1 nm bis 2 nm angegeben. Auch die direkte Beobachtung von Verzerrungsfeldern
ist untersucht worden (Kakibayashi und Itoh 1991, Harvey et al. 1991, 1993). Eine quan-
titative Analyse erfordert jedoch umfangreiche rechnerische Simulationsschritte.
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Abbildung 4.1: Dickenkonturen des Hellfeldbildes einer Keilprobe. Ein Intensitétsprofil paral-
lel zum Dickengradienten entspricht der Oszillation der Intensitét des direkten Strahls Iy mit
durchstrahlter Probendicke t.

4.2 Dynamische Theorie

Das fiir die Untersuchungen dieser Arbeit verwendete Prinzip des chemischen Kontrasts
in Dickenkonturen beruht mit dem Fiinfstrahlfall auf einer fiir das System GaSb-AlISb
besonders geeigneten Abbildungsbedingung. Fiir das Verstdndnis der spezifischen, von der
Probenorientierung abhéngigen Beugungsphénomene ist die dynamische Theorie der Elek-
tronenbeugung von grofer Bedeutung und wird im folgenden fiir die Erlduterung des che-
mischen Kontrasts herangezogen.

Die dynamische Theorie wird zur quantitativen Beschreibung der betrachteten Beu-
gungsphinomene verwendet, da sie im Unterschied zur kinematischen Nidherung die dyna-
mische Wechselwirkung der Teilwellen beim Probendurchgang beriicksichtigt. Wegen der
durch den Probenkeil hervorgerufenen groflen Probendicken ist der Bildkontrast im gesam-
ten Bereich eines Hellfeldbildes einer 90°-Keilprobe von dynamischen Effekten bestimmt,
die nun erldutert werden sollen. Bei der Darstellung wird dem Ansatz nach Bethe und
Bloch gefolgt, der auf der Beschreibung der Propagation einer Elektronenwelle durch den
Kristall durch eine Linearkombination von Blochwellen beruht (Bethe 1928). Die im wei-
teren Verlauf dargestellten Blochwellenrechnungen wurden mit dem Programmpaket EMS
durchgefiihrt (Stadelmann 1987). Die atomaren Streufaktoren, die den Berechnungen zu-
grundeliegen, sind im Programmpaket integriert und beruhen auf Arbeiten von Smith und
Burge (1962) und Doyle und Turner (1968).
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In Anhang B.3 ab Seite 147 sind die mathematischen Aspekte der dynamischen Theorie,
die fiir die Darstellung der Intensitét /y des direkten Strahls als Funktion der durchstrahl-
ten Probendicke ¢ relevant sind, in Grundziigen aufgefiihrt. Ausgehend von der zeitun-
abhingigen Schrodingergleichung wird dort ein Ausdruck fiir y(¢) hergeleitet. Wie aus
Abbildung 4.1 hervorgeht, ist dies gerade diejenige Grofle, die experimentell den Verlauf
der Intensitédtsoszillation einer Dickenkontur im Hellfeldbild beschreibt. Die wichtigsten
Aspekte der Herleitung, die fiir das Verstédndnis der Anwendung der Untersuchungsmetho-
de auf das Materialsystem GaSb-AlSb von Bedeutung sind (nachfolgendes Kapitel 4.3),
werden im folgenden zusammengefaft:

1. Das Kristallpotential hat eine dispersive Wirkung auf die einfallende Elektronenwelle.
Aus der einfallenden Welle mit dem Wellenvektor K im Vakuum werden Blochwellen
mit jeweils unterschiedlichem Wellenvektor kY und damit unterschiedlicher kineti-
scher Energie.

2. Aus Griinden der Energieerhaltung ist die potentielle Energie der Blochwellen ver-
schieden. Dies entspricht einer unterschiedlichen Lokalisierung der Blochwellen in
Bezug auf das Kristallgitter.

3. Die verschiedenen Wellenvektoren k) sind Anla zu Interferenzerscheinungen zwi-
schen den einzelnen Blochwellen.

4. Unter bestimmten N&herungen ergibt sich eine explizite Lésung der Schrodingerglei-
chung in Form einer Eigenwertgleichung, der sog. Sékulargleichung. Die Eigenwerte
fiir jede Blochwelle (j) sind fiir die Einstrahlung parallel zu einer Zonenachse bzw.
bei symmetrischer Anregung einer systematischen Reihe von Strahlen durch

(k) — K) =4V (4.1)

gegeben, also durch die Differenz der Betrége der z-Komponente eines Blochwellen-
vektors kY und des mittleren Wellenvektors K im Kristall. Ein Eigenwert vU) ist
demzufolge ein Maf fiir die dispersive Wirkung des Kristallpotentials.

5. Fiir die Intensitit Io(¢) des direkten Strahls ergibt sich schliefflich

In(t) = Z Céj)4 +2 Z Z 0[5”205’“)2 cos [27 (7 — 4 ®)] . (4.2)
J

>k k

Daraus gehen die von je zwei verschiedenen Blochwellen (7) und (k) hervorgeru-
fenen Interferenzen (v9) — 4(*)) hervor, die Schwebungen der riumlichen Periode
1/(7%) — 4*)) sind. Diese Periode wird Extinktionslinge genannt. Durch die Sum-
men in Gleichung 4.2 wird die Uberlagerung der Interferenzen beschrieben, die im
allgemeinen in einem komplizierten Verlauf von Iy(t) resultiert.
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Es lassen sich zwei Kriterien ableiten, die in Hinblick auf die Auswertung von Dickenkon-
turen im Sinne der lokalen Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter von Belang
sind:

1. Eine Blochwelleninterferenz wird gerade dann durch die lokale Zusammensetzung
beeinfluit, wenn mindestens eine der beiden zur Interferenz beitragenden Blochwel-
len an den Orten der Gruppe-ITI-Atome lokalisiert ist. Als Auswahlkriterien fiir eine
zur Bestimmung der Zusammensetzung giinstige Abbildungsbedingung dienen daher
sinnvollerweise entsprechende Eigenschaften der Blochwellen, die bei dieser Abbil-
dungsbedingung angeregt sind.

2. Eine grofie Extinktionslinge ist zu erwarten, wenn sich die Werte von ) und ¥
nur gering unterscheiden. Dies ist vorteilhaft, da die Dickenkonturen damit durch
einen Parameter erfaflbar sind, welcher sich auf einen moglichst groflen Bereich des
Hellfeldbildes bezieht.

Die Umsetzung dieser Kriterien fiir das Materialsystem GaSb—AlSb wird im folgenden
Kapitel 4.3 beschrieben.

4.3 Anwendung auf das Materialsystem GaSb—AlSb

Im Fall von GaSb/Al,Ga;_,Sbh-Heterostrukturen ist die Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter durch die atomare Konzentration z,; von Aluminium bzw. xg,
von Gallium auf dem Gruppe-IlI-Untergitter gegeben, und es gilt:

Tga +2Ta1 = 1 (43)

Im folgenden wird daher x,; in den Vordergrund gestellt und als die zu detektierende
Aluminiumkonzentration bezeichnet!.

Unter besonderer Beachtung der im vorangegangenen Kapitel 4.2 genannten Kriterien wird
mit dem in Kapitel 3.4.3 dargestellten Fiinfstrahlfall vorrangig eine Abbildungsbedingung
angewendet, die fiir die Konzentrationsanalyse vorteilhafte Eigenschaften aufweist. Im ein-
zelnen weist die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Vorgehensweise, mit der chemischer
Kontrast in Dickenkonturen von Hellfeldbildern im Sinne von Konzentrationsprofilen aus-
gewertet wird, folgende Neuerungen auf:

! Abweichungen von der Stéchiometrie eines I1I/V-Halbleiters kénnen mit TEM-Methoden nicht detek-
tiert werden. Der Kontrast in einem TEM-Hellfeldbild beruht auf der relativen Anzahl von Aluminium-
zu Galliumatomen auf dem Gruppe-III-Untergitter. Ein Einbeziehen von Gruppe-III-Leerstellen (Vi) in
Gleichung 4.3 gemaB xqa + xa1 + v, = 1 ist daher fiir die Bestimmung der Zusammensetzung nicht
notwendig.
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. Das Materialsystem betreffend:

Adaption auf GaSb/Al,Ga;_,Sb-Heterostrukturen.

. Die Abbildungsbedingung betreffend:

Es wird eine neue, fiir die Konzentrationsanalyse vorteilhafte Abbildungsbedingung
eingesetzt: ein symmetrischer Fiinfstrahlfall mit Anregung der systematischen Rei-
he von {200}-Strahlen, der durch Verkippung aus der (100)-Zonenachse eingestellt
wird. Neben dem direkten Strahl haben zwei {200}-Strahlen und zwei {400}-Strahlen
signifikante Intensitdt (vgl. Abbildung 3.16, Seite 36). Eine Variation der Zusam-
mensetzung fiihrt zu einer durch Parameter besser erfalbaren Verdnderung des In-
tensitédtsprofils als bei der in der Literatur beschriebenen Einstrahlung entlang der
(100)-Zonenachse.

. Den Parameter zur Auswertung des Intensitétsprofils betreffend:

Zur Umwandlung eines Intensitétsprofils in eine Konzentration ist nur ein einziger
Parameter notwendig. Er wird aus annidhernd dem gesamten aus einem Hellfeldbild
resultierenden Intensitdtsprofil durch Integration gewonnen. Abhéngig vom lokalen
Verzerrungsfeld ist der gesamte Konzentrationsbereich entsprechend 0,0 < x5 < 1,0
erfafibar.

. Die Oxidation aluminiumreicher Schichten betreffend:

Die Reduktion der von Elektronen durchstrahlten Probendicke durch Oxidation wird
quantitativ ermittelt und numerisch kompensiert. Fiir Dicken reiner AlSb-Schichten
von bis zu 7 nm ist damit der Effekt der Oxidation vollstindig kompensierbar.

. Die Gewinnung von Konzentrationsprofilen betreffend:

Aus einem TEM-Hellfeldbild wird mit einem vom Autor dieser Arbeit entwickelten
Computerprogramm das entsprechende Parameterprofil extrahiert. In Verbindung
mit der Kalibrierung anhand experimentell gewonnener Daten wird das Konzentra-
tionsprofil halbautomatisch ausgegeben.

Auch die (100)-Zonenachse wird im Rahmen dieser Arbeit als Abbildungsbedingung ver-
wendet, jedoch hat sie ihre praktische Bedeutung vorwiegend in einer vorbereitenden qua-
litativen Analyse der zu untersuchenden Heterostruktur.

In den folgenden Kapiteln 4.3.1 und 4.3.2 werden die beiden Abbildungsbedingungen unter
Anwendung der dynamischen Theorie vergleichend dargestellt. Ausgehend von den Eigen-
werten (Gleichung 4.1, Seite 40) zur Losung der Schrodingergleichung stehen die von der
Zusammensetzung abhingigen Charakteristika der Oszillationen des direkten Strahls im
Vordergrund.
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4.3.1 Orientierung entlang der (100)-Zonenachse

Blochwellenrechnungen ergeben, daf} fiir den gesamten Bereich der Aluminiumkonzentra-
tion x; gemaB 0,0 < 2 < 1,0 nur drei Blochzustinde angeregt sind. In der Reihenfolge
der kinetischen Energie sind dies die Blochzustinde 1, 2 und 5. In Abbildung 4.2 ist die
Lokalisierung der Blochwellen in Bezug auf eine kristallographische Einheitszelle in (100)-
Projektion dargestellt (vgl. Abbildung 3.1 auf Seite 14 mit der Zinkblendestruktur). Es ist
festzustellen:

e Blochzustand 1 ist an die Orte der Gruppe-V-Atome, also an die Antimonatome ge-
bunden. Wegen der grofien Kernladungszahl von Antimon ist dem Blochzustand eine
geringe potentielle Energie zugeordnet. Daraus folgt die héchste kinetische Energie
aller unter dieser Abbildungsbedingung angeregten Blochwellen. Dieser Blochzustand
hat keine chemische Sensitivitdt im Sinne der Zusammensetzung auf dem Gruppe-
ITI-Untergitter.

e Blochzustand 2 ist stark an die Orte der Gruppe-III-Atome gebunden. Dies ist die
physikalische Ursache der chemischen Sensitivitét.

e Blochzustand 5 ist vorwiegend zwischen den Atomen lokalisiert. Er ist nur schwach
an die Orte der Gruppe-III-Atome gebunden, woraus sich eine sehr geringe chemische
Sensitivitdt ergibt.

Blochzustand 1 Blochzustand 2 Blochzustand 5

Abbildung 4.2: Lokalisierung der drei am stirksten angeregten Blochzustinde in der kristal-
lographischen Einheitszelle von GaSb fiir Orientierung entlang der (100)-Zonenachse. Gezeigt
ist die jeweilige Blochwellenintensitdt an der Unterseite eines Materialstiicks von der Dicke einer
Einheitszelle. Die Skalierung der Intensitét ist fiir die drei Zusténde verschieden.
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Abbildung 4.3: Eigenwerte v(9) der Sikulargleichung als Funktion der Aluminiumkonzentrati-
on x4 fiir Orientierung entlang der (100)-Zonenachse, Berechnung fiir die drei am stirksten
angeregten Blochzustinde.

Die allgemeine Gleichung fiir die Oszillation der Intensitét Iy(¢) des direkten Strahls (Glei-
chung 4.2, Seite 40) stellt sich damit fiir die Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse
wie folgt dar:

L(t) =W’
+ @
+ ¢
+ 2(7(()1)20(()2)2 cos [2%(7(1) - 7(2))16]
+ 2061)2065)2 oS [27?(7(1) - ’y(‘r’))t]
+ 2062)2065)2 cos [2m(y® — 7(5))25] (4.4)

Es ergeben sich drei dickenunabh#ngige Terme und drei weitere Terme, die die Interferenz
von jeweils zwei der drei Blochwellen beinhalten. In Abbildung 4.3 ist die Abh&ngigkeit
der Eigenwerte ) von der Aluminiumkonzentration z,, abgebildet, die die Interferen-
zen bestimmen. In Ubereinstimmung mit den Schluffolgerungen aus der Lokalisierung der
Blochzusténde ist zu erkennen, dafl die Eigenwerte fiir die Blochzustinde 1 und 5 von der
Aluminiumkonzentration unabhingig sind. Der nahezu lineare Verlauf des Eigenwertes fiir
Blochzustand 2 als Funktion der Aluminiumkonzentration ist die quantitative Beschreibung
der chemischen Sensitivitéit. Entsprechend der geringeren Kernladungszahl von Aluminium
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Abbildung 4.4: Oszillationsperioden (Extinktionslingen) der drei wichtigsten Blochwellenin-
terferenzen als Funktion der Aluminiumkonzentration x; fiir Orientierung entlang der (100)-
Zonenachse.

gegeniiber Gallium verringert sich die kinetische Energie der Blochwelle 2 mit steigendem
Aluminiumgehalt, wie in Abbildung 4.3 am Absinken des Eigenwertes ablesbar ist.

Die rdumlichen Perioden (Extinktionslingen) der drei Oszillationen, die mefibaren Grofien
der chemischen Sensitivitit, sind in Abbildung 4.4 dargestellt. Die Interferenz der Bloch-
wellen 1 und 5 ist erwartungsgemifl unabhéngig von za),. Die Periode betrigt wegen der
grofen Differenz von v und v©® nur etwa 21 nm. Aus den beiden anderen Blochwellen-
interferenzen folgen ansteigende bzw. abfallende Oszillationsperioden mit steigender Alu-
miniumkonzentration. Wie Blochwellenrechnungen zeigen, dominiert die Interferenz der
Blochwellen 2 und 5 wegen deren grofien Anregungsstirken. Die Dickenabhingigkeit der
Intensitdt des direkten Strahls ist daher im wesentlichen von der dadurch festgelegten
Ostzillationsperiode bestimmt, die mit x4 von 43 nm stark ansteigt auf 77 nm.

Die vollstindige Darstellung der Intensitét des direkten Strahls fiir eine Reihe verschiedener
Aluminiumkonzentrationen ist in Abbildung 4.5 gezeigt. Die dort dargestellte Intensitét
des direkten Strahls entspricht der realen experimentellen Situation insofern, als fiir die
Blochwellenrechnung in diesem Fall Absorption sowie eine hthere Anzahl von Blochwellen
beriicksichtigt sind, entsprechend der grofien Anzahl an Reflexen im Beugungsbild. Es ist zu
erkennen, daf} fiir das Experiment keine einfache Beziehung zwischen der Aluminiumkon-
zentration und den auszuwertenden Dickenkonturen zu erwarten ist. Die Dickenkonturen
weisen eine Periodizitéit auf, die stark mit der Aluminiumkonzentration variiert. Im Falle
des Materialsystems GaAs—AlAs ist dies dhnlich. Daraus ist die in Kapitel 4.1 erw#hn-
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Abbildung 4.5: Relative Intensitit des direkten Strahls Iy als Funktion der durchstrahlten
Probendicke ¢ fiir die (100)-Zonenachse. Berechnung unter Beriicksichtigung von Absorption
und unter Verwendung von 22 Blochzustinden. Die Pfeile weisen auf die Verschiebung des zweiten
Intensitdtsminimums mit steigender Aluminiumkonzentration hin.

te Schwierigkeit abzuleiten, den gesamten Konzentrationsbereich bei Einstrahlung entlang
der (100)-Zonenachse anhand eines einzigen Parameters zu erfassen.

Der starke Anstieg der Oszillationsperiode, der von der Interferenz der Blochwellen 2 und 5
hervorgerufen wird, ist jedoch fiir eine rasche qualitative Abschéitzung von Konzentrati-
onsprofilen per Augenschein wihrend der Arbeit am Transmissionselektronenmikroskop
giinstig. Dies sei anhand von Abbildung 4.5 erldutert. Die lokalen Intensitdtsextrema, insbe-
sondere das zweite Intensitdtsminimum (siehe Pfeile) stellen im Experiment leicht erkenn-
bare Merkmale der Dickenkontur dar. [hr Abstand von der Spaltkante ist daher ein erstes
Ma#f fiir den lokalen Aluminiumgehalt. Wegen der speziellen Form der Dickenkontur er-
laubt die Abbildungsbedingung (100)-Zonenachse aber auch eine quantitative Bestimmung
der Zusammensetzung im Materialsystem GaSb—AlSb, wenn der Parameter zur Auswer-
tung geschickt gewihlt wird. In Kapitel 4.4 wird aufgezeigt, wie dieser unterstiitzend zur
Konzentrationsanalyse herangezogen wird.
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4.3.2 Fiinfstrahlfall mit {200}-Strahlen

Der durch Verkippung aus der (100)-Orientierung einstellbare Fiinfstrahlfall mit der syste-
matischen Reihe von {200}-Strahlen zeichnet sich durch die angestrebten grofieren rdumli-
chen Perioden der Blochwelleninterferenzen aus. Auch hier ist nur bei drei Blochzustédnden
signifikante Anregung festzustellen. In Abbildung 4.6 ist die relative Intensitat der Bloch-
wellen gezeigt in einer Projektion senkrecht zu derjenigen Kristallachse, um die zur Ein-
stellung des Fiinfstrahlfalls gekippt wird. Es ist zu erkennen:

e Blochzustand 1 mit der hochsten Energie ist wiederum vorwiegend an die Orte der
Antimonatome gebunden und daher nur von sehr geringer chemischer Sensitivitét fiir
die Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter.

e Blochzustand 2 ist an die Orte der Gruppe-III-Atome gebunden. Dies ist die physi-
kalische Ursache fiir die chemische Sensitivitdt unter dieser Abbildungsbedingung.

e Blochzustand 4 ist gleichermaflen an die Orte der Gruppe-III- und der Gruppe-V-
Atome gebunden, aber nur schwach angeregt.

Die allgemeine Gleichung 4.2 (Seite 40) fiir die Oszillation der Intensitit Io(¢) des direkten
Strahls reduziert sich wie im Fall der (100)-Zonenachse auf drei dickenunabhéngige Terme
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Abbildung 4.6: Lokalisierung der drei am stirksten angeregten Blochzustinde fiir den Fiinf-
strahlfall. Gezeigt ist die relative Blochwellenintensitit in einer Projektion senkrecht zu derjeni-
gen Kristallachse, um die zur Einstellung des Funfstrahlfalls aus der (100)-Orientierung gekippt
wird. Mit Sb bzw. Al/Ga ist die Position der entsprechenden Atome gekennzeichnet.
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und drei Interferenzterme. Aus den Eigenwerten ¥) und ihrem Verlauf mit der Alumi-
niumkonzentration x,; lassen sich wichtige Eigenschaften ablesen, die den Fiinfstrahlfall
auszeichnen, wie Abbildung 4.7 zeigt. Darin sind neben den Werten fiir den Fiinfstrahlfall
(dicke Linien) auch die der Orientierung entlang der (100)-Zonenachse (diinne Linien) zum
Vergleich eingetragen. Fiir den Fiinfstrahlfall folgt:

e Blochzustand 1 weist trotz der Lokalisierung am Ort der Antimonatome fiir alle
Aluminiumkonzentrationen einen betragsmifig kleinen Eigenwert auf. Er betrdgt
etwa 11 % des entsprechenden Wertes unter (100)-Orientierung.

e Der Eigenwert zu Blochzustand 2 ist vergleichsweise gering von der Aluminiumkon-
zentration abhingig: Er dndert sich um 1,9-107° nm ! pro Atomprozent Aluminium,
withrend unter (100)-Orientierung eine Anderung von 1,0-10"% nm ™' pro Atompro-
zent festzustellen ist.

e Die Eigenwerte der beiden am stirksten angeregten Blochzustinde 1 und 2 unter-
scheiden sich im Mittel um 0,01 nm™'. Dies ist ein Drittel des Wertes unter (100)-
Orientierung.

Die physikalische Ursache dieser drei Aspekte ist ein infolge der Verkippung effektiv vermin-
dertes Kristallpotential, das eine deutlich geringere dispersive Wirkung auf die einfallende
Elektronenwelle hat. Dies ist gleichbedeutend mit geringen Unterschieden der Wellenvekto-
ren der Blochwellen. Im Kontext der dynamischen Theorie resultieren daraus die gezeigten
geringen Unterschiede der Eigenwerte, und die rdumlichen Perioden der Blochwelleninter-
ferenzen sind demzufolge grof. Unabhéngig von der Art der Bildentstehung ist so bei Ver-
kippung aus einer hochsymmetrischen Kristallorientierung ein chemischer Kontrast iiber
einen vergleichsweise weiten Bereich von Probendicken detektierbar (siche z.B. Jia et al.
1993, Rosenauer et al. 1998).

Die rdumlichen Perioden der drei Oszillationen sind in Abbildung 4.8 gezeigt. Die Interfe-
renz der Blochwellen 1 und 2, die im Fiinfstrahlfall die chemische Information tragt, fiihrt
zu Oszillationsperioden von 86 nm fiir AISb bis 111 nm fiir GaSh. Die beiden anderen Inter-
ferenzen fiithren zu vergleichsweise kurzen Perioden, die entsprechend der in Abbildung 4.6
dargestellten Lokalisierung nur geringfiigig von der Aluminiumkonzentration abhéngen. Da
Blochzustand 4 nur schwach angeregt ist, bewirken sie eine gering ausgeprigte Feinstruk-
tur in der resultierenden Oszillation der Intensitéit des direkten Strahls, wie anhand von
Abbildung 4.9 zu erkennen ist.

Die Feinstruktur verliert mit zunehmender Aluminiumkonzentration an Bedeutung, so daf
die Oszillation der Intensitdt bei hohen Konzentrationen nahezu ausschliefilich von der
Interferenz der Blochwellen 1 und 2 bestimmt wird. In Abbildung 4.10 sind die Ursachen
dafiir dargestellt. Sie zeigt diejenigen Beitrige zur Intensitéit des direkten Strahls, die aus
der Summe der beiden Interferenzen der Blochwellen 1 und 4 bzw. der Blochwellen 2 und 4
resultieren.
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Abbildung 4.7: Eigenwerte v(9) der Sikulargleichung als Funktion der Aluminiumkonzentrati-
on z o) fiir den Fiinfstrahlfall (dicke Linien) und fiir Orientierung entlang der (100)-Zonenachse
(diinne Linien), Berechnung fiir die drei jeweils am stirksten angeregten Blochzustéinde.
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Abbildung 4.8: Oszillationsperioden (Extinktionslangen) der drei wichtigsten Blochwelleninter-
ferenzen als Funktion der Aluminiumkonzentration z; fiir den Fiinfstrahlfall.
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Abbildung 4.9: Relative Intensitét des direkten Strahls Iy als Funktion der durchstrahlten Pro-
bendicke ¢ fiir den Fiinfstrahlfall, Berechnung ohne Absorption und unter Verwendung der drei
am stirksten angeregten Blochzustéinde. Die Pfeile weisen auf die bei reinem GaSb ausgeprigte
Feinstruktur der Intensitdtsprofile hin.

Beide Interferenzen besitzen iiber den gesamten Konzentrationsbereich sehr dhnliche raum-
liche Perioden, so dafl ihr gemeinsamer Beitrag die in Abbildung 4.10 gezeigte Schwebung
ist. Die Schwebung setzt sich zusammen aus einer mittleren Periode

1 1 1
9 ~(1) — @) + ~@) — 5@ ~ 30 nm (4.5)
und einer Schwebungsperiode von der Groflenordnung
1
m ~ 100 nm. (4.6)

Fir Probendicken von etwa 30 nm bis 70 nm ergibt sich so eine effektive Dédmpfung des
Beitrags der beiden Interferenzen. Gleichzeitig verringert sich die Anregung der beteiligten
Blochwellen mit steigender Aluminiumkonzentration. Dies fiihrt insbesondere bei hohen
Konzentrationen dazu, dafl der Intensitdtsverlauf des direkten Strahls dem einer reinen
cosinusformigen Oszillation sehr dhnlich ist.

Unter Beriicksichtigung von Absorption bei der Blochwellenrechnung ergibt sich fiir den
Fiinfstrahlfall schliefflich ein Intensitidtsverlauf des direkten Strahls, wie er in Abbil-
dung 4.11 gezeigt ist. Im Unterschied zur Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse duflert
sich chemischer Kontrast in Dickenkonturen hier wesentlich stérker durch Intensitétsvaria-
tionen an einer bestimmten Probendicke als durch markante Verschiebungen von Minima
oder Maxima des Intensititsprofils.
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Abbildung 4.10: Beitréige der Interferenzen der Blochwellen 1 und 2 sowie 1 und 4 zur Inten-
sitat des direkten Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke £ fiir den Fiinfstrahlfall,
Berechnung unter Verwendung der drei am stérksten angeregten Blochzustéinde.
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Abbildung 4.11: Intensitit des direkten Strahls Iy als Funktion der durchstrahlten Proben-
dicke ¢ fiir den Fiinfstrahlfall. Berechnung unter Beriicksichtigung von Absorption und unter
Verwendung der drei am stérksten angeregten Blochzustinde. Die Pfeile weisen auf die bei reinem
GaSb ausgeprigte Feinstruktur der Intensitéitsprofile hin.
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4.3.3 Zusammenfassung

Die Merkmale der beiden Abbildungsbedingungen und die daraus abzuleitenden Eigen-
schaften fiir eine Bestimmung der Zusammensetzung lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e (100)-Zonenachse

— starke Dispersionswirkung des Kristallpotentials

— geringe raumliche Perioden der Blochwelleninterferenzen

— starke Anderung dieser Perioden mit der Aluminiumkonzentration

— besonders geeignet fiir qualitative Bewertung eines Konzentrationsprofiles an-
hand lokaler Minima und Maxima der Dickenkonturen

e Fiinfstrahlfall mit systematischer Reihe von {200}-Strahlen

— schwache Dispersionswirkung des Kristallpotentials

— grofle rdumliche Perioden der Blochwelleninterferenzen

geringe Anderung dieser Perioden mit der Aluminiumkonzentration

geringfiigige Feinstruktur, verschwindet mit steigender Aluminiumkonzentration

besonders geeignet zum quantitativen Erfassen der lokalen Zusammensetzung
mittels eines Parameters, der aus einem grofien Bereich eines TEM-Hellfeldbildes
gewonnen wird

Wihrend schwach angeregte Blochzusténde fiir die Diskussion der grundlegenden Phéno-
mene der beiden Abbildungsbedingungen vernachlissigt werden konnen, gilt dies nicht
in der elektronenmikroskopischen Praxis. Hier tragen weitere Blochwellen zum Kontrast
im Hellfeldbild bei, je nach Anzahl der abgebeugten Strahlen, die signifikante Intensitét
aufweisen.

In Hinblick auf reproduzierbare experimentelle Bedingungen werden zwei Mafinahmen ge-
troffen, die den zusétzlichen Blochzustdnden Rechnung tragen:

1. die Kalibrierung der Meimethode betreffend:

Die Kalibrierung erfolgt nicht anhand von Blochwellenrechnungen, wie sie in den
Kapiteln 4.3.1 und 4.3.2 zur Darstellung der Beugungsphiinomene gezeigt wurden,
sondern anhand von experimentellen Bildern, so dafl Beitrdge weiterer Blochwellen
zum Bildkontrast erfaflit sind. Die zur Kalibrierung verwendeten Proben bestehen
aus Schichten bekannter Zusammensetzung. Im folgenden Kapitel 4.4, in dem die
Berechnung von Konzentrationsprofilen aus Bildkontrasten dargestellt ist, wird dieser
Aspekt von Bedeutung sein.

2. reproduzierbare Abbildungsbedingungen betreffend:
Es werden die in Kapitel 3.4.3 dargestellten Kriterien zur reproduzierbaren Orientie-
rung der Probe in Bezug zum Elektronenstrahl angewendet.
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4.4 Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bild-
kontrasten

Die experimentellen Hellfeldbilder werden halbautomatisch mit einem eigens dazu ent-
wickelten Computerprogramm ausgewertet. Die Prozedur, an deren Ende das Konzen-
trationsprofil iiber die im Hellfeldbild abgebildete Heterostruktur steht, gliedert sich in
mehrere Schritte. Sie werden in den nachfolgenden Abschnitten anhand zweier exempla-
rischer Bilder erldutert, die unter den beiden Abbildungsbedingungen (100)-Zonenachse
und Fiinfstrahlfall aufgenommen worden sind. Die zugrundeliegende Probe ist durch flache
Konzentrationsprofile in der Heterostruktur charakterisiert, da sie einer Diffusionsgliihung
unterzogen wurde. Es liegen daher mehrere Bereiche unterschiedlicher Aluminiumkonzen-
tration nebeneinander vor.

Die Schritte der Auswerteprozedur lauten im einzelnen:

1. Einen Satz von Intensitéitsprofilen aus dem Hellfeldbild auslesen.

2. Bereiche von reinem GaSb als Referenz feststellen.

3. Effekt der Oxidation aluminiumreicher Schichten numerisch kompensieren.
4. Hellfeldbild filtern.

5. Den realen Dickengradienten der TEM-Probe bestimmen.

6. Intensititsprofile auf die Referenz normieren.

7. Fiir jedes Intensititsprofil einen Parameter als Ma$ fiir die lokale Zusammensetzung
durch Integration der normierten Intensitdt ermitteln.

8. Parameterprofil durch numerischen Vergleich mit einer Kalibrierkurve in ein Kon-
zentrationsprofil umwandeln.

Das natiirliche Langenmafl ist zundchst ein Bildpunkt (Pixel). Es wird in eine Proben-
dicke ¢ (entlang des Intensitétsprofils) und in eine laterale Distanz s (entlang des spiite-
ren Konzentrationsprofils) anhand einer unabhéingigen Léngenkalibrierung umgerechnet.
Mit der verwendeten nominell 80000-fachen Vergroflerung und der Nachvergroflerung ent-
spricht 1 nm etwa 7,2 Pixeln eines auszuwertenden Bildes. Es wird eine CCD-Kamera mit
1024 x 1024 Pixeln verwendet. Daraus resultiert ein Gesichtsfeld, das Probendicken bis
etwa 160 nm und lateral Abschnitte der Heterostruktur von 100 nm bis 130 nm Léange
abdeckt. In Anhang D wird das Verfahren zur Langenkalibrierung beschrieben.



54 4. Bestimmung von Gruppe-I1I-Konzentrationsprofilen

1. Auslesen des Hellfeldbildes Am Hellfeldbild in seiner urspriinglichen Form (Abbil-
dung 4.12) wird die Lage der Spaltkante und die der Grenzflichen der heteroepitaktischen
Schichten relativ zu den Bildkanten bestimmt. Spaltkante und Heterostruktur brauchen
dabei nicht senkrecht zueinander zu liegen, wie es fiir eine optimal gespaltene Probe zu er-
warten wire. Das Intensitéitsprofil einer Dickenkontur wird dann durch das Auslesen einer
durch die Geometrie vorgegebenen Reihe von Pixeln parallel zur Heterostruktur ermittelt.
Dies wird fiir alle auszulesenden Dickenkonturen iiber die Heterostruktur hinweg mit Pixel-
genauigkeit wiederholt, wie in Abbildung 4.12 durch die gestrichelten Linien schematisch
angedeutet ist. Es liegt so ein Satz von Intensitétsprofilen des direkten Strahls vor.

2. Feststellen der Referenzbereiche Der Satz Intensitdtsprofile wird in Bereiche
von reinem GaSb (Referenzbereiche) und in einen Bereich mit zu detektierender Alu-
miniumkonzentration unterteilt. Die Unterscheidung geschieht per Augenschein. Im Fal-
le schwacher Bildkontraste, etwa nach langen Diffusionszeiten, wird dazu vorrangig
die (100)-Orientierung herangezogen. Die Information kann auf das entsprechende un-
ter Fiinfstrahlfall-Bedingung aufgenommene Hellfeldbild iibertragen werden. In Abbil-
dung 4.13 sind die korrespondierenden Bildbereiche hervorgehoben.

I II

Abbildung 4.12: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 1: Feststellen der Bildgeometrie und Auslesen des Hellfeldbildes. Teilbild I: (100)-
Zonenachse, Teilbild IT: Fiinfstrahlfall. Einzelne Intensitatsprofile werden aus Pixelreihen ermit-
telt, die parallel zu derjenigen Richtung laufen, welche im Bild jeweils als durchgezogene Linie
markiert ist. Uber die Heterostruktur hinweg (Pfeil mit gestrichelter Linie) wird das gesamte
Hellfeldbild entsprechend der Wachstumsrichtung ausgelesen.
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I II

Abbildung 4.13: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 2: Feststellen der Referenzbereiche von reinem GaSb. Teilbild I: (100)-Zonenachse, Teil-
bild II: Fiinfstrahlfall.

3. Kompensierung des Oxidationseffekts In Kapitel 3.4.2 wurde bereits darauf hin-
gewiesen, dafl sich die effektive durchstrahlte kristalline Probendicke im Bereich alumi-
niumhaltiger Schichten durch Oxidation verringert. Sie bewirkt einen Versatz der Inten-
sitdtsprofile aluminiumreicher Bereiche relativ zu denen der Referenzbereiche, der vor einer
Normierung auf die Referenz kompensiert werden mu8. Ist der Versatz nicht durch den Ef-
fekt eines lokal variierenden Dickengradienten iiberlagert, kann er gemessen und ausgegli-
chen werden. Untersuchungen an GaSb/Al,Ga;_,Sb-Heterostrukturen mit verschiedenen
Schichtdicken ergeben, dafl der lokale Dickengradient in reinen AlSb-Schichten von weni-
ger als 7 nm Dicke bzw. in aluminiumé&rmeren Schichten entsprechend grofierer Dicke in
guter Nidherung unverdndert der eines 90°-Keils ist, so dal die Wirkung der Oxidation
ausgeglichen werden kann.

Die Messung des Versatzes erfolgt unter beiden Abbildungsbedingungen anhand eines Be-
reichs des Intensititsprofils, in dem aus Blochwellenrechnungen fiir alle Aluminiumkon-
zentrationen ein identischer Intensitétsverlauf zu erwarten ist. Abbildung 4.5 (Seite 46)
fiir die (100)-Zonenachse und Abbildung 4.11 (Seite 51) fiir den Fiinfstrahlfall zeigen, daf
dies jeweils fiir Probendicken von 0 nm bis 8 nm gegeben ist. Unter Verwendung von drei
Stiitzstellen wird der Versatz eines Intensitétsprofils im Falle der (100)-Zonenachse bei 53 %
der Vakuumintensitdt gemessen, fiir den Fiinstrahlfalls bei 64 %. Die Auswahl dieser In-
tensitdtswerte resultiert aus der Einschridnkung des Bereichs identischer Intensitdten, der
experimentelle Intensitétsprofile unterworfen sind: Bei kleineren Intensitdtswerten unter-
scheiden sich die Intensitétsprofile fiir verschiedene Aluminiumkonzentrationen, bei grofie-
ren sind die Intensitédtsprofile aluminiumreicher Bereiche durch Oxidation veréndert.
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Abbildung 4.14: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 3: Messen des Oxidationseffekts bei aluminiumreichen Schichten als Versatz der Spaltkan-
te im Hellfeldbild. Ergebnis fiir den in Abbildung 4.13 (Teilbild II, Fiinfstrahlfall) gezeigten Pro-
benbereich. Neben dem oxidationsbedingten Versatz der kristallinen Spaltkante (Markierung A)
werden auch andere UngleichméBigkeiten der Spaltkante detektiert (Markierungen B).

Vor der Messung des Versatzes wird eine vorldufige Filterung durchgefiihrt, wie sie spéiter
auch vor der Normierung eingesetzt wird. In Abbildung 4.14 ist das Ergebnis fiir den in Ab-
bildung 4.13 (Teilbild II, Fiinfstrahlfall) gezeigten Probenbereich dargestellt. Neben dem
Effekt der Oxidation (Markierung A) werden durch das beschriebene Verfahren auch evtl.
auftretende Ungleichméfigkeiten der Spaltkante kompensiert, wie die in der Abbildung
mit B markierten Verschiebungen in den Referenzbereichen zeigen. Nach der Kompensati-
on des Oxidationseffekts wird die der relativen Intensitit von 53 % bzw. 64 % entsprechende
Probendicke willkiirlich als Referenz herangezogen, da die wahre Kante der TEM-Probe
wegen der Oxidation nicht ermittelt werden kann. Im folgenden wird daher die Probendicke
relativ zu dieser Referenz angegeben.

4. Filterung Intensititsprofile eines Hellfeldbildes, das mittels CCD-Kamera aufgenom-
men wird, sind von thermischem Rauschen der Kamera iiberlagert. Vor den weiteren
Schritten der Auswerteprozedur erfolgt eine Filterung dieser Rauschanteile, die rdumlich
hochfrequent sind. Der Filter hat ein Profil &hnlich einer Gaulkurve und wird richtungs-
abhéngig angesetzt: In den GaSb-Referenzbereichen wird entlang derjenigen Richtung, die
dem spéteren Konzentrationsprofil entspricht, iiber eine grofiere Anzahl Pixel gemittelt als
entlang der Intensititsprofile. In dem Bereich zu detektierender Aluminiumkonzentration
ist der Filter jedoch symmetrisch. In Kapitel 4.5 wird auf die Parameter der Filterung
néher eingegangen.
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Abbildung 4.15: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 4: Filterung des Hellfeldbildes. Teilbild I: (100)-Zonenachse, Teilbild II: Fiinfstrahl-
fall. Relative Intensitat Iy des direkten Strahls als Funktion der relativen Probendicke ¢ fiir die
GaSb-Referenzbereiche (jeweils dicke Linie) und fiir ausgewéhlte Stellen des aluminiumhaltigen
Bereichs mit steigender Aluminiumkonzentration (diinne Linien, Pfeil) nach Filterung.
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Nach der Filterung stellt sich die Intensitédt des direkten Strahls als Funktion der rela-
tiven Probendicke wie in Abbildung 4.15 gezeigt dar. Die Intensitéitsprofile der GaSh-
Referenzbereiche (dicke Linie) und die davon abweichenden Profile einiger ausgewé#hl-
ter Stellen des aluminiumhaltigen Bereichs mit unterschiedlichen Aluminiumkonzentra-
tionen (diinne Linien) sind in der Auftragung einander iiberlagert. Die lokalen GaSb-
Referenzprofile (nicht im Bild dargestellt) werden an jeder relativen Probendicke aus den
experimentellen Intensititswerten durch lineare Regression berechnet. Fiir die aluminium-
reichen Bereiche werden sie durch Interpolation fortgesetzt.

5. Bestimmung des Dickengradienten Die GaSb-Referenzprofile werden zur relativen
Bestimmung des Dickengradienten herangezogen. Wie in Kapitel 4.3 anhand der Blochwel-
lenrechnungen bereits gezeigt wurde, weisen die berechneten Intensitédtsprofile von alumi-
niumreichen Schichten unter der Abbildungsbedingung des Fiinfstrahlfalls einen nahezu
glatten cosinusformigen Verlauf auf. Das Intensititsprofil einer reinen GaSb-Schicht hin-
gegen ist von einer Feinstruktur aus lokalen Maxima geprégt. Auch die gemessenen Inten-
sitatsprofile der GaSb-Referenzbereiche zeichnen sich durch diese Feinstruktur aus, die sich
iiber den gesamten Bereich der relativen Probendicke erstreckt, wie in Teilbild IT von Ab-
bildung 4.15 gezeigt. Anhand der Feinstruktur ist eine relative Bestimmung des Dickengra-
dienten sowohl lokal als auch global fiir den gesamten abgebildeten Probenbereich moglich.
Ahnliches gilt fiir die Minima und Maxima fiir Intensititsprofile bei Orientierung entlang
der (100)-Zonenachse (Teilbild I von Abbildung 4.15). Da ein experimentell ermittelter
Standard fiir GaSbh nicht vorliegt, an dem eine Dickenkalibrierung der gemessenen GaSb-
Intensitétsprofile vollzogen werden konnte, wird ein in Niherung giiltiges Vergleichsmafl
anhand aller gemessenen Dickengradienten bestimmt. Ein davon abweichender globaler
Gradient eines betrachteten Probenbereichs wird durch Stauchen bzw. Strecken aller aus
diesem Bereich gewonnenen Intensitétsprofile korrigiert.

6. Normierung der Intensitéitsprofile auf die GaSb-Referenz Die Intensitétsprofile
eines Hellfeldbildes werden aus den folgenden Griinden auf die GaSb-Referenz normiert:

e Ausgleich inelastischer Streuung, die fiir jedes Hellfeldbild und insbesondere fiir je-
de TEM-Probe unterschiedlich ausfallen kann. Einen wichtigen Beitrag inelastischer
Streuung stellen amorphe Oberflichenschichten auf den beiden Spaltflichen dar, die
in der TEM-Probe die Ein- bzw. Austrittsfliche fiir die Elektronen bilden. Abhéngig
von der Zeit, die die TEM-Probe wihrend der Préparation dem Luftsauerstoff aus-
gesetzt ist, ergeben sich unterschiedliche Dicken der amorphen Schichten. Die Folge
ist ein variierender Beitrag zur Untergrundintensitiit, der als effektive Dampfung im
Intensitétsprofil des direkten Strahls gemessen wird.
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e Teilweiser Ausgleich derjenigen Effekte, die durch eine von der angestrebten Pro-
benorientierung geringfiigig abweichende Orientierung hervorgerufen werden. Abwei-
chungen sind selbst innerhalb einer Serie von Hellfeldbildern einer einzelnen TEM-
Probe nicht auszuschlielen, da nach jeder lateralen Bewegung der TEM-Probe eine
leichte Verkippung auszugleichen ist. Fiir den Fiinfstrahlfall sind vor allem diejenigen
Komponenten der Verkippung von Bedeutung, die rasche Verdnderungen der Anre-
gungsfehler s, hervorrufen, d.h. senkrecht zu den in Abbildung 3.16 (Seite 36) zu
erkennenden Kikuchi-Linien des Beugungsbildes liegen (siehe auch Abbildung B.2,
Seite 145, mit einer schematischen Darstellung des Konzepts des Anregungsfehlers).
Die Folge der verschiedenen Abweichungen von der angestrebten Abbildungsbedin-
gung ist eine unterschiedlich starke Anregung der Blochwellen. Im Intensitétsprofil
des direkten Strahls wird diese als unterschiedlich stark ausgeprigte Feinstruktur
gemessen.

In Abbildung 4.16 sind einige ausgewahlte normierte Intensitatsprofile fiir die beiden exem-
plarisch behandelten Hellfeldbilder dargestellt. Die Profile entsprechen dem Bereich der He-
terostruktur mit dem zu detektierenden Konzentrationsprofil und reprasentieren benach-
barte Probenstellen mit steigender Aluminiumkonzentration. Die mit der Konzentration
einhergehende systematische Verinderung der normierten Intensitétsprofile (siehe Pfeile)
ist klar ablesbar. Sie ist daher ein direktes Maf fiir die zu detektierende Aluminiumkon-
zentration. Ein durch Integration numerisch erfates Mafl wird im folgenden Parameter
genannt.

7. Integration der normierten Intensitdt Unter Orientierung entlang der (100)-
Zonenachse und insbesondere bei Anwendung des Fiinfstrahlfalls konnen Dickenbereiche
festgelegt werden, in denen die systematische Verdnderung der Intensitdtsprofile monoton
erfolgt. Ein Integral der normierten Intensitdt ist mit den so gesetzten Integrationsgrenzen
eine monotone Funktion der Aluminiumkonzentration. Fiir die Abbildungsbedingungen
sind charakteristische Unterschiede festzustellen, die die Integralgrenzen betreffen (vgl.
Abbildung 4.16). Sie folgen unmittelbar aus der Linge der jeweils dominierenden Oszilla-
tionsperiode der Intensitit des direkten Strahls, wie in Kapitel 4.3 anhand von Blochwel-
lenrechnungen dargestellt wurde.

e (100)-Zonenachse
Eine Systematik der normierten Intensitdtsprofile mit der lokalen Aluminiumkonzen-
tration ist nur innerhalb von drei jeweils eng begrenzten Dickenbereichen gegeben:
— erhohte Intensitdt von 0 nm bis 15 nm
— erniedrigte Intensitdt von 15 nm bis 40 nm

— erhohte Intensitidt von 40 nm bis 70 nm
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Abbildung 4.16: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 6: Normierung der Intensititsprofile auf die GaSb-Referenz. Teilbild I: (100)-Zonenachse,
Teilbild II: Funfstrahlfall. Intensitédt Iy des direkten Strahls (normiert auf die Profile der GaSb-
Referenzbereiche) als Funktion der relativen Probendicke ¢ fiir ausgewihlte Stellen des alumini-
umbhaltigen Bereichs mit steigender Aluminiumkonzentration (jeweils durch Pfeil hervorgehoben).
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e Fiinfstrahlfall
Die Systematik erstreckt sich auf einen weitaus grofleren Gesamtbereich, und die
einzelnen Dickenbereiche sind ebenfalls grofler:

— erniedrigte Intensitdt von 0 nm bis etwa 50 nm
— erhohte Intensitdt von etwa 50 nm bis etwa 100 nm

— erniedrigte Intensitdt von etwa 100 nm bis 140 nm

Unabhéngig von der Abbildungsbedingung sind lokal maximale Signale relativer Intensitét
von etwa 2:1 zu erkennen (Abbildung 4.16). Fiir die Zwecke der Integration und unter
Gesichtspunkten der MeBunsicherheit sind jedoch vor allem grofe Integrationsbereiche von
Belang, wie sie die Abbildungsbedingung Fiinfstrahlfall erlaubt. Werden die einzelnen Inte-
grationsbereiche ferner verkniipft, kann das Integral fiir den Fiinfstrahlfall auf nahezu den
gesamten im Hellfeldbild abgebildeten Dickenbereich ausgedehnt werden. Die Integration
erfolgt dazu zweckméBigerweise iiber den Absolutwert der Differenz zwischen dem betrach-
teten normierten Intensitétsprofil und der Referenz. Dies entspricht einer Auftragung der
normierten Intensitit, wie sie in Abbildung 4.17 dargestellt ist.

12

normierte Intensitat /; / w.E.

rel. Probendicke {/ nm

Abbildung 4.17: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 7: zu integrierende, normierte Intensitdt als Funktion der Probendicke ¢, Fiinfstrahl-
fall, fiir das primére Ma# fiir die Aluminiumkonzentration. Groflere Werte entsprechen steigender
Aluminiumkonzentration.
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Als priméres Ma8 fiir die lokale Aluminiumkonzentration wird aus den dargelegten Uberle-
gungen das Integral iiber das in Abbildung 4.17 aufgetragene Profil herangezogen. Parallel
dazu wird eine Konsistenzpriifung anhand von Teilintegralen durchgefiihrt. Sie deckt von
den angestrebten Bedingungen abweichende und fiir eine Bestimmung der Zusammenset-
zung untaugliche Abbildungsbedingungen auf, welche sich in ansonsten schwer zu erfassen-
den Verdnderungen der Intensitétsprofile niederschlagen. Sie beeinflussen die Teilintegrale
deutlich, wihrend sie sich unter Umstidnden im Gesamtintegral kompensieren. Die verwen-
deten Parameter sind im einzelnen:

e priméres Maf fiir die lokale Aluminiumkonzentration
— Fiinfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 140 nm
e Konsistenzpriifung

— Fiinfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 50 nm
— Fiinfstrahlfall, Integral von 50 nm bis 100 nm

— (100)-Zonenachse, Integral von 0 nm bis 60 nm

Abbildung 4.18 zeigt das mit dem priméren Maf3 erhaltene Parameterprofil iiber die dis-
kutierte exemplarische Heterostruktur.
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Abbildung 4.18: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 7: Parameterprofil (integrierte normierte Intensitit) des primiren Mafles fiir die Alu-
miniumkonzentration iiber eine Distanz s, Fiinfstrahlfall.
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8. Umwandlung eines Parameterprofils in ein Konzentrationsprofil Ein Para-
meterprofil wird durch Vergleich mit einer experimentell ermittelten Kalibrierkurve in ein
Konzentrationsprofil umgewandelt (Abbildung 4.19). Die Kalibrierproben bestehen aus
Schichten bekannter Konzentration, die dhnliche Dicken aufweisen wie die zu analysieren-
den Schichten der Proben fiir die Diffusionsexperimente (vgl. Abbildung 3.2 auf Seite 16).

In Abbildung 4.20 sind die Kalibrierkurven aller vier Parameter in einer Zusammenstellung
gezeigt, in denen die Integrale der normierten Intensitét iiber der Aluminiumkonzentration
aufgetragen sind. Dargestellt sind Werte aus jeweils drei bis fiinf Messungen. Die Meiun-
sicherheit bei der Bestimmung der Aluminiumkonzentration betriigt etwa +1 at-% (vgl.
Anhang C). Das primére Ma$ fiir die Aluminiumkonzentration (Teilbild I) zeigt {iber einen
weiten Bereich entsprechend 0,0 < z; < 0,6 einen nahezu linearen Verlauf mit der Alu-
miniumkonzentration. Die stark zu diesem Integral beitragenden Teilintegrale von 0 nm
bis 50 nm (Teilbild IT) und von 50 nm bis 100 nm (Teilbild III) zeigen verschiedene
Abhéngigkeiten von der Aluminiumkonzentration. Das bei hohen Konzentrationen deutlich
an Empfindlichkeit verlierende erste Teilintegral bewirkt im wesentlichen die Abweichung
des Gesamtintegrals von reiner Linearitét, wie sie am zweiten Teilintegral zu erkennen ist.
Im Falle der (100)-Zonenachse wird die in Teilbild IV dargestellte Kalibrierkurve gemessen.
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Abbildung 4.19: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 8: Profil der Aluminiumkonzentration z; iiber eine Distanz s.
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Abbildung 4.20: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 8: Kalibrierkurven, Integral der normierten Intensitit als Funktion der Aluminium-
konzentration xj. Teilbild I: Primires Maf fir die Aluminiumkonzentration (Finfstrahlfall),
Teilbilder IT bis IV: Parameter zur Konsistenzpriifung (Finfstrahlfall bzw. (100)-Zonenachse).
Dargestellt sind die Einzelwerte der Integrale der normierten Intensitit aus jeweils drei bis flinf
Messungen an den Proben KALIB-1 bis KALIB-4 sowie die Anpassungen (vgl. Anhang C).
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4.5 Bildartefakte und Mef3unsicherheit

Im folgenden werden die wichtigsten physikalischen Einfliisse beschrieben, die neben dem
rein chemischen Kontrast zu weiteren Kontrastbeitrigen in einem Hellfeldbild fiihren. Ei-
nige der Aspekte wurden bereits im vorangegangenen Kapitel 4.4 erwahnt. Hier sollen sie
erneut aufgegriffen werden, wobei die Diskussion im Vordergrund stehen soll, in welchem
Ausmaf sie die Interpretierbarkeit eines Hellfeldbildes beeintréachtigen und welchen Anteil
sie an der MeBunsicherheit haben.

Es wird unterschieden zwischen Bildartefakten, die probenbedingt sind und die den auszu-
wertenden chemischen Kontrast selbst bei sorgfiltiger Probenorientierung iiberlagern, und
moglichen Fehlern beim Einstellen der Abbildungsbedingungen. Ferner werden mégliche
Fehler beim Auswerten eines Hellfeldbildes behandelt und die Melunsicherheit dargelegt.
Im einzelnen werden folgende Aspekte betrachtet:

e Bildartefakte
— Kontrast durch Relaxation von Verzerrungsfeldern an den Grenzflichen der He-
terostruktur
— Versatz der Dickenkonturen aluminiumreicher Schichten durch lokal erhohte
Oxidation

e Fehler der Abbildungsbedingungen, betreffend

— die Probenorientierung

— die Fokussierung und den Astigmatismus der Objektivlinse
e Eehler bei der Bildauswertung, betreffend

— die Feststellung der Bildgeometrie
— die Feststellung der Referenzbereiche

— die Filterung
o Meflunsicherheit

— fiir das Maf} der Aluminiumkonzentration
— fiir die Aluminiumkonzentration

— fiir die Langenbestimmung

In der Mehrzahl gelten die Ausfiihrungen unabhéngig von der Abbildungsbedingung. Der
Fiinfstrahlfall steht wegen seiner Bedeutung fiir die Bestimmung der Zusammensetzung
aber im Mittelpunkt der Diskussion. Die MeBunsicherheit fiir das Mafl der Aluminiumkon-
zentration bzw. fiir die Aluminiumkonzentration selbst ist ausschlielich als Charakteristik
der Mefimethode unter Verwendung des Fiinstrahlfalls zu verstehen.
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4.5.1 Bildartefakte

Kontraste durch Relaxation von Gitterverzerrung ILokale Verzerrungsfelder in
TEM-Keilproben sind durch die Fehlpassung von Heterostrukturschichten bedingt und
wirken sich iiber Gitterrelaxation auf ein Hellfeldbild aus. In Dickenkonturen duflert sich
dies durch einen Kontrast gegeniiber anderen, verzerrungsfreien Probenbereichen. Ursache
fiir den Kontrast sind lokal variierende Abbildungsbedingungen aufgrund der Gitterver-
biegungen (Gibson und Treacy 1984, Treacy und Gibson 1986, Perovic et al. 1991). Sie
gewinnen mit steigender Schichtdicke an Bedeutung, da sie sich auf einen grofleren Pro-
benbereich erstrecken und an Stérke zunehmen. Ein aus dem betroffenen Bereich eines
Hellfeldbildes gewonnener Parameter wird dadurch in seiner Aussage als Ma$ fiir die loka-
le Zusammensetzung verfilscht.

Auch im System GaSb/AlSb, das sich durch eine im Vergleich zu anderen Materialkom-
binationen von III/V-Halbleitern geringe Fehlpassung von nur 0,65 % auszeichnet (An-
hang A), begrenzt die Gitterrelaxation den Bereich experimentell zugénglicher Schicht-
dicken bei TEM-Untersuchungen. In Abbildung 4.21 ist diese Begrenzung anhand eines
unter Fiinfstrahlfall-Bedingung aufgenommenen Hellfeldbildes des fiir die Diffusionsexpe-
rimente verwendeten Ausgangsmaterials exemplarisch dargestellt. Die Bestimmung der Zu-
sammensetzung dieser etwa 6,5 nm dicken, nominell reinen AISb-Schicht ist bereits durch
die Gitterverbiegungen beeintrichtigt. Sie erstrecken sich auf beide Seiten der AISb-Schicht
und verdndern den Kontrast abhéngig von der Probendicke sowohl im Bereich des reinen
GaSb (gestrichelte Linien) als auch innerhalb der AISb-Schicht (Pfeile). In Abbildung 4.22
sind die Gitterverbiegungen des Kristallgitters schematisch dargestellt, wie sie fiir die in
Abbildung 4.21 gegebene experimentelle Situation in einem einfachen Modell zu erwarten
sind. Die Relaxation der Verzerrungen in der AlSb-Schicht, welche einen grofieren Gleich-
gewichtsgitterparameter als GaSb aufweist, ist abhingig von der lokalen Probendicke. Da
sich die elastischen Eigenschaften der beiden Materialien nur wenig unterscheiden (vgl.
Anhang A.2), betreffen die Gitterverzerrungen Bereiche beiderseits der Grenzflachen in
ungefédhr gleichem Ausmaf. Zu beachten ist ferner, dal die Verbiegungen an beiden Grenz-
flichen auftreten. Bei hinreichend groflem Abstand von der Grenzfliche nimmt die GaSbh-
Schicht ihren Gleichgewichtsgitterparameter an.

Unter der Fiinfstrahlfall-Bedingung existiert kein giinstiger Parameter, der unempfindlich
ist gegeniiber der in Abbildung 4.21 gezeigten relaxationsbedingten Kontrastverdnderung
am Ort von reinen AlSb-Schichten, wenn sie Dicken von 6 nm und mehr aufweisen. Der
im vorangegangenen Kapitel 4.4 beschriebene Parameter, der bei Orientierung entlang der
(100)-Zonenachse verwendet wird, ist jedoch hinreichend unempfindlich und wird daher in
diesem Grenzfall fiir die Bestimmung der Zusammensetzung eingesetzt. Fiir Schichtdicken
unterhalb von etwa 5 nm sind Kontrastverdnderungen aufgrund von Gitterverbiegungen
vernachlissigbar. Fiir Al,Ga;_,Sb-Schichten beliebiger Aluminiumkonzentration mit stei-
len Konzentrationsgradienten sowie fiir Schichten mit flachen Konzentrationsgradienten,
wie sie nach einem Diffusionsexperiment vorliegen, gilt dies analog.
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Abbildung 4.21: Durch Relaxation von Verzerrungsfeldern verénderter Bildkontrast in einem
Hellfeldbild, Fiinfstrahlfall. Der rein chemische Kontrast in den Dickenkonturen ist durch den
zusitzlichen Kontrast verindert (Teilbild I). In Teilbild IT sind die entsprechenden Verschiebun-
gen der Dickenkonturen im Bereich des reinen GaSb durch gestrichelte Linien hervorgehoben.
Auch in der Mitte der AISb-Schicht tritt zusitzlicher Kontrast auf (Pfeile in Teilbild IT).

Elektronenstrahl

AISb GaSb

-~ — Spaltkante

Abbildung 4.22: Modell der Gitterverbiegung an einer Heterostruktur als Folge der Relaxation
von Verzerrungsfeldern nach Priparation, (010)-Projektionsrichtung (nach Treacy und Gibson
1986).
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Auch ohne Gitterverbiegungen sind in diesem Fall aber grundsatzlich Kontrastveranderun-
gen zu erwarten, denn die elastische Verzerrung fiithrt zu verdnderter Blochwellenanregung.
Der maximale Effekt 148t sich anhand der Fehlpassung zwischen den reinen Materialien
AlISb und GaSb abschétzen (vgl. Anhang A): Fiir eine pseudomorphe AlSb-Schicht auf
GaSb ergibt sich eine tetragonale Gesamtverzerrung der AlSb-Schicht von etwa 1,3 % in
Wachstumsrichtung. Blochwellenrechnungen zeigen, dafl die Eigenwerte dhnlich geringe
Verédnderungen erfahren. Dadurch hervorgerufene Unterschiede der Blochwelleninterferen-
zen sind vernachldssigbar. Hellfeldbilder von diffundiertem Probenmaterial, die unter der
Fiinfstrahlfall-Bedingung aufgenommen werden, kénnen daher unter diesem Gesichtspunkt
uneingeschrinkt ausgewertet werden.

Oxidation Fiir undiffundierte Proben mit etwa 8 nm dicken aluminiumreichen Schich-
ten, wie sie fiir die Kalibrierung verwendet werden, ergibt sich im Mittel der in Abbil-
dung 4.23 gezeigte Oxidationseffekt als Funktion der Aluminiumkonzentration, dargestellt
anhand des Versatzes von Intensitétsprofilen gegeniiber aluminiumfreien Probenbereichen.
In einem Konzentrationsbereich entsprechend 0,0 < xz; < 0,6 ist ein Versatz von weni-
ger als 2 nm festzustellen. Er steigt mit zunehmender Aluminiumkonzentration stark an.
Fiir reine AlSb-Schichten von 8 nm Dicke erreicht er einen sehr grofien Wert von 8 nm.
Die Wirkung der Oxidation kann daher nicht vernachlissigt werden. Der lokale Dicken-
gradient ist in den Fillen, die der Abbildung zugrundeliegen, noch hinreichend der eines
90°-Keils. Auch fiir die zur Interdiffusionsmessung herangezogenen Proben mit diinneren
Al,Ga;_,Sb-Schichten ist daher der oxidationsbedingte Versatz der Dickenkonturen in gu-
ter Naherung nicht von einem lokal variierendem Dickengradienten iiberlagert. Der Versatz
kann daher unabhéingig gemessen und kompensiert werden.

Versatz des Intensitatsprofils / nm

T T T T
0,0 0,2 04 0,6 0,8 1,0

Al-Konzentration x,|

Abbildung 4.23: Oxidation aluminiumreicher Schichten, gemessen anhand des Versatzes von
Intensitétsprofilen. Abbildungsbedingung: (100)-Zonenachse. Schichtdicke: 8 nm.
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4.5.2 Fehler bei der Einstellung der Abbildungsbedingungen

Probenorientierung Weicht die Probenorientierung von der angestrebten Orientie-
rung ab, so ist dies wihrend der Bestimmung der Zusammensetzung anhand der GaSb-
Referenzprofile ablesbar. Unter Fiinfstrahlfall-Bedingung wirken sich die beiden Kompo-
nenten einer Verkippung von der angestrebten Orientierung, parallel bzw. senkrecht zu den
Kikuchi-Linien, auf charakteristische Weise auf die Intensitdtsprofile aus (Abbildung 4.24):

e Komponente senkrecht zu den Kikuchi-Linien

— Anregungsfehler s, dndern sich mit Verkippung

— ablesbar an der Auspriagung der Feinstruktur (Intensititsprofil A)
e Komponente parallel zu den Kikuchi-Linien

— Intensitit der zusétzlichen Reflexe im Beugungsbild dndert sich mit Verkippung

— ablesbar an der Auspriigung von Oszillationen grofierer raumlicher Periode (In-
tensititsprofil B)
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Abbildung 4.24: Abweichung der Intensitdtsprofile vom Vergleichsmafi (durchgezogene Linie)
infolge unzulénglicher Probenorientierung, Fiinfstrahlfall. Abweichung als geringere Ausprigung
der Feinstruktur (Profil A, gestrichelte Linie) bzw. als ein iiber einen grofieren Dickenbereich
veranderter Intensititsverlauf (Profil B, gepunktete Linie).
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Bei méfligen Abweichungen ist durch die Normierung auf die GaSb-Referenz eine Kompen-
sation zu erwarten, da die abweichende Blochwellenanregung in Ndherung unabhéngig von
der Aluminiumkonzentration ist. Eine stédrkere Abweichung kann bereits per Augenschein
detektiert werden, und das Hellfeldbild wird verworfen.

Fokussierung und Astigmatismus In Hinblick auf reproduzierbare Abbildungsbedin-
gungen ist von Bedeutung, dafl korrekt auf die Spaltkante der TEM-Probe fokussiert,
die Objektivblende zentrisch gesetzt und der Astigmatismus der Objektivblende minimiert
wird. Das Hellfeldbild ist dann frei von Fresnelsdumen an der Spaltkante. Wiirde die Spalt-
kante selbst als Referenz fiir die Probendicke herangezogen, so wire damit insbesondere
bei Auftreten von Fresnelsdumen eine grofle MeBunsicherheit bei der Bestimmung der Pro-
bendicke verbunden. Das in Kapitel 4.4 beschriebene Verfahren zur Festlegung der Dicken-
referenz greift jedoch auf einen Abschnitt des jeweiligen Intensitédtsprofils zuriick, der nur
gering von eventuell auftretenden Fresnelsdumen beeintréchtigt ist. In Abbildung 4.25 ist
dies fiir sehr grofle Defokussierungen von +1500 nm gezeigt. In der Praxis ist selbst im
ungiinstigsten Fall eine vergleichsweise kleine Defokussierung von weniger als 100 nm am
Erscheinen von schwach ausgepréigten Fresnelsiumen zu erkennen. Deren Effekt ist daher
vernachléssigbar gering.
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Abbildung 4.25: Durch Fresnelsdume infolge von Defokussierung verédnderte Intensitétsprofile,
Fiinfstrahlfall. Die Defokussierung betridgt 1500 nm. Die Festlegung der Dickenreferenz bleibt
selbst bei dieser starken Defokussierung unbeeintrichtigt.
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4.5.3 Fehler bei der Bildauswertung

Bildgeometrie Die grundlegenden geometrischen Eigenschaften eines Hellfeldbildes sind
die Lage der Spaltkante und der Dickenkonturen sowie die Lage der Heterostruktur relativ
zu den Bildkanten. Werden diese Grofien fehlerhaft bestimmt, so werden die auszulesenden
Pixel den Intensititsprofilen falsch zugeordnet, wie in Abbildung 4.26 gezeigt. Ausgehend
von dem allgemeinen Fall, dal die Spaltkante nicht senkrecht zur Heterostruktur verlduft
und dafl der abgebildete Bereich beliebig zu den Bildkanten orientiert ist (Teilbild I),
sind die Auswirkungen einer fehlerhaften Bestimmung der Spaltkante (Teilbild IT) und der
Heterostruktur (Teilbild IIT) schematisch dargestellt. Es folgt im einzelnen:

e beziiglich der Spaltkante:
Die Intensitdtsprofile werden gestreckt. Der Dickengradient wird scheinbar geringer.

e beziiglich der Heterostruktur:
Die Intensitétsprofile werden in dem Bereich zu detektierender Aluminiumkonzentra-
tion aus Pixeln zusammengesetzt, die nichtdquivalenten Probenstellen entsprechen.
Der Parameter eines Intensitatsprofils ist damit kein Maf fiir die lokale Aluminium-
konzentration, sondern mittelt {iber benachbarte Bereiche.

Der Fehler beziiglich der Spaltkante ist proportional zum Cosinus des Winkels, um den
die Lage falsch bestimmt wird. Dieser Winkel betrigt in der Praxis im ungiinstigsten Fall

Vakuum
Spaltkante

<«———__ Dickenkonturen
Al Ga, Sb-Schicht
~

I

]
|

ITI III L/

Abbildung 4.26: Systematische Fehler bei falschem Auslesen der Bildgeometrie. Teilbild I:
experimentelle Situation, schematisch, Teilbild ITI: fehlerhaft bestimmte Lage der Spaltkante und
der Dickenkonturen, Teilbild III: fehlerhaft bestimmte Lage der Heterostruktur.
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Abbildung 4.27: Beitrag falsch zugeordneter Pixel zum priméren Maf fiir die lokale Zusammen-
setzung. Dargestellt sind als Funktion der relativen Probendicke ¢ die Gewichtung (dicke Linie,
linke Ordinate), die nicht zutreffende gleichférmige Gewichtung (diinne Linie, linke Ordinate)
und die Entfernung jedes Pixels von der auszuwertenden Probenstelle als Bruchteil der maxima-
len Entfernung (gestrichelte Linie, rechte Ordinate). In den Bereichen A, B und C ist der aus
der falschen Zuordnung resultierende Fehler unterschiedlich grofi.

etwa 2°. Bei einem Winkel von 5° aber ergébe sich eine Abweichung vom wahren Wert von
bereits weniger als 1 %. Die Abweichung kénnte zwar im weiteren Verlauf der Auswerte-
prozedur anhand der GaSb-Referenz numerisch kompensiert werden; selbst bei 5° liegt sie
jedoch unterhalb des Detektionslimits, mit der die Feinstruktur eines GaSb-Referenzprofils
analysierbar ist.

Fehler beziiglich der Heterostruktur haben grundsétzlich schwerer wiegende Auswirkun-
gen auf die Bestimmung der Zusammensetzung. Ungiinstig ist die Mittelung iiber be-
nachbarte Bereiche insbesondere bei steilen Konzentrationsprofilen. Der starke Bildkon-
trast ermoglicht in diesem Fall aber eine sehr genaue Lagebestimmung, fiir die der Fehler
mit etwa +1° angegeben werden kann. Der Bereich, iiber den gemittelt wird, 148t sich
dann wie folgt abschitzen: Das in Kapitel 4.4 beschriebene primére Maf} fiir die Bestim-
mung der Zusammensetzung ergibt sich aus einem Integral iiber Probendicken von 0 nm
bis 140 nm. Wegen des 90°-Keils einer TEM-Probe entspricht dies einem lateralen Proben-
bereich von 70 nm. Ein Fehler von £1° in der Lagebestimmung bedeutet damit, dafl dem
Intensitétsprofil bei 0 nm und bei 140 nm Probendicke Pixel aus einem um bis zu 0,6 nm
entfernten Probenbereich zugeordnet werden. Ein groferer Fehler bei schwachem Bildkon-
trast, wie er z.B. nach einem Diffusionsexperiment auftritt, 148t die maximale Entfernung
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anwachsen. Unter Annahme einer Abweichung von +4° unter ungiinstigen Bedingungen
148t sie sich zu 2,4 nm abschétzen. Der Fehler hat dabei jedoch geringere Auswirkungen
auf die Messung, da ein flacheres Konzentrationsprofil vorliegt.

In jedem Fall gehen die falsch zugeordneten Pixel in das Integral mit unterschiedlichem
Gewicht ein. Wird als Gewichtung der Beitrag eines jeden Pixels eines Intensitétsprofils
zum maximal moglichen Signal bei za; = 1,0 angesetzt, so stellt sich dies wie in Abbil-
dung 4.27 gezeigt dar. Neben dem so ermittelten Verlauf der Gewichtung als Funktion der
Probendicke (dicke Linie, linke Ordinate) ist die nicht zutreffende gleichférmige Gewich-
tung von 0,2 % fiir jedes Pixel eingezeichnet (diinne Linie, linke Ordinate). Sie resultiert aus
der mittleren Anzahl von 500 Pixeln zum Integral zwischen 0 nm und 140 nm Probendicke.
Im Graph ist ferner die Entfernung jedes Pixels von der auszuwertenden Probenstelle als
Bruchteil der oben genannten geschiitzten maximalen Entfernung eingetragen (gestrichelte
Linie, rechte Ordinate). Es ist zu erkennen, daf§ dem Integral nur bei einem der drei we-
sentlichen Beitriage in signifikantem MaB Pixel zugeordnet werden, die aus 50 % bis 100 %
der maximalen Entfernung stammen (Bereich C). Bei den anderen beiden Beitrigen be-
trigt die Entfernung im Mittel 50 % (Bereich A) bzw. 25 % der maximalen Entfernung
(Bereich B). Die Gewichtung der Pixel aus Bereich B ist am grofiten. Der Probenbereich,
aus dem einem Intensititsprofil effektiv Pixel falsch zugeordnet werden, 148t sich damit
im Mittel auf etwa die Halfte der oben diskutierten Entfernung abschéitzen: Abhéingig von
dem dominierenden Konzentrationsgradienten einer Heterostruktur betréigt er so 0,6 nm
bis 1,3 nm und ist kleiner als der Bereich, {iber den durch die Filterung effektiv gemittelt
wird, wie im weiteren Verlauf dieses Kapitels zu sehen sein wird.

Referenzbereiche Die GaSb-Referenzbereiche werden bei hinreichend starkem Bildkon-
trast per Augenschein festgelegt. Dazu sei bemerkt, dafl eine Unterscheidung der Bereiche
von reinem GaSb bzw. zu detektierender Aluminiumkonzentration auch bei Hellfeldbil-
dern, die unter Fiinfstrahlfall-Bedingung aufgenommen wurden, in der Regel zweifelsfrei
moglich ist. Dazu konnen Kontrastverstarkungsfunktionen gingiger Bildverarbeitungspro-
gramme herangezogen werden, mit deren Hilfe auch die Bildgeometrie festgestellt wird.
Die Information iiber die Ausdehnung der Bereiche kann aber auch unmittelbar aus dem
korrespondierenden Hellfeldbild iibertragen werden, das unter Einstrahlung entlang der
(100)-Zonenachse entstanden ist und aus dem Variationen der Zusammensetzung leichter
ablesbar sind.

Werden die GaSb-Referenzbereiche zu grofl gewéhlt, so dal sie auch aluminiumreiche
Probenstellen erfassen, werden bei der Bestimmung der Zusammensetzung vor allem die
Auslaufer eines Konzentrationsprofils vernachlissigt, also diejenigen Abschnitte, in denen
die Aluminiumkonzentration 10 at-% und weniger betrigt. Dies betrifft insbesondere den
Fall langer Gliihzeiten. Da das Integral iiber das Konzentrationsprofil aus Materialer-
haltungsgriinden fiir eine betrachtete Schicht zu den verschiedenen Stadien der Diffusi-
on konstant sein muB, eignet es sich als Indikator fiir eine falsche Festlegung der GaSb-
Referenzbereiche.
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Filterung Die Filterfunktion, mit der aus einem Hellfeldbild diejenigen Bildfrequenzen
eliminiert werden, die auf das thermische Rauschen der CCD-Kamera zuriickzufiihren sind,
hat einen gauBférmigen Verlauf. Es kann daher das 1/e?-Kriterium angewendet werden,
um den Wirkungsbereich der Filterfunktion im Realraum zu beschreiben: Der Rand des
Wirkungsbereichs ist dort, wo die Gewichtung der Pixel auf 13,5 % der maximalen Ge-
wichtung abgefallen ist. In aluminiumreichen Bereichen erstreckt sich die Wirkung der
Filterfunktion in beide primére Bildrichtungen iiber die gleiche Anzahl Pixel. Die effektive
Mittelung der Pixel erfolgt daher entlang des spéteren Konzentrationsprofils iiber einen
lateralen Bereich von 1,8 nm, entlang des Dickengradienten iiber 3,6 nm Dicke. In den
GaSh-Referenzbereichen wird die Mittelung entlang der Heterostruktur {iber einen Bereich
von 3,5 nm vollzogen, die Mittelung entlang des Dickengradienten iiber 3,5 nm Dicke.

Die Wirkung der Filterung ist in Abbildung 4.28 am Beispiel eines Intensitétsprofils an
einer Probenstelle mit reinem GaSb ablesbar. Neben dem Intensitétsprofil nach Filterung
(durchgezogene Linie) ist auch die Streuung der Intensitéitswerte vor der Filterung dar-
gestellt. Es ist zu erkennen, dafl die Amplitude des thermischen Rauschens weitgehend
unabhéngig von der lokalen Intensitéit des Hellfeldbildes ist: Im Bereich der Vakuuminten-
sitit (nicht gezeigt) betrigt die Streuung etwa +1 %, in den auszuwertenden Bereichen,
in denen die Intensitéit des direkten Strahls auf ein Fiinftel der Vakuumintensitét abfillt,
betrdgt sie 5 % bis +6 %.

Um die Auflésung der MeBmethode zu bestimmen, bedarf es eines Vergleichs der
auflésungsbegrenzenden Beitrige der Filterung und der experimentellen Begrenzung durch
den Radius der Objektivblende. Die Bedeutung der Auflosung ist fiir die beiden priméren
Bildrichtungen unterschiedlich: Entlang des Dickengradienten ist die Auswirkung auf die
Bestimmung der Zusammensetzung zu betrachten, entlang des spéteren Konzentrations-
profils auf die eigentliche laterale Auflésung der Mefimethode. Da der Radius der im Rah-
men dieser Arbeit eingesetzten Objektivblende umgerechnet auf den Realraum etwa 0,9 nm
betrigt, ist nicht die Objektivblende bestimmend fiir die Auflésung, sondern allein die Fil-
terung. Die beiden priméren Bildrichtungen werden dazu gesondert betrachtet:

e entlang des Dickengradienten
Der Filter bewirkt sowohl im Bereich zu detektierender Aluminiumkonzentration als
auch in den GaSb-Referenzbereichen effektiv eine Mittelung iiber einen Dickenbereich
von etwa 3,5 nm.

— Die Intensitétsprofile aluminiumarmer Bereiche und insbesondere die der GaSb-
Referenzbereiche weisen eine Feinstruktur auf, die auf die Interferenz der Bloch-
wellen 1 und 4 mit stark unterschiedlichen Wellenvektoren zuriickzufiihren ist
(Kapitel 4.3). Die rdumliche Periode dieser Oszillation betrigt 26 nm (vgl. Ab-
bildung 4.8, Seite 49) und wird in ihrer Amplitude durch den Filter um etwa 3 %
reduziert. Fiir die Bestimmung der Zusammensetzung wird dies jedoch durch
die Kalibrierung anhand experimentell ermittelter Daten kompensiert.
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Abbildung 4.28: Wirkung der Filterung an einem Intensititsprofil einer Probenstelle mit reinem
GaSb, Finfstrahlfall. Intensitat des direkten Strahls Iy als Funktion der relativen Probendicke ¢.
Einander gegeniibergestellt sind die Mefiwerte vor Filterung (einzelne Punkte) und nach Filterung
(durchgezogene Linie).

— Intensitétsprofile aluminiumreicher Probenstellen werden davon in keiner signi-
fikanten Weise beeinflufit, da ihre Feinstruktur kaum ausgeprigt ist (vgl. Abbil-
dung 4.11, Seite 51).

— Die Bestimmung der Zusammensetzung wird von der Filterung nicht beeinflufit.

e entlang des spiteren Konzentrationsprofils
Der Filter bewirkt abhéingig von der Zusammensetzung eine Mittelung {iber verschie-
dene Ldngenbereiche.

— in den GaSb-Referenzbereichen
Die laterale Auflosung betrégt rechnerisch etwa 3,5 nm. Dies kann hingenommen
werden, da in den Referenzbereichen definitionsgemafl keine Fluktuationen der
Zusammensetzung auftreten.

— in den Bereichen zu detektierender Zusammensetzung
Die laterale Auflésung ist 1,8 nm, entsprechend 3 Einheitszellen des Kristallgit-
ters.

— Die laterale Auflésung wird von der Filterung bestimmt.
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4.5.4 MefBunsicherheit

Die MeBunsicherheit des Auswerteverfahrens ist fiir die Parameterprofile und die Kon-
zentrationsprofile verschieden. In die Meflunsicherheit des primaren Mafles fiir die loka-
le Aluminiumkonzentration gehen die oben ertrterten Einfliisse der Messung ein. Fiir
die Meflunsicherheit der daraus ermittelten Aluminiumkonzentration mufl zusétzlich die
MefBunsicherheit der Kalibrierung beriicksichtigt werden. Unabhéngig davon kann fiir die
Dimension entlang der Profile die Meflunsicherheit fiir die Lingenbestimmung angegeben
werden.

Mef3unsicherheit fiir das Mafl der Aluminiumkonzentration Die Mefunsicherheit
fiir die Werte eines Parameterprofils, in dem das primére Maf fiir die Aluminiumkonzen-
tration aufgetragen ist, setzt sich aus zwei wesentlichen Beitrédgen zusammen:

e Streuung der Einzelwerte des Intensitétsprofils iiber Dickenbereiche von wenigen Na-
nometern. Die wichtigsten Beitrige dazu sind nicht eliminierte langperiodische Antei-
le des thermischen Rauschens der CDD-Kamera sowie Fluktuationen der amorphen
Schichten auf den Spaltflichen der TEM-Probe.

e Streuung des Verlaufs des Intensitdtsprofils auf einer grofleren Dickenskala infolge
derjenigen Anteile abweichender Abbildungsbedingungen, die durch Normierung auf
die GaSb-Referenz nicht eliminiert werden.

Die Summe beider Beitrdge kann ndherungsweise anhand von mehreren unabhéngigen Mes-
sungen des Parameterprofils iiber eine Heterostruktur quantifiziert werden. Dies ist exem-
plarisch in Abbildung 4.29 gezeigt. Die Messungen ergeben, dafi die Streuung im gesamten
Wertebereich des Parameters betragsmifiig konstant ist. Bezogen auf den Maximalwert
des Parameters kann sie auf £4 % beziffert werden.

Aus dem 20-Vertrauensbereich, innerhalb dessen die Einzelwerte eines Intensitatsprofils
nach Filterung liegen und der etwa +2 % betriigt, konnen die durch die Normierung
nicht eliminierten Anteile abweichender Abbildungsbedingungen an der Mefiunsicherheit
zu +2 % abgeschiitzt werden.

Meflunsicherheit fiir die Aluminiumkonzentration Fiir die Umwandlung eines Pa-
rameterprofils in ein Konzentrationsprofil ist ferner die MeBlunsicherheit bei der Bestim-
mung der Kalibrierkurve zu beriicksichtigen (Anhang C). Sie berechnet sich fiir die Ka-
librierkurve des priméren Mafles fiir die Aluminiumkonzentration bezogen auf den Ma-
ximalwert des Integrals zu +2 % (Kalibrierkurve: siehe Teilbild I in Abbildung 4.20 auf
Seite 64). Der Gesamtwert setzt sich additiv aus diesem Wert und dem im vorangegange-
nen Abschnitt genannten Wert der priméren Mefunsicherheit von +4 % zusammen. Mit
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Abbildung 4.29: Streuung des Parameterprofils einer Heterostruktur nach mehreren unabhingi-
gen Messungen. Fiinfstrahlfall, primdres MaB fiir die Aluminiumkonzentration iiber eine Di-
stanz s.

dem in Abbildung 4.20 gezeigten Verlauf der Kalibrierkurve als Funktion der Aluminium-
konzentration stellt sich diese Summe in der in Abbildung 4.30 dargestellten Weise als die
MefBunsicherheit fiir ein Konzentrationsprofil dar. Da die Kalibrierkurve fiir groie Alumini-
umkonzentrationen zunehmend von der Linearitét abweicht, wéchst der Wert der MeBunsi-
cherheit mit steigender Aluminiumkonzentration. Die Meflunsicherheit liegt fiir x4, < 0,6
zwischen +4,5 % und £7,5 % und steigt auf etwa +11 % fiir z5; = 1, 0.

Meflunsicherheit fiir die Lingenbestimmung Da anhand der Hellfeldbilder keine
intrinsische Langenbestimmung vollzogen werden kann, ist die MeBunsicherheit fiir die
Liéngenbestimmung diejenige, die aus der unabhéngigen Léngenkalibrierung folgt (An-
hang D). Sie kann mit etwa +3 % angegeben werden. Die Bestimmung der Zusammenset-
zung selbst ist von der Meflunsicherheit unberiihrt, da sie unter denselben Bedingungen
durchgefiihrt wird, die fiir die Bestimmung der Kalibrierkurven gelten. Bildverzerrungen,
die zu Fehlern bei der Bestimmung der Dickengradienten fithren kénnten, sind bei der ver-
wendeten VergroBerung gegeniiber den oben behandelten Auswirkungen von abweichenden
Abbildungsbedingungen vernachlissigbar klein. Die Meflunsicherheit fiir die Lingenbestim-
mung ist daher vorwiegend fiir die Parameter- bzw. Konzentrationsprofile von Bedeutung.
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Abbildung 4.30: Meflunsicherheit als Funktion der Aluminiumkonzentration xa;. Summe aus
der Meflunsicherheit fiir das primére Maf§ der Aluminiumkonzentration (Fiinfstrahlfall) und der
Meflunsicherheit bei der Bestimmung der Kalibrierkurve.

4.6 Zusammenfassung

Mit der Meflmethode werden Interferenzen von Blochwellen als Signale lokaler che-
mischer Zusammensetzung genutzt, indem die Oszillation der Intensitit des direkten
Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke gemessen wird. Dazu wird die TEM-
Hellfeldtechnik an gespaltenen Keilproben mit einem definierten Dickengradient von 90°
eingesetzt. Chemischer Kontrast in einem Hellfeldbild wird primér durch symmetrische
Anregung einer systematischen Reihe von {200}-Strahlen erreicht. Diese als Fiinfstrahlfall
bezeichnete Abbildungsbedingung ist gekennzeichnet durch eine grofle rdumliche Periode
der Interferenzen stark angeregter Blochwellen. In Intensititsprofilen eines Hellfeldbildes
dufert sich dies in systematischen Verdnderungen mit der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-ITTI-Untergitter. Ein Maf} fiir die lokale Aluminiumkonzentration wird durch ein
Integral iiber die auf die GaSb-Referenz normierte Intensitit entlang des Dickengradienten
numerisch ermittelt. Umwandlung in ein Konzentrationsprofil erfolgt anhand von Kalibrier-
kurven, die mit Proben unter denselben Abbildungsbedingungen gemessen worden sind. Die
Mefunsicherheit fiir das Mafl der Aluminiumkonzentration betrigt umgerechnet +4 at-%,
die Meflunsicherheit fiir die Aluminiumkonzentration £4,5 at-% bis £11 at-%. Die late-
rale Auflosung betrigt 1,8 nm. Die Lingenangabe in Konzentrationsprofilen ist mit einer
Mefunsicherheit von +3 % behaftet.



Kapitel 5

Experimentelle Ergebnisse

Die Darstellung der experimentellen Ergebnisse gliedert sich in drei Abschnitte. Nach der
Beschreibung des Ausgangsmaterials werden die Konzentrationsprofile der Proben nach den
Diffusionsexperimenten unter antimonreichen und galliumreichen Bedingungen im Mittel-
punkt stehen. In einem dritten Abschnitt wird ein Vergleich der beiden Diffusionsbedingun-
gen in ihrer Auswirkung auf das gemessene Diffusionsgeschehen durchgefiihrt. Die Analyse
im Sinne eines Interdiffusionskoeffizienten erfolgt in Kapitel 6 im Rahmen der quantitativen
Beschreibung der Interdiffusion.

5.1 Ausgangszustand der Proben vor Diffusion

Im folgenden werden zunéchst anhand von Abbildung 5.1 und Abbildung 5.2 die wesentli-
chen Merkmale der untersuchten Proben in ihrem Ausgangszustand vor den Diffusionsex-
perimenten zusammengefafit.

In Abbildung 5.1 ist ein TEM-Hellfeldbild von Probe DIFF-SB fiir die Diffusionsexperi-
mente unter antimonreichen Bedingungen dargestellt. Es ist exemplarisch fiir das verwen-
dete Ausgangsmaterial. Der Schichtaufbau entlang der Wachstumsrichtung ist fiir Probe
DIFF-GA identisch (vgl. Abbildung 3.2, Seite 16): Beide Proben bestehen im wesentli-
chen aus einer siebenfachen Uberstruktur von nominell 7 nm dicken reinen AISb-Schichten
und nominell 120 nm dicken reinen GaSb-Schichten. Wie im weiteren Verlauf von Kapitel 5
deutlich wird, ist das Diffusionsgeschehen insbesondere anhand der Verbreiterung von Kon-
zentrationsprofilen an den Orten der AlSb-Schichten mefibar. Daher wird das Augenmerk
besonders auf die Qualitédt dieser Schichten gerichtet.

Kennzeichnend fiir die Proben ist ein vollstéindig pseudomorphes Wachstum der heteroepi-
taktischen Schichten. Dies ist einerseits an dem Fehlen von Fehlpassungsversetzungen an
den Grenzflichen ablesbar, wie TEM-Untersuchungen zeigen. Andererseits folgt dies aus

79
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Abbildung 5.1: Ausgangszustand des verwendeten Probenmaterials vor den Diffusionsexperi-
menten, dargestellt anhand von Probe DIFF-SB. TEM-Hellfeldbild, Abbildungsbedingung: Fiinf-
strahlfall. Diese Ubersichtsaufnahme zeigt vier der sieben aluminiumreichen Schichten (Ziffern)
sowie die vollstdndige Ausdehnung der nachfolgenden GaSb-Schutzschicht.

Messungen des Verzerrungszustands von Probe DIFF-GA-XRD mit Rontgendiffraktome-
trie, die eine Relaxation der elastischen Verzerrungen wéihrend des Wachstums ausschlielen
lassen. Die Aussagen dieser Messungen sind auf die Proben DIFF-SB und DIFF-GA iiber-
tragbar, da diese kleinere Dicken der AISb-Schichten mit geringerer elastischer Verzer-
rungsenergie aufweisen (vgl. Abbildung 3.2, Seite 16, mit dem Schichtaufbau der Proben).
In Abbildung 5.2 ist exemplarisch das Diffraktogramm von Messungen an dem unsymme-
trischen Reflex (115) mit zwei Strahlengéngen fiir Probe DIFF-GA-XRD dargestellt. Aus
den verschiedenen Winkelseparationen zwischen dem Substratsignal und dem Signal nullter
Ordnung der Uberstruktur folgt fiir die Komponente e,, parallel zur Wachstumsrichtung
ein Wert von etwa 2 - 1073, fiir die Komponente ¢,, senkrecht zur Wachstumsrichtung ein
Wert von etwa 5-107° ~ 0 (vgl. Kapitel 3.3 mit einer Darstellung der Auswertemethode).
Die Komponente der Verzerrung in Wachstumsrichtung entspricht damit in guter Ndhe-
rung dem aus dem Schichtautbau von Probe DIFF-GA-XRD zu erwartenden Wert bei
vollstdndig pseudomorphem Zustand der Schichten. Dies folgt ebenso aus dem geringen
Wert der Komponente des Verzerrungszustands senkrecht dazu, so daf} fiir Probe DIFF-
GA-XRD (und damit auch fiir die Proben DIFF-SB und DIFF-GA) geschlossen werden
kann, dafl im Ausgangszustand keine Relaxation vorliegt.

Die durch die Préparation zu einer TEM-Probe erfolgende Relaxation des Verzerrungszu-
stands der AISb-Schichten (Kapitel 4.5.1) tritt an allen Schichten des in Abbildung 5.1
dargestellten Ausgangsmaterials auf. Die Stirke der Kontraste unterscheidet sich fiir die
Schichten 2 bis 7 nicht, so dafl in guter Naherung auf identische Verzerrungsfelder im un-
préaparierten Material geschlossen werden kann. Schicht 1 jedoch weist keinen deutlichen
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Abbildung 5.2: Probe DIFF-GA-XRD, Rontgendiffraktogramm fiir Messungen an dem unsym-
metrischen Reflex (115) mit zwei Strahlengiingen, Ausgangszustand vor den Diffusionsexperimen-
ten. Fiir den Strahlengang B ist die Zihlrate aus Griinden der Ubersichtlichkeit um den Faktor
10 verkleinert dargestellt. Durch die Ziffer 0 ist jeweils der Uberstrukturreflex nullter Ordnung
bezeichnet.

auf Relaxation hinweisenden Bildkontrast auf. Diese Schicht unterscheidet sich sowohl bei
Probe DIFF-SB als auch bei Probe DIFF-GA von den weiteren Schichten durch eine gerin-
gere Dicke und einen kleineren Aluminiumgehalt. Als wahrscheinlichste Ursache dafiir sind
unzureichend definierte Wachstumsbedingungen zu Beginn des Schichtabscheideprozesses
anzunehmen. Wegen der zu erwartenden Unterschiede nach einem Diffusionsexperiment
wird diese substratnéichste aluminiumreiche Schicht in den weiteren Untersuchungen nicht
beriicksichtigt.

Die Konzentrationsprofile an den Orten der anderen sechs AlSb-Schichten sind in verglei-
chenden Auftragungen in Abbildung 5.3 (Probe DIFF-SB) bzw. Abbildung 5.4 (Probe
DIFF-GA) gezeigt. Aus Criinden der Ubersichtlichkeit ist die MeBunsicherheit jeweils nur
an einem einzelnen, reprisentativen Abschnitt der Profile dargestellt. Im Fall der Probe
DIFF-SB werden lokal Unterschiede der Konzentrationsprofile gemessen, die grofler als die
MefBunsicherheit sind, wie die in Abbildung 5.3 exemplarisch eingetragenen Fehlerbalken
verdeutlichen. Es ist ferner eine systematische Variation des Profilverlaufs mit der Ab-
scheidefolge zu erkennen, da die reale Schichtdicke mit groflerer Entfernung vom Substrat
zunimmt. Wird als Maf} fiir die Verbreiterung in erster Ndherung die Breite der Schicht
bei xa; = 0,5 herangezogen, so ergibt sich ausgehend von einer Breite von 6,3 nm fiir die
Schichten 2 und 3 ein Anstieg auf 7,3 nm fiir die Schichten 6 und 7.
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Abbildung 5.3: Konzentrationsprofile der AlSb-Schichten 2 bis 7 von Probe DIFF-SB, Aus-
gangszustand vor den Diffusionsexperimenten. Die eingezeichneten Fehlerbalken zeigen exempla-
risch die Meflunsicherheit fiir die Werte der Aluminiumkonzentration.
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Abbildung 5.4: Konzentrationsprofile der AlSb-Schichten 2 bis 7 von Probe DIFF-GA, Aus-
gangszustand vor den Diffusionsexperimenten. Die eingezeichneten Fehlerbalken zeigen exempla-
risch die Mefunsicherheit fiir die Werte der Aluminiumkonzentration.
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Groflere Giiltigkeit fiir eine Abschéitzung, wie sich diese Unterschiede auf das Diffusionsge-
schehen auswirken werden, hat jedoch die Gesamtmenge an Aluminium einer Schicht. Fiir
das Integral der Aluminiumkonzentration ergibt sich im Mittel ein Wert von 6,4 nm mit
Abweichungen fiir die einzelnen Schichten von £5 %!. Eine AlSb-Schicht mit ideal steilem
Konzentrationsprofil hitte damit eine effektive Breite von 6,4 nm. Die Abweichungen der
Gesamtmenge an Aluminium sind gering, da sich die Schichten auch in den Gradienten
der Aluminiumkonzentration an den Grenzflichen unterscheiden: Die Gradienten sind fiir
die substratnahen AlSb-Schichten gré8er als fiir die spéter abgeschiedenen, substratfernen
Schichten. Der Anstieg der Aluminiumkonzentration erstreckt sich dabei im Mittel iiber ei-
ne Lange von 2,5 nm. Im folgenden werden die Unterschiede vernachlissigt, und es wird zu
der Analyse der Interdiffusion in Kapitel 6 ein mittleres Konzentrationsprofil herangezogen,
das in seinem Verlauf weitgehend dem der Schicht 4 entspricht.

Im Fall von Probe DIFF-GA sind ebenfalls Unterschiede in den Konzentrationsgradienten
der AISb-Schichten zu erkennen. Die lokalen Unterschiede der einzelnen Konzentrations-
profile sind jedoch kleiner als bei Probe DIFF-SB und auch kleiner als die Meflunsicherheit,
wie exemplarisch in Abbildung 5.4 gezeigt ist. Die bei x4 = 0,5 gemessenen Dicken der
AlSb-Schichten unterscheiden sich ebenfalls weniger und liegen zwischen 6,2 nm fiir die
substratnahen Schichten und 6,6 nm fiir die substratfernen Schichten. Die Ausdehnung der
Konzentrationsgradienten unterscheidet sich mit 2,5 nm nicht von der der Probe DIFF-SB.
Der Gesamtgehalt an Aluminium betrigt 6,0 nm, und die Streuung kann mit +3 % ange-
geben werden. Auch in diesem Fall wird ein mittleres Konzentrationsprofil bei der Analyse
der Interdiffusion verwendet, das dem der Schicht 4 dhnelt.

Die experimentell ermittelten Dicken der GaSb-Schichten betragen 130 nm und weichen
damit um etwa 10 nm von den nominellen Werten ab. Die angestrebte rdumliche Trennung
der Diffusionsfronten bleibt davon unberiihrt, da die Ausdehnung der von Interdiffusi-
on betroffenen Bereiche maximal etwa 80 nm betrigt, wie in den Kapiteln 5.2 und 5.3
deutlich werden wird. Innerhalb der GaSb-Schichten sind keine Variationen der Dicken-
konturen festzustellen. Ausgehend von der Grenzfliche zwischen der ersten GaSb-Schicht
und dem GaSb-Substrat, liegen daher keine Fluktuationen der Zusammensetzung in den
GaSb-Schichten vor.

Wie Voruntersuchungen an weiteren undiffundierten Proben ergeben haben, die unter ver-
gleichbaren Wachstumsbedingungen hergestellt worden sind, sind die jeweiligen Dicken der
Heterostrukturschichten auf dem gesamten zur Verfiigung stehenden Wafer im Rahmen der
Mefunsicherheit einheitlich. Es kann daher im folgenden die implizite Annahme gemacht
werden, dafl das Ausgangsmaterial aller fiir die Diffusionsexperimente verwendeten Pro-
benstiicke bei den Proben DIFF-SB und DIFF-GA jeweils einheitlich ist.

!'Das Integral der fiir die Berechnung betrachteten atomaren Konzentration xa; {iber eine Linge hat
die Einheit einer Lénge.
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5.2 Antimonreiche Diffusionsbedingungen

Die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen umfassen einen Temperatur-
bereich von 600 °C bis 680 °C sowie Gliihzeiten von 10 Minuten fiir die hochste Temperatur
bis 360 Minuten fiir die tiefste Temperatur (siehe Tabelle 3.1, Seite 22). Jeder Tempera-
tur sind ein bis drei Gliihzeiten so zugeordnet, dafl verschiedene Stadien der Interdiffusion
untersucht werden kénnen.

In Abbildung 5.5 ist ein TEM-Hellfeldbild einer typischen Probe nach einem Diffusionsex-
periment, unter antimonreichen Bedingungen dargestellt. Neben den infolge der Gliihung
verdnderten Dickenkonturen in den aluminiumreichen Bereichen sind vor allem gleichm#8i-
ge, einheitliche Dickenkonturen in den GaSb-Bereichen der Uberstruktur bis hin zur Wachs-
tumsoberfliche zu erkennen. Sie unterscheiden sich nicht von denen des GaSb-Substrats
und sind auch gegeniiber denen des unbehandelten Materials unverdndert. Daher kann
die Kristallqualitdt in dem gesamten betrachteten Probenbereich einschlielich des ober-
flachennahen Bereichs als unverdndert betrachtet werden.

In den Abbildungen 5.6 bis 5.10 auf den Seiten 86 bis 88 sind die experimentell bestimm-
ten Konzentrationsprofile der einzelnen AlSb-Schichten nach den Glithungen dargestellt.
Dabei sind fiir jede Glithtemperatur die Profile der einzelnen Schichten fiir die verschiede-
nen Gliihtemperaturen einander iiberlagert. Wie aus den Auftragungen hervorgeht, fithren

100 nm Wachstums-
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\

Abbildung 5.5: Ubersichtsaufnahme einer typischen Probe nach Diffusionsexperiment unter an-
timonreichen Bedingungen. TEM-Hellfeldbild, Abbildungsbedingung: Fiinfstrahlfall. Es sind vier
der sieben aluminiumreichen Schichten abgebildet (Ziffern) sowie die gesamte nachfolgende GaSh-
Schutzschicht. Die Dickenkonturen der GaSb-Bereiche sind bis hin zur Wachstumsoberfliche mit
denen des GaSb-Substrats identisch und unterscheiden sich nicht von denen des unbehandelten
Materials.
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die Diffusionsglithungen unter allen gewéhlten Parametern zu einer deutlichen Verbrei-
terung und einer einheitlichen, charakteristischen Auspridgung der Konzentrationsprofile.
Thre wichtigsten Merkmale seien exemplarisch anhand des Konzentrationsprofils bei 680 °C
im einzelnen erldutert (Abbildung 5.6).

e Es sind keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Schichten der Uber-
struktur festzustellen. Die Unterschiede liegen in der Gréflenordnung der Streuung,
die innerhalb eines Konzentrationsprofils auftritt. Sie betragen etwa +4 at-% und
sind damit deutlich kleiner als die Meflunsicherheit.

e In den aluminiumreichen Bereichen sind die Konzentrationsprofile durch grofie Gra-
dienten gepréigt. Die Breite der Schichten (gemessen bei der Hilfte der maximalen
Konzentration) ist mit etwa 6 nm nicht gréfier als im undiffundierten Zustand. Dies
gilt selbst fiir diejenigen Schichten, deren maximale Konzentration auf x5 =~ 0,5
abgesunken ist. Der Kern der aluminiumhaltigen Schichten bleibt damit selbst nach
langen Gliihzeiten erhalten.

e Die Ausldufer der Konzentrationsprofile erstrecken sich iiber grofie Distanzen. Wird
willkiirlich der Beginn eines Auslédufers als derjenige Punkt des Konzentrationsprofils
festgelegt, an dem die Aluminiumkonzentration den Wert von x4, = 0, 1 unterschrei-
tet, so beginnen die Ausldufer bereits in einer Entfernung von 10 nm vom Zentrum der
aluminiumhaltigen Schicht. Eine von reinem GaSb abweichende Zusammensetzung
ist teilweise noch in 30 nm Entfernung detektierbar.

Abweichungen von diesen Merkmalen sind nur bei langen Diffusionszeiten festzustellen,
die zu einem Absinken der maximalen Aluminiumkonzentration einer Schicht unter einen
Wert von etwa xa; = 0,4 fiihren. Erst dann weisen die Konzentrationsprofile weniger stark
ausgeprigte Spitzen auf, wie anhand der Profile mit den lingsten Gliihzeiten bei 620 °C
und 600 °C zu erkennen ist (sieche Abbildung 5.9 und Abbildung 5.10).

Der Einfluf der Gliihtemperatur sei exemplarisch anhand derjenigen Schichten aufgezeigt,
fiir die ein Absinken der maximalen Aluminiumkonzentration auf zx = 0,5 gemessen
wird. Dieser Wert wird fiir die hochste Glithtemperatur von 680 °C bereits nach 10 Mi-
nuten gemessen, bei 640 °C nach 45 Minuten. Bei der wiederum um 40 °C geringeren
Gliithtemperatur von 600 °C fiihrt erst eine Gliithzeit von 240 Minuten zum Absinken der
maximalen Konzentration auf x4 ~ 0, 5.

Bei einer Verdoppelung der Gliihzeit iiberstreichen die Maxima der Konzentrationsprofi-
le einen Grofiteil des Wertebereichs der Aluminiumkonzentrationen, wie die Experimente
bei 620 °C beispielhaft zeigen (Abbildung 5.9). Hier reduziert sich der Wert in der Konzen-
trationsspitze von xa = 0,9 auf weniger als die Hélfte, wenn die Gliithzeit von 60 Minuten
auf 120 Minuten ausgedehnt wird.
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Abbildung 5.6: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 680 °C, 10 Minuten, anti-
monreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.7: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al;Gay_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15 und 22 Minuten,
antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.8: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 640 °C, 30 und 45 Minuten,
antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.9: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al;Gay_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 620 °C, 60, 90 und 120 Mi-

nuten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.10: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 600 °C, 240 und 360 Minu-
ten, antimonreiche Bedingungen.
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5.3 Galliumreiche Diffusionsbedingungen

Die Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen umfassen einen Temperatur-
bereich von 600 °C bis 700 °C sowie Gliihzeiten von 10 Minuten fiir die héchste Temperatur
bis 360 Minuten fiir die tiefste Temperatur (siche Tabelle 3.2 auf Seite 24).

Wie unter antimonreichen Bedingungen ist die Kristallqualitit nach den Diffusionsexperi-
menten unverdndert. Diese Beobachtungen werden durch Messungen mit Rontgendiffrak-
tometrie an Probe DIFF-GA-XRD bestétigt, deren Ergebnisse in Abbildung 5.11 exempla-
risch fiir das Ausgangsmaterial und fiir das Material nach einer Glithung von 240 Minuten
bei 640 °C dargestellt sind. An den Uberstrukturreflexen, die die periodische Anordnung
der Uberstrukturschichten im Realraum widerspiegeln (vgl. Kapitel 3.3), ist fiir die diffun-
dierte Probe eine Dampfung der Rontgenintensitit abzulesen. Sie ist auf die Verbreiterung
der AlSb-Schichten zu Al,Ga;_,Sb-Schichten mit geringerem maximalen Aluminiumgehalt
zuriickzufiihren (siehe z.B. Eltoukhy und Greene 1979). Aus der konstanten Winkeldiffe-
renz zwischen dem Substratsignal und dem Reflex nullter Ordnung der Uberstruktur folgt,
daB die Abstinde der aluminiumhaltigen Schichten in der Uberstruktur nach Diffusion
unverdndert sind.

In den Abbildungen 5.13 bis 5.18 auf den Seiten 93 bis 95 sind die experimentell bestimmten
Konzentrationsprofile der einzelnen AISb-Schichten nach den Glithungen dargestellt. Die
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Abbildung 5.11: Rontgendiffraktogramm (004-Reflex) von Probe DIFF-GA-XRD, Ausgangs-
zustand und nach Diffusionsgliithung. Diffusionsbedingungen: 640 °C, 240 Minuten, gallium-
reiche Bedingungen. Die Ziffern geben die Ordnung des jeweiligen Uberstrukturreflexes an.



90 5. Experimentelle Ergebnisse

charakteristischen Verdnderungen der Profile lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e Es sind keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Schichten der Uber-
struktur festzustellen. Ausnahmen bilden jedoch diejenigen Konzentrationsprofile,
die bei den mittleren Gliihzeiten der Experimente bei 660 °C und 640 °C gemessen
werden. Im weiteren Verlauf des Kapitels wird dies niher erldutert.

e Die Konzentrationsprofile weisen deutliche Konzentrationsspitzen und grofie Konzen-
trationsgradienten in den aluminiumreichen Bereichen auf.

e Es werden lange Auslidufer der Konzentrationsprofile bei kleinen Aluminiumkonzen-
trationen gemessen.

Bei Glithtemperaturen nahe dem Schmelzpunkt von GaSb (712 °C) ist bereits nach etwa
10 Minuten ein Absinken der Konzentrationsspitze auf einen Wert von ungefihr x4 = 0,5
festzustellen. Bei der geringeren Temperatur von 640 °C wird dieser Zustand nach etwa
90 Minuten erreicht. Fiir 600 °C betriagt die entsprechende Gliihzeit 360 Minuten.

Wird die Gliihzeit verdoppelt, so reduziert sich bei mittleren Temperaturen die Konzen-
trationsspitze einer aluminiumhaltigen Schicht auf weniger als die Hélfte. So betrigt die
maximale Konzentration bei der Gliithtemperatur von 640 °C nach 60 Minuten z,, = 0,7
und liegt nach 120 Minuten bei 2, = 0, 3.

Wihrend bei der Mehrzahl der Diffusionsexperimente fiir eine gegebene Gliihzeit und
Gliihtemperatur keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Schichten erkenn-
bar sind, weisen die Profile nach den Gliihungen bei 660 °C und 640 °C ein davon abwei-
chendes Verhalten auf: Bei den mittleren Gliihzeiten von 30 Minuten bzw. 90 Minuten
ergibt sich eine systematische Abhéngigkeit der maximalen Aluminiumkonzentration von
der Schichtposition innerhalb der Uberstruktur. Aus Abbildung 5.12, in der Ausschnitte
der betreffenden Konzentrationsprofile dargestellt sind, geht hervor, dal in beiden Fillen
fiir die oberflichennahen Schichten ein stirkeres Absinken der maximalen Konzentration
festzustellen ist als fiir die substratnahen Schichten. Fiir das Experiment bei 660 °C (Teil-
bild I) ergibt sich eine Konzentrationsspitze der substratnahen Schicht 2 mit einem Wert
von xa; = 0,68. Alle weiteren Schichten weisen in der Reihenfolge ihrer Lage sukzessiv
geringere Werte auf, und fiir die oberflichennéchste Schicht 7 wird schliellich eine Alu-
miniumkonzentration von za = 0,53 gemessen. Ein Vergleich mit der Meflunsicherheit
zeigt, daf die Differenz der Konzentrationsspitzen von 15 at-% knapp auflerhalb der Gren-
zen der MeBunsicherheit liegt. Auch im Falle des Experiments bei 640 °C (Teilbild IT)
weist die substratnahe Schicht 2 wiederum den héchsten Wert der Konzentrationsspitzen
auf, der hier x5 = 0,5 betrdgt. Auch unter diesen experimentellen Bedingungen wird mit
grofierem Abstand vom Substrat systematisch ein stérkeres Absinken der maximalen Alu-
miniumkonzentration gemessen. Die oberflichennéchste Schicht 7 weist schliefflich in ihrer
Konzentrationsspitze eine Aluminiumkonzentration von x5, = 0,37 auf. Die Differenz von
13 at-% liegt ebenfalls knapp auflerhalb der Grenzen der Mefunsicherheit.
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Abbildung 5.12: Ausschnitt aus den experimentell bestimmten Konzentrationsprofilen der
Al;Gaj_,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen:
660 °C, 30 Minuten (Teilbild I) bzw. 640 °C, 90 Minuten (Teilbild IT), jeweils galliumrei-
che Bedingungen.
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Die experimentellen Ergebnisse unter den anderen Diffusionsbedingungen zeigen keinen
signifikanten und derart systematischen Zusammenhang zwischen der maximalen Alumi-
niumkonzentration und der Lage der Schicht in der Uberstruktur. Vielmehr streuen die
Werte der Konzentrationsspitzen bei der {iberwiegenden Mehrzahl der Messungen unsyste-
matisch innerhalb eines Konzentrationsbereichs. Dieser betrigt typischerweise 8 at-% und
hat damit nur etwa die Hélfte der Ausdehnung derjenigen Bereiche, innerhalb derer die
beschriebenen systematischen Unterschiede auftreten.

Nach den jeweils lingsten Gliithzeiten der Experimente bei 660 °C und 640 °C (Abbildun-
gen 5.15 und 5.16), also nach einem Absinken der maximalen Konzentration auf unter
za; = 0,3 und nach den Gliihzeiten mit der beobachteten Systematik der maximalen Alu-
miniumkonzentration, liegen die Mefiwerte der Konzentrationsspitzen ebenfalls innerhalb
von etwa 8 at-%. Sie befinden sich damit innerhalb der Grenzen der MefBunsicherheit. Ei-
ne Systematik der experimentellen Ergebnisse deutet sich mit Einschrinkung aber auch
in diesen Fillen an, da erneut substratnahe Schichten eine hohere maximale Alumini-
umkonzentration aufweisen als oberflichennahe Schichten. Die Systematik ist jedoch nur
fiir die Parameterprofile als signifikant zu bezeichnen, die das Maf fiir die Aluminium-
konzentration darstellen. Fiir diese Profile betragt die Meflunsicherheit umgerechnet auf
eine Aluminiumkonzentration etwa +4 at-% (vgl. Kapitel 4.5.4). Obwohl das MaB fiir die
Aluminiumkonzentration in dem betrachteten Konzentrationsbereich in guter Ndherung
proportional zur Konzentration selbst ist, konnen diese Unterschiede in der Deutung einer
Aluminiumkonzentration im strengen Sinne nicht als signifikant bezeichnet werden.

Die experimentellen Befunde lassen sich also wie folgt zusammenfassen:

e Bei mittleren Gliihtemperaturen und mittleren Gliithzeiten wird an den gemessenen
Konzentrationsprofilen ein systematisch stirkeres Absinken der maximalen Alumini-
umkonzentration mit zunehmender Entfernung vom Substrat beobachtet sowie eine
damit einhergehende Profilverbreiterung. Der Effekt ist etwas grofier als die Mefiun-
sicherheit und damit signifikant.

e Bei denselben Glithtemperaturen sind nach lingerer Gliihzeit ebenfalls flachere Kon-
zentrationsprofile in Oberflichennéhe zu erkennen, nicht jedoch fiir simtliche Schich-
ten systematisch. Signifikanz kann nur bei Betrachtung der Parameterprofile konsta-
tiert werden, nicht bei Betrachtung der daraus berechneten Konzentrationsprofile.

e Unter allen anderen Bedingungen von Glithtemperatur und Gliihzeit streuen die Wer-
te der maximalen Aluminiumkonzentration unsystematisch und innerhalb eines klei-
nen Wertebereichs.
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Abbildung 5.13: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga; _,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 700 °C, 10 Minuten, galli-
umreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.14: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 680 °C, 15 und 22 Minuten,

galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.15: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga; _,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15, 30 und 60 Mi-
nuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.16: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al;Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 640 °C, 60, 90 und 120 Mi-

nuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.17: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglithung. Diffusionsbedingungen: 620 °C, 120 Minuten, gal-

liumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5.18: Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der Al Ga;_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsgliithung. Diffusionsbedingungen: 600 °C, 180 und 360 Minu-
ten, galliumreiche Bedingungen.
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5.4 Vergleich der Diffusionsbedingungen

Gemeinsamkeiten Die Form der Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten nach
den Glithungen ist einheitlich. Ein typisches Konzentrationsprofil weist steile Konzentra-
tionsgradienten, eine ausgeprigte Konzentrationsspitze im Zentrum der aluminiumreichen
Schicht und lange Ausldufer auf. Die Kristallqualitét ist nach den Glithungen unverandert
gegeniiber dem Ausgangsmaterial. Dies gilt fiir den gesamten Bereich der Uberstruktur
einschliellich der oberflichennahen Bereiche.

Unterschiede Die Geschwindigkeit, mit der ein Absinken der maximalen Konzentration
und eine Verbreiterung der Konzentrationsprofile erfolgt, ist der erste wesentliche Unter-
schied in der Auskwirkung der Diffusionsbedingungen: Unter galliumreichen Bedingungen
lauft die Verbreiterung langsamer ab als unter antimonreichen Bedingungen. In guter
Naherung fiihrt eine Glithung unter galliumreichen Bedingungen effektiv zu dhnlichen ex-
perimentellen Ergebnissen wie eine Glithung unter antimonreichen Bedingungen bei einer
um 20 °C niedrigeren Gliihtemperatur. Dies zeigt sich im gesamten Bereich der eingesetzten
Gliihtemperaturen. So ist ein Absinken der Konzentrationsspitze auf etwa x,; = 0,7 nach
15 Minuten Gliithung unter antimonreichen Bedingungen bereits bei 660 °C zu verzeichnen
(Abbildung 5.7, Seite 86), wihrend dazu unter galliumreichen Bedingungen eine Gliihtem-
peratur von 680 °C erforderlich ist (Abbildung 5.14, Seite 93). Derselbe Sachverhalt duflert
sich bei gegebener Gliihtemperatur in unterschiedlichen Gliihzeiten. Ein Beispiel ist die
Gliihung bei 620 °C, die unter antimonreichen Bedingungen schon nach 60 Minuten zu
einem Absinken der maximalen Konzentration auf 2, = 0,8 Aluminium fithrt (Abbil-
dung 5.9, Seite 87), unter galliumreichen Bedingungen hingegen erst nach der doppelten
Gliihzeit von 120 Minuten (Abbildung 5.17, Seite 95). Der Unterschied ist noch deutlicher
als dieser Vergleich aufzuzeigen vermag, da die AISb-Schichten im Ausgangsmaterial fiir die
Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen eine geringere Dicke aufweisen als
im Ausgangsmaterial fiir die Experimente unter antimonreichen Bedingungen.

Die Streuung der Konzentrationsprofile einzelner Schichten ist unter galliumreichen Be-
dingungen allgemein etwas grdfler als unter antimonreichen Bedingungen. Auch dies steht
im Kontrast zu den Eigenschaften des Ausgangsmaterials, da sich die Schichten von Pro-
be DIFF-GA weniger stark voneinander unterscheiden als von Probe DIFF-SB. Der unter
galliumreichen Bedingungen gefundene systematische Zusammenhang zwischen der Ver-
breiterung einer Schicht und ihrer Lage in der Heterostruktur wird unter antimonreichen
Bedingungen nicht gemessen.

Die genannten Unterschiede werden in den folgenden Kapiteln 6 und 7 quantifiziert und in
Bezug auf ihre moglichen atomistischen Ursachen diskutiert.



Kapitel 6

Quantitative Beschreibung der
Interdiffusion

In diesem Kapitel steht die quantitative Beschreibung der in Kapitel 5 beschriebenen ex-
perimentellen Befunde im Sinne der Diffusionsgeschwindigkeit im Vordergrund. Die Be-
schreibung wird in drei Schwerpunkten durchgefiihrt. Zunichst wird kurz eine qualitative
Deutung der Befunde gegeben. In einem zweiten Schritt wird die Interdiffusion quantitativ
erfafit, indem berechnete Konzentrationsprofile an die experimentell gewonnenen angepaft
werden. Dazu wird die Diffusion durch einen effektiven, konzentrationsabhéngigen Inter-
diffusionskoeffizienten beschrieben.

6.1 Deutung der Konzentrationsprofile

Aus der Analyse der experimentellen Ergebnisse lassen sich bereits wichtige qualitative
Schliisse ziehen. Eine Interpretation der Konzentrationsprofile erfolgt dazu im Sinne der
Interdiffusion, indem die Verdnderung eines Konzentrationsprofils als das unmittelbare
Ergebnis der Interdiffusion von Aluminium und Gallium gewertet wird. Im einzelnen ist
fiir den untersuchten Bereich von Gliihtemperaturen und Gliihzeiten festzuhalten:

o den Gesamteffekt der Interdiffusion betreffend:

— Interdiffusion ist unter antimonreichen Bedingungen signifikant schneller als un-
ter galliumreichen Bedingungen.

e die Beitriige der beiden Spezies Aluminium und Gallium betreffend:

— Diffusion von Aluminium im Al,Ga; ,Sb-Mischkristall mit geringer Alumini-
umkonzentration ist vergleichsweise schnell, da lange Ausldufer der Konzentra-
tionsprofile beobachtet werden.

97
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— Diffusion von Gallium im Al,Ga;_,Sb-Mischkristall mit grofler Aluminiumkon-
zentration ist vergleichsweise langsam, da steile Konzentrationsprofile in alumi-
niumreichen Bereichen beobachtet werden.

e die lokalen Diffusionsbedingungen in der Uberstruktur betreffend:

— Unter antimonreichen Bedingungen findet Interdiffusion in der gesamten Uber-
struktur unter gleichen Bedingungen statt, da bei einer gegebenen Gliihzeit keine
Unterschiede im Diffusionsgeschehen am Ort der einzelnen Schichten festzustel-
len sind.

— Unter galliumreichen Bedingungen gilt dies grundsétzlich ebenso. Allerdings gibt
es Ausnahmen. Der bei einigen der Diffusionsexperimente auftretende systema-
tische Zusammenhang zwischen den Konzentrationsprofilen und der Schicht-
position belegt eine ortsabhéngige Geschwindigkeit der Interdiffusion. Daraus
148t sich auf entsprechend systematisch lokal variierende Diffusionsbedingungen
schliefen.

6.2 Konzentrationsabhingigkeit des Interdiffusions-
koeffizienten

6.2.1 Mathematischer Ansatz

Die aus der Form der Konzentrationsprofile abzulesenden ungleichen Beitrige von Alumi-
nium und Gallium zur Interdiffusion weisen auf einen konzentrationsabhingigen Interdif-
fusionskoeffizienten hin. Fiir eine quantitative Beschreibung der Interdiffusion wird daher
die zweite Darken-Gleichung zugrundegelegt (Gleichung 2.10, Seite 7). Mit den konzentra-
tionsabhéngigen individuellen Diffusionskoeffizienten DGa(xAl) von Gallium bzw. ZNDAl(a:Al)
von Aluminium im Al,Ga;_,Sb-Mischkristall gilt:

D(za1) = [fEAlDGa(fEAl) +(1- xAl)DAl(xAl)] (6.1)

Fiir das zweite Ficksche Gesetz (Gleichung 2.6, Seite 6) gilt damit:

895A1 %) ~ 8xA1
dIm _ 9 (p 2
dta as( (a) 25 ) (6.2)

Fiir die Bestimmung von D(x,;) wird unter diesen Voraussetzungen wie folgt verfahren:

e Zur Losung der partiellen Differentialgleichung 6.2 wird ein Algorithmus nach Jiing-
ling et al. (1985) verwendet. Die Losung wird im folgenden als Simulation bezeichnet.
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e Ausgangspunkt der Simulation sind die experimentell ermittelten Konzentrations-
profile des Ausgangsmaterials.

e Die simulierten Profile werden durch Variation von D(z,)) angepaBt an die experi-
mentell ermittelten Konzentrationsprofile der Proben nach Diffusionsglithung.

e Die Giite der Anpassung wird in einem iterativen Verfahren durch die Methode der
kleinsten Quadrate bewertet. Das Verfahren basiert auf einer Arbeit von Ouwerling
(1989).

Da die gemessenen Konzentrationsprofile das gemeinsame Diffusionsgeschehen widerspie-
geln, ist eine getrennte Bestimmung der individuellen Diffusionskoeffizienten nicht moglich.
Auch der thermodynamische Faktor ® und der Leerstellenwind-Faktor (Kapitel 2.1) wer-
den integrale Bestandteile des ermittelten Verlaufs von D(x A1) sein, der daher im folgenden
als effektiver Interdiffusionskoeffizient zu verstehen ist.

Die Simulation bedarf zunéchst einer Annahme fiir den funktionalen Zusammenhang zwi-
schen D(SL‘Al) und z ;. Dieser braucht sich nicht durch unmittelbare physikalische Bedeu-
tung auszuzeichnen. Sie kommt ihm jedoch insofern zu, als iibereinstimmende simulierte
und experimentelle Konzentrationsprofile Indikator fiir eine gute Tauglichkeit des gewé&hl-
ten funktionalen Zusammenhangs sind, das gemessene Diffusionsgeschehen wiederzugeben.

Wird als ein erster Ansatz ein linearer Zusammenhang zwischen E(xAl) und za; ange-
nommen (ZNDGa und Dy in Gleichung 6.1 unabhéngig von z,)), die denkbar einfachste
funktionale Beziehung fiir einen konzentrationsabhingigen Interdiffusionskoeffizienten, er-
geben sich die in Abbildung 6.1 dargestellten Resultate. Darin sind drei unter der Annahme
eines mit steigender Aluminiumkonzentration linear fallenden Interdiffusionskoeffizienten
berechnete Konzentrationsprofile (gestrichelte Linien) den experimentellen (durchgezogene
Linien) gegeniibergestellt. Zwischen simulierten und experimentellen Profilen gibt es eine
klare Diskrepanz. Wird die Anpassung auf eine gute Ubereinstimmung am Ort der maxima-
len Aluminiumkonzentration optimiert, so ergeben sich insbesondere Unterschiede an den
in der Auftragung durch Pfeile hervorgehobenen Abschnitten der Konzentrationsprofile.
Die Unterschiede sind grof fiir Profile mit hohen Aluminiumkonzentrationen (Teilbilder I
und IT), jedoch deutlich geringer bei niedrigen Aluminiumkonzentrationen (Teilbild IIT).
Das Diffusionsgeschehen wird damit insgesamt nicht befriedigend beschrieben. Es folgt:

e Die Annahme eines mit steigender Aluminiumkonzentration im Mischkristall abneh-
menden Interdiffusionskoeffizienten ist in erster Ndherung richtig.

e Ist der Bereich zu betrachtender Aluminiumkonzentration auf kleine Werte be-
schrankt, so ist Linearitdt ndherungsweise giiltig.

e Erstreckt sich die Anpassung auch gleichzeitig auf eine gréofiere Aluminiumkonzentra-
tion im Mischkristall, so treten Abweichungen auf. Insbesondere werden die Ausldufer
der Konzentrationsprofile nicht hinreichend beriicksichtigt und die Abnahme des In-
terdiffusionskoeffizienten im aluminiumarmen Mischkristall unterbewertet.
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Abbildung 6.1: Typische Abweichung zwischen simulierten Konzentrationsprofilen bei ange-
nommener Linearitit zwischen D(z)) und za; (gestrichelte Linie) und experimentellen Kon-
zentrationsprofilen (durchgezogene Linie) sowie verbesserte Anpassung durch Ansatz mit Po-
tenzgesetz (gepunktete Linie). Anpassung jeweils optimiert auf gute Ubereinstimmung bei der
maximalen Aluminiumkonzentration. Grofite Abweichungen bei angenommener Linearitdt durch
Pfeile markiert. Teilbild I, IT und, ITI: Profile mit hoher, mittlerer und niedriger Aluminiumkon-
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zentration nach Glithung unter galliumreichen Bedingungen.
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Der gegeniiber der Linearitét stirkeren Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten bei klei-
ner und mittlerer Aluminiumkonzentration im Al,Ga,_,Sb-Mischkristall kann durch einen
Ansatz mit einem Potenzgesetz fiir den funktionalen Zusammenhang Rechnung getragen
werden geméf

N 1

D = —. 6.3
(ea) = =75 (6.3)

Dabei sind «a, # und ~ die Parameter der Funktion. Aus der Bedingung lj(zAl =0) =

D§250 also fiir den Fremddiffusionskoeffizienten von Aluminium in reinem GaSb, folgt:

1
B = DS (6.4)
Aus der Bedingung D(za = 1) = DASP, also fiir den Fremdiffusionskoeffizienten von
Gallium in reinem AlSb, folgt:
1 1
o= - — (6.5)
DY~ D
Fiir den effektiven Interdiffusionskoeffizienten D(x4) ergibt sich damit:
_ DGaSb
D(xAl) = |:D§13‘Sb Al (66)
— Ao 1:| .’EAl’y +1
D

Der Parameter v bestimmt den Verlauf von D(z)) mit der Aluminiumkonzentration,
wie in Abbildung 6.2 schematisch dargestellt ist. Die Fremddiffusionskoeffizienten D§?5P
und DA sind in der Auftragung durch die Achsenabschnitte von D(z;) gegeben. Mit zu-
nehmendem Wert des Parameters v wird die Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten bei
kleinen Aluminiumkonzentrationen geringer. In den Anpassungen nimmt der Parameter ~y
Werte zwischen 1,5 und 1,9 an.

Der in Gleichung 6.6 beschriebene funktionale Zusammenhang ist, wie aus Abbdildung 6.1
hervorgeht (gepunktete Linien), geeignet fiir eine Anpassung der simulierten Konzentra-
tionsprofile an die experimentellen Profile. Sowohl fiir Konzentrationsprofile mit hohem
maximalen Aluminiumgehalt (Teilbilder I und II) als auch fiir Profile mit kleineren Kon-
zentrationsspitzen (Teibild III) ist gute Ubereinstimmung mit den experimentellen Pro-
filen iiber den gesamten Verlauf bis hin zu den Ausldufern festzustellen. Ein anhand von
Gleichung 6.6 ermittelter Interdiffusionskoeffizient kann daher das beobachtete Diffusions-
geschehen quantitativ beschreiben.



102 6. Quantitative Beschreibung der Interdiffusion

/zunehmender Wert
/ des Parameters y

Diffusionskoeffizient / w.E.

0,0 02 04 06 08 1,0
Al-Konzentration x,,

Abbildung 6.2: Grundsitzlicher Verlauf des effektiven Interdiffusionskoeffizienten D(z ;) als
Funktion der Aluminiumkonzentration za; fiir den verwendeten funktionalen Zusammenhang
mit einem Potenzgesetz nach Gleichung 6.6.

Fiir alle durchgefithrten Anpassungen gilt damit jeweils folgendes Verfahren:

e Als Anfangsbedingung der Simulation wird das fiir die Uberstruktur reprisentative
mittlere Konzentrationsprofil des Ausgangsmaterials verwendet (vgl. Kapitel 5.1).

e Zur Anpassung wird das aus den Schichten 2 bis 7 der Uberstruktur gebildete mittlere
Konzentrationsprofil einer Al,Ga;_,Sb-Schicht nach Glithung herangezogen.

e Die Anpassung erfolgt innerhalb eines Bereichs von 80 nm lateraler Ausdehnung
mit dem Schwerpunkt der aluminiumreichen Schicht im Zentrum. Es werden for-
mal spiegelnde Randbedingungen an den Grenzen dieses Bereichs angesetzt, so dafl
dem simulierten Profil an den Grenzen eine Aluminiumkonzentration ungleich 0 at-%
zugewiesen werden kann.

e Die Giite der Anpassung wird durch Bewertung des simulierten Profils fiir Konzentra-
tionen groBer als 10 at-% ermittelt, um den EinfluBl der bei kleinen Konzentrationen
auftretenden Streuung innerhalb eines experimentell ermittelten Konzentrationspro-
fils zu begrenzen.
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6.2.2 Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen

Die an die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile angepafiten simulierten Pro-
file der Al,Ga;_,Sb-Schichten von Probe DIFF-SB nach Glithung unter antimonreichen
Bedingungen sind in Anhang E aufgefiihrt.

Im Fall der Gliithtemperatur von 680 °C, der nur eine einzelne Gliihzeit zugeordnet ist,
erfolgt die Anpassung des simulierten Konzentrationsprofils an das entsprechende mittle-
re experimentelle Profil (Einzelanpassung). Fiir die anderen Glithtemperaturen wird die
Anpassung unter gleichzeitiger Beriicksichtigung der zwei bzw. drei vorliegenden mittleren
experimentellen Profile durchgefiihrt (Gesamtanpassung). Diese Vorgehensweise impliziert
die Giiltigkeit einer dhnlichen Schlufifolgerung aus den experimentellen Befunden, wie sie
in Kapitel 6.1 bereits fiir die rdumlich konstanten Diffusionsbedingungen gemacht wurden:
Die Gesamtanpassung mit einem einzigen funktionalen Zusammenhang zwischen Interdif-
fusionskoeffizient und Aluminiumkonzentration ist nur dann gerechtfertigt, wenn im Expe-
riment zestlich konstante Diffusionsbedingungen vorliegen. Ist dies nicht der Fall, so gibt
der Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten nach Gesamtanpassung ein zeitlich mittleres
Diffusionsgeschehen wieder. Als Anhaltspunkt, ob die Annahme giiltig ist, dient ein Ver-
gleich zwischen dem simulierten Profil aus der Gesamtanpassung und denen der jeweiligen
Einzelanpassungen, wie im folgenden ausgefiihrt wird.

Der Vergleich sei zunéchst exemplarisch fiir den Fall der Gliihtemperatur von 660 °C
erliutert, dem zwei Gliihzeiten zugeordnet sind. Die durch Gesamtanpassung simulier-
ten Profile liegen dabei in ihrem gesamten Verlauf vollstdndig innerhalb des Bereichs der
MeBunsicherheit, und die durch Einzelanpassung simulierten Profile unterscheiden sich da-
von jeweils nur gering. Die Auswirkung auf den Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als
Funktion der Aluminiumkonzentration, fiir den keine starken Abweichungen festzustellen
sind, ist in Abbildung 6.3 gezeigt. Der Verlauf fiir die Gesamtanpassung (durchgezogene Li-
nie) nimmt die Funktion eines Mittelwerts aus den Einzelanpassungen an (gestrichelte bzw.
gepunktete Linie). Die Abweichungen sind fiir weite Bereiche der Aluminiumkonzentrati-
on betragsméflig konstant und liegen fiir mittlere bis hohe Aluminiumkonzentrationen bei
etwa +9 %. Fiir sehr kleine Aluminiumkonzentrationen (xa; < 0,1) sind die Abweichungen
mit etwa £22 % grofier. Gleichzeitig ist fiir z5; < 0,1 eine Umkehrung der Abweichungen
zu verzeichnen.

Fiir den Fall der Glithtemperatur von 620 °C ist ein dhnlicher Sachverhalt festzustellen.
Da die Gliihzeiten einen gréfleren Wertebereich iiberstreichen, ist zu erwarten, dafi die
hier auftretenden Abweichungen den unter allen gewahlten experimentellen Bedingungen
maximalen Effekt darstellen. Sie erlauben daher eine Abschitzung des Fehlers bei der Be-
stimmung des Interdiffusionskoeffizienten. Wie in Abbildung 6.4 dargestellt, unterscheiden
sich die durch Gesamtanpassung simulierten Konzentrationsprofile (durchgezogene Linien)
von den mittleren experimentellen Profilen und damit auch von den durch Einzelanpassung
simulierten Profilen (gestrichelte Linien) auf folgende Weise:
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Abbildung 6.3: Interdiffusionskoeffizient als Funktion der Aluminiumkonzentration xa;, Ge-
samtanpassung (durchgezogene Linie) und Einzelanpassungen (gestrichelte bzw. gepunktete Li-
nie). Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15 und 22 Minuten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung 6.4: Simulierte Konzentrationsprofile der Al;Ga;_,Sb-Schichten von Probe DIFF-
SB, Gesamtanpassung (durchgezogene Linien) und Einzelanpassung (gestrichelte Linien). Diffu-
sionsbedingungen: 620 °C, 60, 90 und 120 Minuten, antimonreiche Bedingungen. Die
Pfeile weisen auf Unterschiede der Anpassungen hin. Die Fehlerbalken zeigen exemplarisch die
MefBunsicherheit fiir die Aluminiumkonzentration der experimentell bestimmten Profile.
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e [iir die kurze Gliihzeit ergibt die Gesamtanpassung ein stirkeres Absinken der ma-
ximalen Aluminiumkonzentration.

e Fiir die lange Gliihzeit ergibt die Gesamtanpassung ein geringeres Absinken.

e Fiir die mittlere Gliithzeit ist kein Unterschied festzustellen.

Unter Vernachlidssigung der Meflunsicherheit der experimentell ermittelten Konzentrati-
onsprofile ist daraus zunéchst abzuleiten, dafl die Interdiffusion bei kurzen Gliihzeiten
langsamer, bei langen Gliihzeiten jedoch schneller erfolgt als im zeitlichen Mittel. Die
Abweichungen der durch Gesamtanpassung simulierten Profile von den durch Einzelan-
passung simulierten liegen jedoch selbst in dem hier exemplarisch betrachteten Fall mit
einem groflen Wertebereich der Gliihzeiten innerhalb der Bereiche der Meflunsicherheit.
Diese sind in Abbildung 6.4 jeweils bei den Konzentrationsspitzen eingetragen. Die Abwei-
chungen konnen daher nicht als signifikant bezeichnet werden. Der durch Gesamtanpassung
ermittelte Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten nimmt auch in diesem Fall in guter Néhe-
rung die Funktion eines Mittelwertes aus den Einzelanpassungen an. Daher konnen die aus
den Einzelanpassungen resultierenden Abweichungen formal dem durch Gesamtanpassung
ermittelten Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Meflunsicherheit zugeordnet werden.
Gleichzeitig wird damit der Annahme Giiltigkeit beigemessen, dafl unter antimonreichen
Bedingungen zeitlich konstante Diffusionsbedingungen herrschen. Im einzelnen ergibt sich
aus den Daten fiir die Glithtemperatur von 620 °C fiir die Melunsicherheit des Interdiffu-
sionskoeffizienten unter antimonreichen Bedingungen generell:

e Fiir 0,2 < x5 < 1,0 betriigt die MeBunsicherheit +£15 %.

e Fiir x5 < 0,2 betrigt sie etwa £30 %.

Der hohe Wert der Meflunsicherheit fiir kleine Aluminiumkonzentrationen resultiert aus
der Anpassung an die Abschnitte der Konzentrationsprofile mit hohen Aluminiumkonzen-
trationen. Diese sind vorwiegend bei kurzen Gliithzeiten ausgeprégt, bei denen das Diffusi-
onsgeschehen noch nicht zu starken Ausldufern der Konzentrationsprofile gefiihrt hat.

Der Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminiumkonzentration ist
in Abbildung 6.5 dargestellt. In Abhéngigkeit von Gliihtemperatur und Aluminiumkonzen-
tration ergeben sich Werte zwischen 1,6-107!8 ¢cm2s™! und 2,0-107'® cm?s~!. Fiir alle im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten Glithtemperaturen von 600 °C bis 680 °C nimmt der
Verlauf dabei die gleiche Form an: Der hochste Wert ergibt sich fiir x4 = 0, also fiir den
Fremddiffusionskoeffizienten D" von Aluminium in GaSb. Es folgt ein starkes Abfallen
bis a1 &~ 0,3 um etwa eine Gréfenordnung. Der Wert nimmt weiter ab bis 4, = 1, jedoch

in geringerem Ausmaf} und in der halblogarithmischen Darstellung nahezu linear.
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Abbildung 6.5: Interdiffusionskoeffizient als Funktion der Aluminiumkonzentration, antimon-
reiche Diffusionsbedingungen. Dem Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten liegt fiir jede
Glithtemperatur jeweils die Gesamtanpassung der simulierten Profile an alle experimentellen Pro-
file zugrunde.
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Abbildung 6.6: Diffusionskoeflizient als Funktion der inversen absoluten Temperatur, anti-
monreiche Diffusionsbedingungen.
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Unabhéngig von der Gliihtemperatur liegt schliefilich der Wert fiir den Fremddiffusions-
koeffizienten DAS® um einen Faktor von etwa 70 unterhalb des Wertes von D§P. Die
Variation der Glithtemperatur um 80 °C fiihrt fiir eine gegebene Aluminiumkonzentration
zu Anderungen im Diffusionskoeffizienten um einen Faktor 20. So steigt der Wert von D$pSP
fiir Glithtemperaturen von 600 °C bis 680 °C von 1,010 em?s™! auf 2,0-107'° ecm?s™ !,
der Wert von DASP von 1,6- 107! em?s~! auf 3,0 - 10717 cm?s L.

In Abbildung 6.6 ist die Temperaturabhingigkeit des Diffusionskoeffizienten durch die
Auftragung als Funktion der inversen absoluten Glithtemperatur fiir verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen dargestellt. Aus der sich im Rahmen der MeBunsicherheit erge-
benden Linearitéit der Auftragung fiir alle Aluminiumkonzentrationen folgt die Giiltigkeit
der Arrhenius-Gleichung gemé&f

D = Dyexp [-AQ/ET] (6.7)

(vgl. Kapitel 2). Die Konzentrationsabhiingigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ ist in Ab-
bildung 6.7 dargestellt. Fiir einen weiten Bereich von Aluminiumkonzentrationen entspre-
chend 0,3 < 25 < 1,0 ergeben sich mit z; leicht steigende Werte von (2,59 £ 0,15) eV
bis (2, 7040, 15) eV. Der den Mefiwerten zugeordnete Fehler ist in diesem Konzentrations-
bereich ein Mittelwert aus den Unsicherheiten der in Abbildung 6.6 dargestellten linearen
Regressionen.

Die MeBwerte fiir 24 < 0,2, also insbesondere fiir den Fremddiffusionskoeffizienten D$25°
von Aluminium in GaSb (z = 0), unterscheiden sich von denen der anderen Konzen-
trationen. Auch fiir sie folgt aus der Auftragung in Abbildung 6.6 Linearitit innerhalb
der Meflunsicherheit. Aus den oben dargestellten Griinden ist die Meunsicherheit jedoch
grofler. Die den entsprechenden Werten von AQ) zugeordneten Fehler werden in dem Kon-
zentrationsbereich 0 < za; < 0,2 aus der maximalen und minimalen Steigung der linearen
Regression abgeschiitzt. Die aus Abbildung 6.7 hervorgehende Anderung von AQ in dem
Konzentrationsbereich 0 < x4 < 0,2 ist unter Beriicksichtigung dieses Fehlers nicht signi-
fikant.

Der zweite Parameter, der nach Gleichung 6.7 die Interdiffusion beschreibt, ist der priex-
ponentielle Faktor Dy. Sein Wert sinkt fiir 0,2 < za < 1,0 exponentiell mit x5, von
1,70 - 1072 cm?2s~! auf 5,54 - 1073 cm?s~!. Da die Bestimmung von D, aus den expe-
rimentellen Werten aber mit einer hohen Unsicherheit verbunden ist, wird im folgenden
anstelle seiner Konzentrationsabhingigkeit stirker die in Abbildung 6.5 gezeigte Konzen-
trationsabhiingigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D in den Vordergrund gestellt. Auch
fiir sie ergibt sich, wie oben beschrieben, fiir 0,2 < x; < 1,0 ein weitgehend exponentielles
Absinken mit x 4.

Die Daten fiir die der Abbildung 6.7 zugrundeliegenden konzentrationsabhéingigen Werte
von AQ sowie die Werte von Dy sind in Tabelle 6.1 aufgefiihrt.
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Abbildung 6.7: Konzentrationsabhingigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
antimonreiche Diffusionsbedingungen.

T Al H AQ in eV ‘ Dy in cm?s™!

0,0 || 2,88 £ 0,42 | 4,13 (+7,43-107 —4,11)

0,1 | 2,63 +0,56 | 7,16:107% (+5,27-10'  —7,16-10"2)

0,2 || 2,68 +£ 0,24 | 1,70-107% (+4,29-10"* —1,60-10"2)

0,3 || 2,59 £ 0,15 | 1,05:1072  (+2,49-10"2 —7,40-1073)

0,4 || 2,61 £ 0,15 | 8,42:1073 (+2,59-1072 —6,36-1073)

0,5 | 2,63 £ 0,15 | 7,39-107%  (+2,78-1072 —5,84-1073)

0,6 || 2,65 +£ 0,15 | 6,76:1073 (+3,01-1072 —5,52-1073)
( )
( )
( )
( )

0,7 || 2,66 + 0,15 | 6,33-10~% (+3,26-10"2 —5,30-1073
0,8 || 2,68 £ 0,15 | 6,00-10~% (+3,50-102 —5,12-1073
0,9 || 2,69 £ 0,15 | 5,75-10™% (+3,75-10"2 —4,98-1073
1,0 || 2,70 £ 0,15 | 5,54-1073  (+4,00-1073 —4,86-1073

Tabelle 6.1: Aktivierungsenthalpie AQ und priexponentieller Faktor Dy fiir verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen, antimonreiche Diffusionsbedingungen.
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Fiir die Diffusion unter antimonreichen Bedingungen lassen sich folgende Ergebnisse zu-
sammenfassen:

e Im Rahmen der MefBunsicherheit herrschen zeitlich und raumlich konstante Diffusi-
onsbedingungen.

e Die Werte des Interdiffusionskoeffizienten geniigen fiir alle Aluminiumkonzentratio-
nen des Mischkristalls der Arrhenius-Gleichung.

e Die Aktivierungsenthalpie AQ wichst mit steigender Aluminiumkonzentration leicht
an. Fiir z5; > 0,2 ergibt sich ein Anstieg von 2,59 eV auf 2,70 eV.

e Der Interdiffusionskoeffizient fillt in einem weiten Konzentrationsbereich entspre-
chend 0,3 < x5 < 1,0 nahezu exponentiell mit steigender Aluminiumkonzentration
ab. Dies gilt fiir alle eingesetzten Glithtemperaturen von 600 °C bis 680 °C.

e [iir za; < 0,2 erlaubt die groe MefBunsicherheit der Daten keine Schlufifolgerung
iiber den wahren Verlauf von A als Funktion der Aluminiumkonzentration.
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6.2.3 Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

Die an die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile angepafiten simulierten Pro-
file der Al,Ga; ,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA nach Gliihung unter galliumreichen
Bedingungen sind in Anhang E aufgefiihrt.

Analog zu der fiir die Diffusion unter antimonreichen Bedingungen beschriebenen Vor-
gehensweise erfolgt die Anpassung jeweils an das mittlere experimentelle Profil durch
Einzelanpassung (bei einer einzelnen Gliihzeit) bzw. durch Gesamtanpassung (bei meh-
reren Gliihzeiten). Der Vergleich zwischen Einzelanpassung und Gesamtanpassung wird
anhand der Profile derjeniger Gliihtemperaturen durchgefiihrt, fiir die keine systematisch
lokal variierenden Diffusionsbedingungen festzustellen sind (vgl. Kapitel 6.1). Der Vergleich
fithrt zu einer Mefunsicherheit fiir den Interdiffusionskoeffizienten von maximal £15 %.
Fiir zx < 0,2 betrigt sie etwa £30 %. Der durch Gesamtanpassung ermittelte Verlauf
nimmt dabei die Funktion eines Mittelwertes aus den Einzelanpassungen an.

Fiir die Glithtemperaturen von 660 °C und 640 °C, bei denen systematisch mit der Schicht-
position variierende Diffusionsbedingungen bei der jeweils mittleren Gliihzeit auftreten,
ergeben sich die nachstehend beschriebenen Merkmale. In Abbildung 6.8 und 6.9 sind die
entsprechenden Anpassungen aus Anhang E dargestellt.

e Fiir die durch Gesamtanpassung simulierten Konzentrationsprofile ist nur im Fall
der mittleren Gliihzeit eine Ubereinstimmung mit einer Einzelanpassung festzustel-
len. Dies ist am Beispiel der Glithtemperatur von 640 °C (Abbildung 6.9) anhand der
Lage des simulierten Konzentrationsprofils (dicke Linie) innerhalb des Bereichs der
experimentell bestimmten Profile (diinne schwarze Linien) zu erkennen. Der aus der
Gesamtanpassung resultierende Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten (siehe Abbil-
dung 6.11, helle Linie) ist in der Folge dem aus dieser Einzelanpassung ermittelten
dhnlich. Er gibt ein zeitlich mittleres Diffusionsgeschehen wieder.

e Im Fall der kiirzesten Gliihzeit sind die Unterschiede zwischen den durch Gesamtan-
passung und durch Einzelanpassung simulierten Konzentrationsprofile fiir die beiden
Gliihtemperaturen 660 °C bzw. 640 °C verschieden: Bei 660 °C ergibt die Anpassung
ein geringeres Absinken der maximalen Aluminiumkonzentration, bei 640 °C hin-
gegen ein stirkeres. Daraus ist keine allgemeingiiltige Aussage iiber das Diffusions-
geschehen im Anfangsstadium gegeniiber dem zeitlich mittleren Diffusionsgeschehen
abzuleiten.

e Im Fall der lingsten Gliihzeit ergibt die (GGesamtanpassung jeweils ein geringeres
Absinken der Aluminiumkonzentration. Die Interdiffusion erfolgt daher bei langen
Gliihzeiten schneller als im zeitlichen Mittel.
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Abbildung 6.8: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (diinne schwarze Lini-
en) angepafite simulierte Profile (dicke Linien) der Al,Ga;_,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA.
Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15, 30 und 60 Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 6.9: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (diinne schwarze Lini-
en) angepafite simulierte Profile (dicke Linien) der Al,Gaj_,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA.
Diffusionsbedingungen: 640 °C, 60, 90 und 120 Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 6.10: Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminiumkonzentra-
tion. Einzelanpassung in Abhéngigkeit von der Schichtposition in der Uberstruktur. Diffusions-
bedingungen: 660 °C, 90 Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 6.11: Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminiumkonzen-
tration. Gesamtanpassung (helle Linie) und Einzelanpassung (dunkle Linien). Diffusionsbedin-
gungen: 640 °C, 60, 90 und 120 Minuten, galliumreiche Bedingungen. Die waagerechten

Balken im unteren Bereich der Auftragung zeigen die Wertebereiche der jeweils zugrundeliegenden
Konzentrationsprofile an.
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Die lokal variierende Geschwindigkeit der Interdiffusion bei mittleren Gliihzeiten kann
quantitativ durch eine unterschiedliche Grdfie des Interdiffusionskoeffizienten erfafit wer-
den. In Abbildung 6.10 ist dies exemplarisch fiir die Gliihtemperatur von 660 °C gezeigt. In
der Auftragung sind Einzelanpassungen an das Konzentrationsprofil der substratnéchsten
Schicht (gestrichelte Linie), der mittleren Schicht (durchgezogene Linie) und der ober-
flichenniichsten Schicht (gepunktete Linie) einander gegeniibergestellt. Die Form des Ver-
laufs unterscheidet sich in den drei Féllen nicht, die relative Lage jedoch hingt syste-
matisch von der Schichtposition in der Uberstruktur ab, wie nach den Unterschieden der
zugrundeliegenden Konzentrationsprofile zu erwarten ist. In nahezu dem gesamten Bereich
der Aluminiumkonzentration weicht der Wert des Interdiffusionskoeffizienten fiir die ober-
flichenniichste Schicht um etwa 37 % von dem der substratnéchsten Schicht ab. Der Effekt
ist damit grofler als der Bereich der Meflunsicherheit fiir den Interdiffusionskoeffizienten
von 30 % und damit signifikant.

Mit der zeitlich variierenden Geschwindigkeit der Interdiffusion geht eine Verinderung in
der Form des Verlaufs des Interdiffusionskoeffizienten mit der Aluminiumkonzentration
einher, die sowohl bei der Glithtemperatur von 660 °C als auch bei 640 °C auftritt. Dies
ist exemplarisch in Abbildung 6.11 fiir die Gliihtemperatur von 640 °C gezeigt, in der
der Interdiffusionskoeffizient aufgetragen ist, der sich aus den Einzelanpassungen fiir die
Gliihzeiten ergibt. Mit gréBerer Gliihzeit ist in einem grofien Konzentrationsbereich von
0,2 < za < 1,0 ein steilerer Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten festzustellen. Es ist
davon auszugehen, dafl ein Teil des Effektes darauf zuriickzufiihren ist, dafl die Anpas-
sung der simulierten Konzentrationsprofile fiir die verschiedenen Gliihzeiten eine effektiv
unterschiedliche, konzentrationsabhingige Gewichtung der Profile bewirkt. So tragen die
Profile bei kurzen Gliihzeiten wegen der geringen Ausprigung der Ausldufer wenig Informa-
tion iiber Diffusion im Mischkristall mit geringer Aluminiumkonzentration, die Profile bei
langen Gliihzeiten hingegen nur indirekt Information iiber die Diffusion im Mischkristall
mit hoher Aluminiumkonzentration. Die zur Anpassung herangezogenen Wertebereiche der
Konzentrationsprofile fiir kurze und mittlere Gliihzeit sind jedoch hinreichend &hnlich, wie
in Abbildung 6.11 durch die waagerechten Balken angedeutet ist. Da gleichzeitig die aufge-
zeigten Unterschiede im Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten bereits fiir diese Gliihzeiten
deutlich ausgeprigt sind, ist ein Indiz gegeben, dafl sich die Konzentrationsabhingigkeit
des Interdiffusionskoeffizienten fiir die verschiedenen zeitlichen Stadien veréndert.

Der Verlauf des zeitlich mittleren Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminium-
konzentration ist fiir die Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen in Ab-
bildung 6.12 dargestellt. Er umfafit fiir die eingesetzten Gliihtemperaturen Werte zwischen
1,0-107 ¥ em?s ! und 1,0-10 " em?s . Der grundsétzliche Verlauf unterscheidet sich fiir
die einzelnen Gliihtemperaturen nicht, und fiir den Fremddiffusionskoeffizienten DS er-
gibt sich jeweils der hochste Wert, fiir den Fremddiffusionskoeffizienten DAY der geringste
Wert. Fiir niedrige Temperaturen ist ein starkes Absinken um etwa eine Gréflenordnung
innerhalb eines Bereichs von Aluminiumkonzentrationen entsprechend 0,0 < z < 0,3
festzustellen. Bei hohen Temperaturen hingegen féllt der Wert des Interdiffusionskoeffizi-
enten langsamer mit der Aluminiumkonzentration.
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Abbildung 6.12: Interdiffusionskoeffizient als Funktion der Aluminiumkonzentration, galli-
umreiche Diffusionsbedingungen. Dem Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten liegt fiir je-
de Glithtemperatur jeweils die Gesamtanpassung der simulierten Profile an alle experimentellen
Profile zugrunde.
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Abbildung 6.13: Diffusionskoeffizient als Funktion der inversen absoluten Temperatur, galli-
umreiche Diffusionsbedingungen.



6.2. Konzentrationsabhéngigkeit des Interdiffusionskoeffizienten 115

So ergibt sich fiir die héchste Temperatur von 700 °C innerhalb desselben Bereichs von
Aluminiumkonzentrationen ein Absinken um etwa 70 %. Ab z; ~ 0, 3 fillt das Absinken
fiir alle Temperaturen geringer aus und stellt sich in der halblogarithmischen Auftragung
von Abbildung 6.12 nahezu linear dar. Die Werte von D$25° und DASP unterscheiden sich
schliefllich in Abhé#ngigkeit von der Gliihtemperatur um einen Faktor 20 bis 50. Inner-
halb des Bereichs der eingesetzten Glithtemperaturen von 600 °C bis 700 °C ergeben sich
Anderungen im Diffusionskoeffizienten um ebenfalls einen Faktor 20 bis 50. Die geringe-
re Anderung um den Faktor 20 liegt dabei fiir kleine Aluminiumkonzentrationen vor. So
steigt der Wert von D§?P von 5,0- 10717 em?s™! auf 1,0 1071% ¢cm?s~L. Der groflere Fak-
tor ergibt sich fiir den Wert von DASP: Er steigt von 1,0 - 107 cm?s™! fiir 600 °C auf
5,0+ 1077 em?s~! fiir 700 °C.

In Abbildung 6.13 ist die Temperaturabhéngigkeit des Diffusionskoeffizienten durch die
Auftragung als Funktion der inversen absoluten Gliihtemperatur fiir verschiedene Alumi-
niumkonzentrationen dargestellt, aus der im Rahmen der MeBunsicherheit die Linearitét
der Mefiwerte und damit die Giiltigkeit der Arrhenius-Gleichung hervorgeht. Die Konzen-
trationsabhéngigkeit der Aktivierungsenthalpie A ist in Abbildung 6.14 dargestellt. Fiir
0,3 < a1 < 1,0 ergeben sich mit steigender Aluminiumkonzentration des Mischkristalls
leicht sinkende Werte von (3,00+£0,10) eV bis (2,91+0,10) eV. Der den Mefwerten zuge-
ordnete Fehler ist in diesem Konzentrationsbereich ein Mittelwert aus den Unsicherheiten
der in Abbildung 6.13 dargestellten linearen Regressionen.

Fiir za; < 0, 2, also insbesondere fiir den Fremddiffusionskoeffizienten D$*® von Alumini-

um in GGaSh, unterscheiden sich die Werte von denen der anderen Konzentrationen, jedoch
ist auch fiir sie Linearitdt in der Auftragung gem#fl der Arrhenius-Gleichung festzustellen
(Abbildung 6.13). Unter Beriicksichtigung des Fehlers, der aus der minimalen und maxi-
malen Steigung der linearen Regression abgeschéitzt ist, ist der starke Anstieg von AQ von
xa1 = 0 bis za; & 0, 3 als wenig signifikant zu bezeichnen.

Ahnlich wie im Fall der antimonreichen Bedingungen sinkt der Wert des priexponentiellen
Faktors Dy fiir 0,3 < xa < 1,0 exponentiell mit x ;. Er fallt um mehr als eine Grofienord-
nung von 9,31-10 ! em?s~! auf 5,21-107? cm?s~!. Auch unter galliumreichen Bedingungen
wird jedoch wegen der Unsicherheit in der Bestimmung von Dy die in Abbildung 6.12 ge-
zeigte Konzentrationsabhiingigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D in den Vordergrund
gestellt, fiir die sich, wie oben beschrieben, fiir 0,3 < z; < 1,0 ein nahezu exponentielles
Absinken mit x5, ergibt.

Die Daten fiir die der Abbildung 6.14 zugrundeliegenden konzentrationsabhéngigen Werte
von AQ sowie die Werte von Dy sind in Tabelle 6.2 aufgefiihrt.
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Abbildung 6.14: Konzentrationsabhiingigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
galliumreiche Diffusionsbedingungen.

T Al H AQ in eV ‘ Dy in cm?s™!
0,0 || 2,32 £ 0,55 | 1,07-10™% (+5,47-107% —1,07-107%)
0,1 || 2,76 + 0,35 | 1,47-10°"  (+5,79 —1,46-1071)
0,2 || 2,95 + 0,14 | 8,31-10"  (+8,99 —6,15-1071)
0,3 || 3,00 £ 0,12 | 9,31-10~"  (+6, 30 —6,48 -1071)
0,4 || 3,00 £ 0,10 | 6,62-107"  (+1,80 —4,85-1071)
0,5 | 2,99 + 0,10 | 4,20-107"  (+1,05 —3,00-1071)
( )
( )
( )
( )
( )

0,6 || 2,97 + 0,10 | 2,63-10"  (+6,33-10"! —1,86-10""
0,7 || 2,96 £ 0,10 | 1,68-10"1 (+4,03-10"! —1,18-10""
0,8 || 2,04 £ 0,10 | 1,10-10°1  (+2,70-10"! —7,83-102
0,9 || 2,03 £ 0,10 | 747102 (+1,89-10"! —5,35-1072
1,0 | 2,91 £0,10 | 5,21-1072  (+1,37-10"1 —3,78 1072

Tabelle 6.2: Aktivierungsenthalpie AQ und priexponentieller Faktor Dy fiir verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen, galliumreiche Diffusionsbedingungen.
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Fiir die Diffusion unter galliumreichen Bedingungen lassen sich folgende Ergebnisse zusam-
menfassen:

e Fiir die Glithtemperaturen von 660 °C und 640 °C herrschen bei mittleren Gliihzeiten
rdumlich signifikant unterschiedliche Diffusionsbedingungen. Die Geschwindigkeit der
Interdiffusion nimmt systematisch mit grolerem Abstand von der Oberfliche ab.

e Fiir dieselben Glithtemperaturen sind auch zeitlich unterschiedliche Diffusionsbedin-
gungen festzustellen, indem fiir lange Gliihzeiten eine gréflere Geschwindigkeit der
Interdiffusion gemessen wird, als nach dem mittleren Diffusionsgeschehen zu erwarten
ware. Fiir kurze Gliihzeiten hingegen kann keine allgemeingiiltige Aussage getroffen
werden.

e Es gibt experimentelle Hinweise, daf3 sich die Konzentrationsabhéngigkeit des Inter-
diffusionskoeffizienten fiir die verschiedenen zeitlichen Stadien verdndert.

e Die Werte des zeitlich mittleren Interdiffusionskoeffizienten geniigen fiir alle Alumi-
niumkonzentrationen des Mischkristalls der Arrhenius-Gleichung.

e Die Aktivierungsenthalpie AQ verringert sich fiir x5; > 0,3 mit steigender Alumini-
umkonzentration geringfiigig von 3,00 eV auf 2,91 eV.

e Der Interdiffusionskoeffizient fillt in einem weiten Konzentrationsbereich entspre-
chend 0,3 < x4 < 1,0 nahezu exponentiell mit steigender Aluminiumkonzentration
ab. Dies gilt fiir alle eingesetzten Glithtemperaturen von 600 °C bis 700 °C.

o Fiir za < 0,2 148t die grofle MeBuNHSicherheit der Daten keine SchluB3folgerung iiber
den wahren Verlauf von AQ und D, als Funktion der Aluminiumkonzentration zu.






Kapitel 7

Diskussion

Im folgenden werden die im vorangegangenen Kapitel 6 dargestellten quantitativen Ergeb-
nisse des konzentrationsabhéngigen Interdiffusionskoeffizienten unter drei Gesichtspunkten
bewertet (Kapitel 7.1). Zuniichst erfolgt die Bewertung in Bezug auf die beiden Diffusi-
onsbedingungen, dann in Bezug auf die Aluminiumkonzentration des Mischkristalls. Den
dritten Aspekt stellt ein Vergleich mit Ergebnissen von Fremddiffusion und Selbstdiffusi-
on in Antimoniden aus der Literatur dar. Anschlieend werden SchluBlfolgerungen fiir den
zugrundeliegenden Diffusionsmechanismus gezogen, die in Kapitel 7.2 mit der Darstellung
eines atomistischen Modells zusammengefafit werden.

7.1 Bewertung des Interdiffusionskoeffizienten

Die Temperaturabhéngigkeit des Interdiffusionskoeffizienten unter antimonreichen und gal-
liumreichen Diffusionsbedingungen ist fiir einige ausgewéhlte Aluminiumkonzentrationen
in Abbildung 7.1 dargestellt. In der Auftragung werden die Werte fiir antimonreiche Be-
dingungen durch blaue Symbole und Geraden dargestellt, die Werte fiir galliumreiche Be-
dingungen durch rote Symbole und Geraden. Daneben sind Daten aus der Literatur ein-
getragen.

Die Bewertung des Verlaufs des Interdiffusionskoeffizienten wird vorrangig anhand der Da-
ten fiir die Interdiffusion im Mischkristall mit Aluminiumkonzentrationen entsprechend
0,3 < xa; < 1,0 durchgefiihrt. Eine Interpretation der Werte fiir den Fremddiffusionskoef-
fizienten DS (24 = 0) ist wegen der groen Mefunsicherheit nur eingeschriinkt moglich.

7.1.1 Vergleich der Diffusionsbedingungen

Die wesentlichen Ergebnisse, die aus der Auftragung in Abbildung 7.1 in Bezug auf die
beiden Diffusionsbedingungen hervorgehen, lassen sich wie folgt zusammenfassen:

119
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e Die Interdiffusion ist fiir alle Aluminiumkonzentrationen eines Al,Ga;_,Sb-
Mischkristalls unter antimonreichen Diffusionsbedingungen signifikant schneller als
unter galliumreichen Diffusionsbedingungen.

e Unter antimonreichen Diffusionsbedingungen ist der Interdiffusionskoeffizient weni-
ger temperaturabhéngig als unter galliumreichen Diffusionsbedingungen im zeitlichen
Mittel. Die Aktivierungsenthalpie betréigt fiir antimonreiche Bedingungen im Mittel
(2,65 £ 0,15) eV gegeniiber (2,96 + 0,10) eV fiir galliumreiche Bedingungen.

e Fiir steigende Gliithtemperaturen nehmen die Unterschiede der beiden Diffusionsbe-
dingungen in ihrer Wirkung auf den Interdiffusionskoeffizienten stetig ab. Die Extra-
polation der vorliegenden Daten zu grofleren Temperaturen liefert im Rahmen der
MeBunsicherheit Ubereinstimmung innerhalb eines Temperaturbereichs von 712 °C
bis 1060 °C, den kongruenten Schmelzpunkten von GaSb bzw. AISb (vgl. Steininger
1970, Stringfellow 1972, Joullié und Gautier 1979).

Diese Befunde lassen sich unter der Annahme verstehen, daf} die Interdiffusion im System
AlSb—GaSb iiber einen Gitterdefekt als Diffusionsvehikel abliuft, dessen Konzentration
vom Dampfdruck von Antimon iiber der Probe abhéngt. Insbesondere ist zu schlieflen:

1. Die Konzentration des Gitterdefekts dndert sich mit der Stéchiometrie des Kristalls.
Die fiir hohe Temperaturen verschwindenden Unterschiede des Interdiffusionskoef-
fizienten lassen sich darauf zuriickfiihren, da} mit steigender Temperatur geringer
werdende maximale Abweichungen von der Stéchiometrie des Kristalls zu erwarten
sind und daf} diese fiir den kongruenten Schmelzpunkt vollstindig verschwinden (vgl.
Kapitel 2.2).

2. Die Konzentration des Gitterdefekts ist unter antimonreichen Bedingungen héher als
unter galliumreichen Bedingungen.

3. Unter antimonreichen Bedingungen vollzieht sich eine Konzentrationsdnderung des
Gitterdefekts offenbar rasch und in einer Weise, daf3 keine zeitlichen bzw. rdumlichen
Unterschiede im Diffusionsgeschehen festzustellen sind.

4. Unter galliumreichen Bedingungen lassen die teilweise beobachteten zeitlichen und
riumlichen Unterschiede im Diffusionsgeschehen den SchluB zu, daB sich der Uber-
gang von den Nichtgleichgewichtsbedingungen des Ausgangsmaterials hin zu Gleich-
gewichtsbedingungen langsamer als unter antimonreichen Bedingungen vollzieht.

Der einfachste Gitterdefekt, mit dem diese Interpretationen vereinbar sind, ist die Leerstelle
auf dem Gruppe-III-Untergitter. Insbesondere deutet darauf die in Kapitel 2.2 beschrie-
bene unterschiedliche Temperaturabhingigkeit der Konzentration dieses Gitterdefekts fiir
antimonreiche bzw. galliumreiche Bedingungen hin, mit der die Schluflfolgerungen unter
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Abbildung 7.2: Konzentrationsabhingigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
antimonreiche und galliumreiche Diffusionsbedingungen.

1. Die Gleichgewichtskonzentration des Gitterdefekts, der die Interdiffusion trigt,
andert sich mit der chemischen Zusammensetzung des Mischkristalls auf dem
Gruppe-III-Untergitter.

2. Es existiert eine sich mit der chemischen Zusammensetzung geringfiigig, aber syste-
matisch verdndernde Wechselwirkung zwischen dem Gitterdefekt und der diffundie-
renden atomaren Spezies, wie im folgenden ausgefiihrt wird.

Die unter Punkt 1 genannte Interpretation folgt aus der Proportionalitét zwischen préex-
ponentiellem Faktor Dy (und damit D selbst) und der Gleichgewichtskonzentration des
Gitterdefekts, der die Diffusion tragt (vgl. Kapitel 2.1). Sie ist insbesondere unter der An-
nahme von Leerstellen als Diffusionsvehikel moglich, da deren Gleichgewichtskonzentration
von den elektronischen Eigenschaften des Materials abhidngt. Da sich diese mit der che-
mischen Zusammensetzung des Materials dndern, kénnen die mit steigender Aluminium-
konzentration exponentiell abnehmenden Werte des Interdiffusionskoeffizienten qualitativ
auf den Ferminiveau-Effekt zuriickgefithrt werden (vgl. Kapitel 2.1). Eine gute qualitative
Ubereinstimmung der experimentellen Befunde mit der Gleichgewichtskonzentration Ccy
der Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter, die durch die Lage des Energieniveaus Ev -
von einfach ungeladenen Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter relativ zum Fermini-
veal bestimmt wird, ergibt sich unter folgendem vereinfachenden Ansatz: Werden die den
Ferminiveau-Effekt beschreibenden Gleichungen 2.14 und 2.15 (Seite 8) zusammengefaft
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geméf

B O o exp { (1/2E4gap + 3/4kgT In [m} /m{]) — Ey- } |

T (7.1)

so kann der Zidhler im Exponenten verkiirzend als effektive Differenz AF.z von Ener-
gieniveaus bezeichnet werden. Sie ist proportional zur Temperatur 7" und tragt pauschal
die Konzentrationsabhingigkeit des Ferminiveau-Effekts. Daraus folgt fiir die Proportio-
nalitat 7.1:

(7.2)

) AFBug(za, T
D x C{ o exp {—H(wm )},

kgT

wobei eine Linearitdt zwischen AF.s und dem Aluminiumgehalt x4, des Mischkristalls zu
erwarten ist, wenn der Beitrag der Bandliicke Ej,, dominiert, welche in guter Ndherung
eine lineare Funktion des Aluminiumgehalts ist.

Das in Kapitel 6 beschriebene nahezu exponentielle Absinken des Interdiffusionskoeffizien-
ten mit der Aluminiumkonzentration kann daher mit

AEeff X —T A1 (73)

zumindest im Konzentrationsbereich 0,3 < x4 < 1,0 qualitativ auf den Ferminiveau-
Effekt zuriickgefiihrt werden.

Auch ein erneuter Vergleich mit experimentellen Ergebnissen fiir das System GaAs-AlAs
ist wegen der vergleichbaren Lage des Akzeptorniveaus der Leerstelle im ionisierten Zu-
stand angemessen (Talwar und Ting 1982, Xu 1990, Su und Chen 1993). So stellen Bracht
et al. (1999) mit Untersuchungen der Selbst- und Interdiffusion in System GaAs-AlAs
fiir den Diffusionskoeflizienten von Gallium in Al,Ga;_,As-Mischkristallen ein deutliches
Absinken des Diffusionskoeffizienten mit x fest. Fiir die Fremddiffusion von Gallium in
reinem AlAs ergibt sich ein um etwas mehr als eine Groflienordnung reduzierter Wert des
Diffusionskoeffizienten gegeniiber der Selbstdiffusion von Gallium in reinem GaAs. Bracht
et al. zeigen, daf} dies mit der durch den Ferminiveau-Effekt um etwa eine GroBenordnung
reduzierten Gleichgewichtskonzentration von Leerstellen erklart werden kann. Die in Ka-
pitel 6 beschriebene exponentielle Abnahme des priexponentiellen Faktors mit steigender
Aluminiumkonzentration fiir die Interdiffusion in Antimoniden, die unter galliumreichen
Diffusionsbedingungen im Konzentrationsbereich 0,3 < x4 < 1,0 etwas mehr als eine
Groflenordnung betrigt, und insbesondere die oben beschriebene exponentielle Abnahme
des Interdiffusionskoeffizienten selbst steht daher in guter qualitativer Ubereinstimmung
mit den Ergebnissen von Bracht et al. zur Diffusion in Arseniden.

Eine Korrelation zwischen Aktivierungsenthalpie und diffundierender Spezies (Punkt 2
der oben dargestellten Interpretation der Konzentrationsabhéingigkeit der Aktivierungs-
enthalpie) ist aufgrund von Verdnderungen in der Bindungsenthalpie sowie aufgrund von
Grofleneffekten der betrachteten Spezies zu erwarten. Der vergleichsweise geringe Effekt
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kann darauf zuriickgefiihrt werden, daf§ sich Gallium und Aluminium unter diesen Ge-
sichtspunkten nicht wesentlich voneinander unterscheiden (siehe z.B. Ichimura und Wada
1990). Die Deutung der einander entgegengesetzten Verinderungen in der Aktivierungsent-
halpie unter antimonreichen bzw. galliumreichen Bedingungen (siehe Abbildung 7.2) wird
in Kapitel 7.2 vollzogen.

7.1.3 Vergleich mit Ergebnissen aus der Literatur

Einen weiteren Hinweis darauf, dafl die Interdiffusion iiber Leerstellen auf dem Gruppe-III-
Untergitter ablauft, ergibt sich aus einem Vergleich mit Messungen der Diffusion im System
der Antimonide, von denen in der Literatur berichtet wird. In Abbildung 7.1 (Seite 121)
sind neben den experimentellen Ergebnissen der vorliegenden Arbeit zur Interdiffusion in
Al,Ga;_,Sb-Mischkristallen auch die Daten der Fremddiffusion von Indium in GaSb (Ma-
thiot und Edelin 1980, schwarze gestrichelte Linie fiir antimonreiche Bedingungen bzw.
schwarze durchgezogene Linie fiir galliumreiche Bedingungen) sowie Daten der Selbstdif-
fusion von Gallium in GaSb (Bracht et al. 2000, 2001, einzelne Datenpunkte, Symbol
Stern, galliumreiche Bedingungen) aufgefiihrt. Sowohl fiir die Fremddiffusion als auch fiir
die Selbstdiffusion wird in Einklang mit der Abhéngigkeit der Leerstellenkonzentration von
den Diffusionsbedingungen auf den Diffusionsmechanismus iiber Gruppe-lII-Leerstellen ge-
schlossen (vgl. Kapitel 2.2).

Die Ergebnisse der Fremddiffusion von Indium zeigen, daf} die Diffusion unter antimon-
reichen Bedingungen infolge der hoheren Leerstellenkonzentration auf dem Gruppe-III-
Untergitter gegeniiber der Diffusion unter galliumreichen Bedingungen beschleunigt ist.
Die Unterschiede verschwinden in der Nihe des kongruenten Schmelzpunkts entsprechend
der geringer werdenden Ausdehnung des Bereichs der Nichtstéchiometrie in GaSb. Als
Aktivierungsenthalpie resultiert unter galliumreichen Bedingungen fiir den Temperaturbe-
reich von 620 °C bis 680 °C ein Wert von etwa 3 eV, unter antimonreichen Bedingungen
von etwa 2,5 eV.

Die Ergebnisse der Selbstdiffusion von Gallium in GaSb sind nur fiir galliumreiche Be-
dingungen in Abbildung 7.1 explizit eingtragen. Unter den nominell antimonreichen Diffu-
sionsbedingungen messen die Autoren zwar kein davon abweichendes Diffusionsgeschehen
fiir Gallium in GaSb, sie fiihren jedoch an, daf3 die experimentell getroffenen Mafinahmen
innerhalb der Gliihzeiten nicht wirklich antimonreiche Bedingungen bewirkten (Bracht
et al. 2001, Seite 5396). Die Aktivierungsenthalpie fiir die Selbstdiffusion von Ga in GaSh
betrigt 3,25 eV und ist in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Fremddiffusi-
on von Indium unter galliumreichen Bedingungen. Die geringfiigig niedrigeren Werte des
Diffusionskoeffizienten fiir Selbstdiffusion fithren Bracht et al. auf die Groflenunterschiede
zwischen Gallium- und Indiumatomen zuriick, wodurch fiir Indium eine stérkere attrak-
tive Wechselwirkung mit einer Gruppe-IlI-Leerstelle zu erwarten ist, da durch diese eine
Verringerung des Verzerrungsfeldes um ein Indiumatom erfolgt.
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Ein Vergleich der Ergebnisse der Interdiffusion in Al,Ga,_,Sb-Mischkristallen aus der vor-
liegenden Arbeit mit den dargestellten Daten aus der Literatur ergibt folgendes Bild:

e Die Einfliisse der Diffusionsbedingungen auf die Geschwindigkeit der Diffusion sind
fiir die Interdiffusion im System GaSb—AlSb und die Fremddiffusion von Indium bzw.
die Selbstdiffusion von Gallium einander sehr &hnlich. Insbesondere ergibt sich eine
gute Ubereinstimmung in der Aktivierungsenthalpie. So betriigt der unter galliumrei-
chen Bedingungen fiir die Interdiffusion gemessene Wert (2,96 &0, 10) eV, der unter
antimonreichen Bedingungen (2,65 4 0,15) eV. Die Aktivierungsenthalpie wird of-
fenbar stirker durch die Diffusionsbedingungen als durch die chemische Natur der
diffundierenden Spezies bestimmt.

e Unter galliumreichen Bedingungen dhnelt die Diffusionsgeschwindigkeit von Alumini-
um der von Gallium und Indium in GaSb. Unter Beriicksichtigung der groflen Mefun-
sicherheit fiir x5 < 0,2 ist in guter Niherung eine Ubereinstimmung festzustellen.
Allein fiir Glithtemperaturen unterhalb von 640 °C sind die Werte des Diffusionsko-
effizienten von Aluminium in GaSb gegeniiber denen von Gallium in GaSb erhoht
(sieche Abbildung 7.1), wie grundsétzlich aus der mit fallender Atommasse steigenden
Frequenz der thermischen Schwingungen zu erwarten ist (Gleichung 2.12, Seite 7).

Fiir die Ergebnisse unter antimonreichen Bedingungen liegen griflere Unterschiede
zwischen der Diffusion von Aluminium und Indium in GaSh vor. Die MefBlunsicher-
heit der Daten der Fremddiffusion von Indium (in Abbildung 7.1 nicht dargestellt)
kann auf etwa 60 % abgeschitzt werden (Mathiot und Edelin 1980, siche auch Ab-
bildung 2.3, Seite 12), so dafl nur ein vergleichsweise kleiner Unterschied zwischen
den Literaturdaten und den Ergebnissen aus der vorliegenden Arbeit konstatiert wer-
den kann. Fiir die Diffusion von Gallium, Aluminium und Indium in GaSb herrscht
damit befriedigende Ubereinstimmung der experimentellen Ergebnisse, aus denen er-
neut ein untergeordneter Einflufl der chemischen Natur der diffundierenden Spezies
auf die Diffusionsgeschwindigkeit in GaSb hervorgeht.

e Gegeniiber der Diffusion in GaSb ist die Diffusionsgeschwindigkeit in einem Misch-
kristall mit hoher Aluminiumkonzentration erniedrigt. Fiir die Diffusion von Gallium
in AISb liegen die Werte des Diffusionskoeffizienten um mehr als eine Groflenordnung
unter denjenigen fiir Gallium, Aluminium oder Indium in GaSb, was qualitativ auf
die durch die elektronischen Eigenschaften bestimmte Gleichgewichtskonzentration
der Gruppe-ITI-Leerstellen zuriickgefiihrt werden kann.

Die experimentellen Ergebnisse lassen sich mit den in diesem Kapitel gezogenen Folge-
rungen mit einem Mechanismus der Interdiffusion iiber Leerstellen auf dem Gruppe-III-
Untergitter deuten. Sie stimmen damit gut mit anderen Messungen der Diffusion in An-
timoniden {iberein und zeigen zudem Parallelen zu Mechanismen der Diffusion in dem
verwandten Materialsystem der Arsenide auf. Im folgenden Kapitel 7.2 wird der Mechanis-
mus der Interdiffusion in AL,Ga;_,Sb-Mischkristallen in einem atomistischen Modell fiir
die antimonreichen und die galliumreichen Diffusionsbedingungen zusammengefafit.
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7.2 Atomistisches Modell der Interdiffusion

Die folgenden Modellvorstellungen iiber den Mechanismus der Interdiffusion im Material-
system GaSb—AlSb auf atomistischer Ebene beruhen auf den experimentellen Ergebnissen
der vorliegenden Arbeit und dem Vergleich mit Ergebnissen aus der Literatur, die in Ka-
pitel 7.1 aufgezeigt wurden. Sie lauten zusammengefaf}t:

e Interdiffusion von Gallium und Aluminium in Al,Ga;_,Sb-Mischkristallen erfolgt un-
ter antimonreichen Bedingungen iiber Leerstellen des Gruppe-I1I-Untergitters. Auch
unter galliumreichen Bedingungen liegt dieser Mechanismus mit groler Wahrschein-
lichkeit vor. Ein Beitrag von Gruppe-III-Zwischengitteratomen zur Interdiffusion un-
ter galliumreichen Bedingungen ist aber nicht vollstindig auszuschlieflen.

e Die Konzentration der Leerstellen wird durch die Diffusionsbedingungen beeinflufit.

o Unter antimonreichen Bedingungen liegt Nichtstéchiometrie mit einem Uberschuf
an Antimon vor. Die Konzentration der Leerstellen auf dem Gruppe-ITI-Untergitter
ist hoch.

e Unter galliumreichen Bedingungen liegt Nichtstochiometrie mit einem UberschuB an
Gallium vor. Die Konzentration der Leerstellen auf dem Gruppe-ITI-Untergitter ist
niedrig.

Die Modellvorstellungen fiir die antimonreichen und die galliumreichen Diffusionsbedin-
gungen werden im folgenden im Sinne des Leerstellenmechanismus néher ausgefiihrt und
beziiglich des gemeinsamen Diffusionsgeschehens diskutiert.

7.2.1 Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen

Antimonreiche Bedingungen werden experimentell durch eine S&ttigung von Antimon in
der Gasphase durch Beigabe von zusétzlichem Antimon erzwungen. Ein Verlust von Anti-
mon aus der Probe selbst wird verhindert. Antimonreiche Bedingungen liegen so bereits zu
Beginn eines Diffusionsexperiments vor, da sich die Séttigung in der Gasphase wegen des
hohen Dampfdrucks von Antimon iiber reinem Antimon sehr rasch aufbaut. Ein starkes
Indiz dafiir stellen die geringen Unterschiede zwischen den Konzentrationsprofilen der ein-
zelnen Al,Ga; ,Sb-Schichten dar. Dies zeigt, dafl im Rahmen der MeBunsicherheit keine
raumlich oder zeitlich unterschiedlichen Diffusionsbedingungen herrschen (Kapitel 6.2.2).
Daraus folgt, daB sich ein Gleichgewicht zwischen Kristall und (Gasphase friihzeitig wihrend
eines Diffusionsexperiments durch eine homogene Verteilung von Gruppe-III-Leerstellen im
Kristall einstellt.
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Unter antimonreichen Bedingungen sind als dominierende intrinsische Defekte Ga-
Leerstellen (Vg,) und Sb-Zwischengitteratome (Ig,) zu erwarten. Beide Defekte diffun-
dieren von der Probenoberfliche her in den Kristall hinein. Ein grofler Anteil der Sb-
Zwischengitteratome wandelt sich unter Vernichtung eines Teils der Ga-Leerstellen in Sh-
Antisite-Atome (Sbg,) um geméf

Isp + Vaa = Sbaa, (7.4)

worauf eine gegeniiber der Gallium-Selbstdiffusion unterdriickte Antimon-Selbstdiffusion
in GaSb unter antimonreichen Bedingungen hinweist, fiir die ein Mechanismus iiber Zwi-
schengitterpldtze vorgeschlagen wird (Bracht et al. 2000, 2001). Die Konzentration der
Gruppe-ITI-Leerstellen wird dadurch jedoch nicht wesentlich verringert, wie experimentelle
Ergebnisse und theoretische Berechnungen iibereinstimmend ergeben (Kapitel 2.2). Zudem
ist grundsétzlich eine rasche Diffusion von Leerstellen zu erwarten, so daf§ unter antimon-
reichen Bedingungen insgesamt eine vergleichsweise grofle Konzentration von Gruppe-III-
Leerstellen bereitgestellt wird. Sie ist daher stark durch die &uBleren Bedingungen bestimmt
und entspricht wihrend eines Diffusionsexperiments nicht mehr den Bedingungen des Aus-
gangsmaterials. Es ist zu vermuten, dafl die gegeniiber galliumreichen Bedingungen gerin-
gere Abnahme des priaexponentiellen Faktors mit der Aluminiumkonzentration (Kapitel 6)
auf diese starke Wirkung der dufleren Bedingungen zuriickzufiihren ist.

Die Konzentrationsabhingigkeit der Aktivierungsenthalpie unter antimonreichen Be-
dingungen besteht in einer geringfiigigen Zunahme mit steigendem Aluminiumgehalt des
Mischkristalls (Abbildung 7.2, Seite 123). Dies kann darauf zuriickgefiihrt werden, daf
der Anteil an der Aktivierungsenthalpie zur Bildung von Leerstellen (AQg) aufgrund der
mit dem Aluminiumgehalt steigenden Bindungskrifte im Kristall zunimmt. Berechnungen
der Bildungsenthalpie ergeben einen Anstieg von 2,03 eV fiir GaSb auf 2,30 eV fiir AISb
(van Vechten 1975). Der im Rahmen dieser Arbeit gemessene Anstieg in dem Konzentra-
tionsbereich von 0,2 < z; < 1,0 von 2,58 eV auf 2,70 eV ist etwas kleiner. Selbst unter
Extrapolation des beobachteten linearen Verlaufs auf xa, = 0 ergibt sich eine Differenz
von nicht mehr als 0,2 eV. Eine mogliche Interpretation dieser geringfiigigen Diskrepanz
kann zumindest in qualitativer Hinsicht durch Beriicksichtigung einer Wechselwirkung zwi-
schen diffundierender Spezies und Gruppe-IlI-Leerstelle erfolgen. So ist fiir den Fall der
Fremddiffusion von Gallium in AISb (x5 = 1) zu erwarten, daff aufgrund des Grofien-
verhéltnisses von Gallium und Aluminium eine attraktive Wechselwirkung zwischen einem
diffundierendem Galliumatom und einer Leerstelle auf dem von Aluminium dominierten
Gruppe-ITTI-Untergitter herrscht. Die Gitterexpansion um ein Galliumatom wird durch die
Leerstelle reduziert und kann eine Reduktion des Anteils der Bildung AQg an der Aktivie-
rungsenthalpie erkliren. Fiir den Fall der Fremddiffusion von Aluminium in GaSb (za; = 0)
hingegen besteht kein Anlal zu einer anziehenden Wechselwirkung zwischen diffundieren-
der Spezies und Leerstelle, da um ein Aluminiumatom Gitterkompression vorliegt. Ein
dem Anstieg von AQp entgegenwirkender Effekt mit steigender Aluminiumkonzentration
ist damit in qualitativer Hinsicht gegeben. Eine weitergehende, quantitative Interpretation
der Meflergebnisse erscheint angesichts der Meffunsicherheit nicht angebracht.
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7.2.2 Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

Galliumreiche Bedingungen werden experimentell durch das Zulassen eines Verlusts von
Antimon aus der Probe erreicht, der sich entsprechend des gegeniiber Gallium hohen Parti-
aldrucks von Antimon in der Gasphase iiber GaSb vollzieht. Dies geschieht vergleichsweise
langsam und erst wiahrend des bereits stattfindenden Diffusionsgeschehens, wie einige expe-
rimentelle Ergebnisse belegen. So sind bei bestimmten Glithtemperaturen im Gegensatz zu
antimonreichen Bedingungen signifikante Unterschiede in den Konzentrationsprofilen der
einzelnen Al,Ga; ,Sb-Schichten festzustellen. Unter galliumreichen Bedingungen liegen
daher innerhalb der Probe zeitlich und damit auch rdumlich unterschiedliche Diffusionsbe-
dingungen vor (Kapitel 6.2.3). Die Leerstellenkonzentration variiert daher noch innerhalb
des zeitlichen Rahmens der Diffusionsexperimente von bis zu 90 Minuten. Daraus kann
geschlossen werden, daB dieser Ubergang von den Ausgangsbedingungen im Kristall zu ei-
nem Gleichgewicht mit der GGasphase zumindest unter diesen experimentellen Bedingungen
direkt beobachtet wird.

Die zeitlich unterschiedlichen Diffusionsbedingungen duflern sich in den experimentellen
Ergebnissen darin, daf} sich die Geschwindigkeit der Interdiffusion bei langen Gliihzeiten
gegeniiber ihrem mittleren Wert erhéht. Die raumlich unterschiedlichen Diffusionsbedin-
gungen sind darin erkennbar, daf§ die Interdiffusion nahe der Oberfliche der Probe be-
schleunigt stattfindet. Im Sinne des Leerstellenmechanismus bedeutet dies, daf3 die Kon-
zentration von Gruppe-III-Leerstellen wihrend eines Diffusionsexperiments auch unter gal-
liumreichen Bedingungen von der Probenoberfliche her ansteigt, bis sich ein Gleichgewicht
mit der (Gasphase eingestellt hat.

Zunichst erscheint zur Erklirung die Annahme einer erhohten Leerstellenkonzentration
auf dem Gruppe-III-Untergitter unter galliumreichen Bedingungen unzuldssig, da unter
diesen Bedingungen Sb-Leerstellen (Vgy,) und Ga-Zwischengitteratome (Ig,) zu erwarten
sind, nicht jedoch Gallium-Leerstellen (Vg,). Insbesondere wire demnach eine deutliche,
um mehrere GroBenordnungen reduzierte Geschwindigkeit der Interdiffusion zu erwarten,
da die notigen Diffusionsvehikel, Leerstellenmechanismus vorausgesetzt, fehlen. Jedoch zei-
gen sowohl die experimentellen Ergebnisse dieser Arbeit als auch die in Kapitel 7.1 zitierten
Ergebnisse weiterer Messungen der Diffusion in Antimoniden zwar eine signifikant, jedoch
nicht wesentlich reduzierte Diffusionsgeschwindigkeit auf dem Gruppe-IIT-Untergitter un-
ter galliumreichen Bedingungen. Eine Deutung ist mit dem in Kapitel 2.2 beschriebenen
und aus verschiedenen experimentellen Untersuchungen und theoretischen Betrachtungen
folgenden Mechanismus der Reaktion einer Sh-Leerstelle gemif

Ga(;a 4+ Vg, = Vaga + GaSb (75)

moglich (Gleichung 2.18, Seite 9), wonach ein Galliumatom (Gag,) diese Leerstelle besetzt
und sich in ein Antisite-Atom auf dem Gruppe-V-Untergitter umwandelt. In der Folge
entsteht eine Leerstelle auf dem Gruppe-III-Untergitter, wie in Gleichung 7.5 fiir den Fall
der Ga-Leerstelle ausgedriickt ist. Die in Kapitel 2.2 zitierten Arbeiten zeigen, daf} das
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Gleichgewicht fiir die Reaktion deutlich auf der rechten Seite von Gleichung 7.5 liegt und
dafl die Konzentration von Sb-Leerstellen mehrere Groflenordnungen niedriger ist als die
der Gruppe-ITI-Atome auf einem Antisite-Platz. Dies wird auch zur Deutung der im voran-
gegangenen Kapitel zitierten Arbeiten zur Selbstdiffusion in GaSb angefiihrt (Bracht et al.
2000, 2001): Die Selbstdiffusion von Antimon ist unter galliumreichen Bedingungen stark
unterdriickt und zeigt damit, dafl weder Sb-Leerstellen noch Sh-Zwischengitteratome auf
dem Gruppe-V-Untergitter in ausreichender Zahl fiir die Selbstdiffusion von Antimon zur
Verfiigung stehen.

Fiir die Modellvorstellung der Interdiffusion auf atomistischer Ebene folgt aus der Reaktion
nach Gleichung 7.5, daf§ selbst unter galliumreichen Bedingungen und unter Beibehaltung
der Nichtstochiometrie Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter gebildet werden. Da die
Sb-Leerstellen von der Probenoberfliche her, an der sich der Verlust von Antimon an die
Gasphase vollzieht, in die Probe eindiffundieren, ist damit auch die Erhéhung der Kon-
zentration der Leerstellen auf dem Gruppe-ITI-Untergitter von der Probenoberfliche her
verbunden. Die beobachteten zeitlich und rdumlich unterschiedlichen Diffusionsbedingun-
gen konnen daher unmittelbar mit der Erzeugung von Gruppe-Ill-Leerstellen durch die
Reaktion von Galliumatomen mit Sb-Leerstellen in Verbindung gebracht werden. Es ist
davon auszugehen, dafl das im Rahmen dieser Arbeit verwendete nominell undotierte Pro-
benmaterial schon im Ausgangszustand eine hohe Konzentration von Antisite-Atomen und
damit auch von Gruppe-IIl-Leerstellen aufweist, da nominell undotiertes GaSb-Material
allgemein p-Leitfihigkeit aufweist, die auf die Existenz der Gruppe-III-Atome auf Antisite-
Plétzen zuriickgefiihrt wird (IKapitel 2.2). Das Ausgangsmaterial fiir die im Rahmen die-
ser Arbeit durchgefiihrten Diffusionsexperimente ist daher mit grofler Wahrscheinlichkeit
unstéchiometrisch mit einem UberschuB an Gruppe-ITT-Elementen. Der Zustand einer Pro-
be ist daher bereits vor der Gliilhung den durch das Experiment aufgeprigten gallium-
reichen Bedingungen sehr dhnlich. Der geringe Gradient zwischen der Konzentration der
Gruppe-III-Leerstellen im Ausgangsmaterial und der des angestrebten Gleichgewichtszu-
stands kann als Erkldrung fiir die langsame Geschwindigkeit der Einstellung des Gleich-
gewichts angefiihrt werden. Ein Indiz fiir die geringen Unterschiede zwischen den dufleren
Bedingungen und dem Zustand der Nichtstochiometrie des Ausgangsmaterials ist auch
durch den in Kapitel 7.1.2 qualitativ aufgezeigten Ferminiveau-Effekt gegeben. Er deutet
darauf hin, daf§ die Gleichgewichtskonzentration der Gruppe-III-Leerstellen stark von den
elektronischen Eigenschaften des Materials abhéingt.

Daf} die galliumreichen Bedingungen innerhalb der eingesetzten Gliihzeiten dennoch das
Diffusionsgeschehen in der gesamten Uberstruktur des verwendeten Probenmaterials be-
einflussen, zeigt einerseits das im Rahmen der Meflunsicherheit an den Orten der einzelnen
Al,Ga;_,Sb-Schichten einheitlich beschleunigte Diffusionsgeschehen nach langen Gliihzei-
ten (Kapitel 6.2.3). Andererseits kann die maximale Tiefenwirkung des Verlusts von Anti-
mon abgeschétzt werden, wenn in einem einfachen Modell davon ausgegangen wird, daf} die
Menge an Antimon, das in die Gasphase iibergeht, durch das Volumen der Quarzampulle
bestimmt wird, sofern die Diffusionszeit fiir das Erreichen des Gleichgewichts ausreicht.
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Der Verlust von Antimon aus einer Probe lifit sich danach fiir eine Temperatur nahe
dem Schmelzpunkt von GaSb wie folgt abschéitzen: Da dort die dominierenden Spezies
in der Gasphase Sby und Sby sind (McAfee Jr. et al. 1986), besteht im Mittel ein Mol
gasférmiges Antimon aus drei Sh-Atomen. Unter Verwendung des idealen Gasgesetzes mit
dem Partialdruck von etwa 3 - 107% Torr (McAfee Jr. et al. 1986) und dem Ampullen-
volumen von etwa 3,5 cm?® ergeben sich fiir Temperaturen nahe dem Schmelzpunkt von
GaSb 5,1-10 ' mol Antimonatome. Die Gesamtfliche von GaSb in der Ampulle, von der
aus Antimon wiihrend eines Diffusionsexperiments verdampfen kann, betriigt 12 mm?, von
der die Fliche der eigentlichen Probe mit der Al,Ga; ,Sb-Heterostruktur ein Drittel aus-
macht (vgl. Kapitel 3.2.2). Wird eine Gleichgewichtskonzentration von Gruppe-III-Atomen
auf Antisite-Plitzen von mehr als 10'7 cm 3 zugrundegelegt und wird ferner vorausgesetzt,
daB dies ein Ma$ fiir die Konzentration von Sb-Leerstellen ist (Kapitel 2.2), so ist die Probe
bei Erreichen des Gleichgewichtszustands selbst unter der hypothetischen Annahme eines
vollstdndig stochiometrischen Ausgangsmaterials in einer Tiefe von mehr als 10 pm von
dem Verlust von Antimon betroffen. Da die Uberstrukturschichten vollstindig innerhalb
dieses Dickenbereichs liegen, erscheint eine Beeinflussung des Diffusionsgeschehens an den
Orten dieser Schichten durch den Verlust von Antimon bei mittleren und langen Gliihzeiten
plausibel.

Die Konzentrationsabhéngigkeit der Aktivierungsenthalpie unter galliumreichen Be-
dingungen besteht in einer geringfiigigen Abnahme mit steigendem Aluminiumgehalt des
Mischkristalls (Abbildung 7.2, Seite 123). Wie unter antimonreichen Bedingungen ist auch
unter diesen Bedingungen ein mit steigender Aluminiumkonzentration abnehmender Bei-
trag des Anteils AQp der Aktivierungsenthalpie zur Leerstellenbildung zu erwarten, der
mit einer steigenden attraktiven Wechselwirkung zwischen diffundierender Spezies und ei-
ner Leerstelle zu begriinden ist. Da der Beitrag der Wechselwirkung in seiner Konzen-
trationsabhéngigkeit als unabhéngig von den Diffusionsbedingungen zu betrachten ist,
besteht unter galliumreichen Bedingungen moglicherweise eine schwéichere Konzentrati-
onsabhéngigkeit der Bildungsenthalpie oder ein weiterer Beitrag, der die resultierende ge-
ringfiigige Abnahme des Gesamtbetrags von AQ von 3,00 eV fiir x5 = 0,3 auf 2,91 eV
fiir xo; = 1,0 bewirkt. Dies ist grundsitzlich wegen des von dem unter antimonreichen
Bedingungen abweichenden, indirekten Bildungsmechanismus der Gruppe-III-Leerstellen
iiber Sb-Leerstellen denkbar. Auch die Analogie zu Ergebnissen der Gallium-Diffusion in
Al,Ga; ,As-Mischkristallen (Bracht et al. 1999) mit einer Abnahme der Aktivierungs-
enthalpie mit steigendem Aluminiumgehalt, die jedoch ebenfalls innerhalb der Grenzen
der Meflunsicherheit liegt, legt dies nahe. Es bleibt aber wie im Fall der antimonreichen
Bedingungen festzuhalten, dafi die Meflunsicherheit die Interpretierbarkeit der Konzentra-
tionsabhingigkeit von A im strengen Sinne nicht zuléft.
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7.2.3 Konzentrationsabhingiger Interdiffusionskoeffizient

Neben der in den vorangegangenen Kapiteln 7.2.1 und 7.2.2 durchgefiihrten Differenzierung
zwischen den Diffusionsbedingungen ist auch von Bedeutung, in welcher Weise die Konzen-
trationsabhéngigkeit des Interdiffusionskoeffizienten in die atomistische Modellvorstellung
einzuordnen ist. Im folgenden steht daher die Diskussion der zu erwartenden Auswirkun-
gen der Konzentrationsabhingigkeit im Bild des Diffusionsmechanismus iiber Leerstellen
im Vordergrund.

Aus der Konzentrationsabhiingigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D (Abbildung 7.1, Sei-
te 121) ist auch fiir die individuellen Diffusionskoeffizienten von Aluminium (Dy;) und von
Callium (Dg,) auf eine Konzentrationsabhingigkeit zu schlieBen (Kapitel 2.1). Es ist je-
doch keine getrennte Bestimmung der individuellen Diffusionskoeffizienten moglich (Kapi-
tel 6.2.1), so daf} eine quantitative Angabe fiir den Verlauf von Dy und Dg, als Funktion
der Aluminiumkonzentration eines Al,Ga;_,Sb-Mischkristalls nicht erfolgen kann. Eine
wichtige qualitative Schlufifolgerung hingegen erméglicht das experimentelle Ergebnis fiir
die Fremddiffusionskoeffizienten von Aluminium in GaSb (D§$*") bzw. von Gallium in
AlISb (DASP). Danach ist

DGaSb > DAle (76)

fiir alle eingesetzten Gliihtemperaturen und unter antimonreichen wie unter galliumreichen
Bedingungen. Aus diesem Ergebnis ist wegen Daj(xa = 0) = D$2® und Dga(za = 1) =
DASP zu folgern, daf fiir alle untersuchten experimentellen Bedingungen gilt:

DA] > Dga (77)

Daraus folgt nach Gleichung 2.8 (Seite 6), dafi zu einem gegebenen Zeitpunkt ein Nettofluf3
von Leerstellen zu erwarten ist gemaf

v = (a1 + Jaa)- (7.8)

Er ist dem FluB fAl der Aluminiumatome entgegengerichtet, fiihrt also zu einem Transport
von Gruppe-III-Leerstellen in Richtung der Al,Ga; ,Sb-Schichten.

Die Bedingungen, unter denen dieser Nettoflul von Leerstellen Auswirkung auf das Dif-
fusionsgeschehen hat, 1488t sich in der folgenden Weise abschétzen. Da ein Flufl atomarer
Spezies proportional zum Betrag des lokalen Konzentrationsgradienten und proportional
zum Diffusionskoeffizienten ist (Gleichung 2.4, Seite 6), ist einerseits ein stark ausgepragter
Flufl von Leerstellen nur fiir kurze Gliihzeiten zu erwarten. Die Konzentrationsgradienten
ahneln dann noch stark denen im Ausgangsmaterial. Die Gradienten sind grof, und stark
unterschiedliche Aluminiumkonzentrationen liegen unmittelbar nebeneinander vor. Ande-
rerseits treten grofle Gradienten vorwiegend in Bereichen der Konzentrationsprofile auf, in
denen diese mittlere bis hohe Aluminiumkonzentrationen aufweisen. In diesem Konzentra-
tionsbereich werden experimentell vergleichsweise geringe Gradienten im Verlauf des Inter-
diffusionskoeffizienten D mit der Aluminiumkonzentration gefunden, die mit Veréinderun-
gen von etwas weniger als einer Grofienordnung gleichbedeutend sind (vgl. Abbildung 6.5,
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Seite 106, bzw. Abbildung 6.12, Seite 114). Wird fiir die Differenz (Da; — Dga)(z)) der
individuellen Diffusionskoeffizienten, welche den Diffusionskoeffizienten fiir den Flufl der
Leerstellen bestimmt, in erster Ndherung ein Verlauf als Funktion der Aluminiumkonzen-
tration angenommen, der dem des Interdiffusionskoeffizienten #hnlich ist, so sind auch fiir
diese Differenz vergleichsweise geringe Verdnderungen von einer Gréflenordnung zu erwar-
ten.

Der bei kurzen Gliihzeiten aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen resultierende Flufl
von Atomen ist in Abbildung 7.3 anhand des Flusses j4; von Aluminiumatomen darge-
stellt (durchgezogene Linie, linke Ordinate), der nach Gleichung 2.9 (Seite 7) proportional
zu —0x1/0s ist (s: Ortskoordinate). Dazu ist das zugrundeliegende Profil der Alumini-
umkonzentration xa; abgebildet (gestrichelte Linie, rechte Ordinate). Zu beachten ist, daf
positive Werte fiir den Flufl eine Diffusion von Aluminiumatomen entlang der Abszis-
se in positiver Richtung bedeuten, negative Werte eine Diffusion in negativer Richtung.
Der stirkste Flufl von Atomen tritt an einem Ort des Konzentrationsprofils auf, an dem
etwa die Hélfte der maximalen Aluminiumkonzentration vorliegt. In Abbildung 7.4 ist
schematisch die unter diesen Bedingungen auftretende zeitliche Anderung der Leerstellen-
konzentration als Funktion des Ortes dargestellt (durchgezogene Linie, linke Ordinate),
ebenso erneut das Konzentrationsprofil (gestrichelte Linie, rechte Ordinate). Obwohl der
Verlauf der Konzentrationsinderung mangels experimenteller Daten fiir die individuellen
Diffusionskoeffizienten nur qualitativen Charakter hat, folgt grundsitzlich:

e Die Leerstellenkonzentration erhoht sich in der Mitte der Al,Ga;_,Sb-Schicht, also
an Orten hoher Aluminiumkonzentration.

e [ntsprechend nimmt die Konzentration in benachbarten Bereichen ab. Es ist davon
auszugehen, dafl diese Leerstellen ihren Ursprung in Bereichen haben, die unmittelbar
jenseits der Orte beginnen, an denen das aus Abbildung 7.3 hervorgehende Maximum
des Flusses von Atomen liegt. Eine Reduktion der Leerstellenkonzentration ist daher
an Orten mittlerer und kleiner Aluminiumkonzentration zu erwarten.

Der Prozel der Leerstellendiffusion kann nur dann iiber langere Zeitrdume aufrechterhal-
ten werden, wenn er von Prozessen der Vernichtung von Leerstellen in den Al,Ga; ,Sb-
Schichten bzw. der Generierung von Leerstellen in den benachbarten Bereichen begleitet
wird. Mogliche Senken bzw. Quellen von Leerstellen sind grundsétzlich Fehlpassungsver-
setzungen, an denen Gitterhalbebenen auftreten, oder allgemein Versetzungen im Material,
wenn sie Kinken aufweisen, die ein Klettern der Versetzungen gestatten. In dem im Rahmen
dieser Arbeit untersuchten Probenmaterial treten jedoch weder im Ausgangszustand noch
im Zustand nach den Diffusionsexperimenten Versetzungen auf (Kapitel 5.1 und 5.3). Ins-
besondere zeigen die Ergebnisse der Untersuchungen mit Rontgendiffraktometrie, da} mit
der Interdiffusion keine VergroBerung der riumlichen Periode der Uberstruktur verbunden
ist (Abbildung 5.11, Seite 89), die bei vorhandenen Versetzungen aus dem Nettoflufi der
Leerstellen zu erwarten wire (Smigelskas und Kirkendall 1947).
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Abbildung 7.3: Aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen resultierender Flufl j5; von Alumi-
niumatomen nach kurzer Glithzeit (durchgezogene Linie, linke Ordinate), sowie das zugrundelie-
gende Profil der Aluminiumkonzentration z; (gestrichelte Linie, rechte Ordinate).

)
1

-

(=]

L
-
T
o
)

T
o
(=)

T
o
'S

Vx uonenuUaZUOY-Y

T T
o
N

zeitl. Anderung der Konz. von Leerstellen / w.E.

T ——————sapee———1-0,0
-40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40

Distanz s/ nm

Abbildung 7.4: Aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen zu erwartende zeitliche Anderung
der Leerstellenkonzentration (schematisch) nach kurzer Glithzeit (durchgezogene Linie, linke Or-
dinate) sowie ein typisches Profil der Aluminiumkonzentration unter den zugrundegelegten Be-
dingungen (gestrichelte Linie, rechte Ordinate).



7.2. Atomistisches Modell der Interdiffusion 135

Eine vergleichsweise starke Anreicherung von Leerstellen findet daher mit einiger Wahr-
scheinlichkeit auch aus diesem Grunde nur in der Anfangsphase eines Diffusionsexperiments
statt.

Es ist anzunehmen, daf sich die lokale Konzentration der Leerstellen durch den aufgezeigten
Prozefl nicht so stark édndert, dafl sie sich wesentlich von der Gleichgewichtskonzentration,
die von den dufleren Diffusionsbedingungen bestimmt wird, unterscheidet. Eine Beeinflus-
sung des Diffusionsprozesses in der Anfangsphase eines Diffusionsexperiments ist jedoch
wegen der lokal verdnderten Konzentration der zur Verfiigung stehenden Diffusionsvehikel
nicht auszuschlielen.

Eine anhand des konzentrationsabhingigen Interdiffusionskoeffizienten experimentell mef3-
bare Wirkung auf das Diffusionsgeschehen ist allein unter galliumreichen Bedingungen
zu erwarten, bei denen ein langsamer Ubergang von den Nichtgleichgewichtsbedingungen
des Ausgangsmaterials zu den Gleichgewichtsbedingungen festzustellen ist. Der sich iiber
die Uberstruktur erstreckende Gradient der Leerstellenkonzentration ist vergleichsweise
klein, so dafl demgegeniiber ein auf den Nettoflufl der Leerstellen zuriickzufiihrender loka-
ler Gradient am Ort einer jeden Al,Ga;_,Sb-Schicht experimentell durch ein sich zeitlich
verinderndes Diffusionsgeschehen detektierbar sein sollte. Ein Indiz dafiir stellen Ergebnis-
se unter galliumreichen Bedingungen dar, aus denen fiir kurze Gliihzeiten auf einen funk-
tionalen Zusammenhang des Interdiffusionskoeffizienten mit der Aluminiumkonzentration
zu schliefien ist, der von dem fiir grofiere Gliihzeiten abweicht (Abbildung 6.11, Seite 112),
wiahrend aus den Ergebnissen unter antimonreichen Bedingungen keine derartigen Unter-
schiede folgen. So geht aus Abbildung 6.11 hervor, daf} fiir kurze Gliihzeiten neben gerin-
geren Werten des Interdiffusionskoeffizienten, die die insgesamt langsamere Interdiffusion
in der Anfangsphase beschreiben, auch Hinweise auf Verschiebungen in der Konzentra-
tionsabhéngigkeit festzustellen sind: Fiir hohe Aluminiumkonzentrationen ergibt sich eine
relative Erhohung der Werte, fiir mittlere und niedrige Konzentrationen hingegen eine rela-
tive Erniedrigung. Dies ist als Indiz fiir die Existenz der oben aufgefiihrten Verdnderungen
der Leerstellenkonzentration zu werten. Da die Verdnderung der Konzentrationsabhéngig-
keit jedoch selbst unter galliumreichen Bedingungen nur in dem aufgefiihrten Fall und in
vergleichsweise geringem Mafle auftritt, wird der Gesamtverlauf der Interdiffusion durch
die Wirkung des Nettoflusses der Leerstellen nicht wesentlich beeinflufit.






Kapitel 8

Zusammenfassung

Zur Herstellung hochwertiger elektronischer und optoelektronischer Bauelemente auf Ba-
sis von Mehrfachheterostrukturen mit mafigeschneiderten Konzentrationsprofilen ist die
Kenntnis der Interdiffusion in den eingesetzten Materialsystemen von grofler Bedeutung.
Uber das vielversprechende Materialsystem der Antimonide liegen in dieser Hinsicht bislang
nur wenige Erkenntnisse vor. Ziel dieser Arbeit war daher die Analyse der Interdiffusion
in dem vor allem fiir optoelektronische Bauelemente im infraroten Wellenldngenbereich
wichtigen System GaSb—AlSb.

Die vorliegende Arbeit umfafit systematische quantitative Untersuchungen der Interdif-
fusion von Aluminium und Gallium in nominell undotierten GaSb/Al,Ga;_,Sb-Hetero-
strukturen unter antimonreichen und galliumreichen Diffusionsbedingungen und die Deu-
tung der Ergebnisse in einem atomistischen Modell. Es wurde eine transmissionselektro-
nenmikroskopische Untersuchungsmethode entwickelt, mit der Konzentrationsprofile der
Heterostrukturen quantitativ bestimmt werden konnen. Dazu wird die Hellfeldtechnik an
gespaltenen Keilproben mit einem definierten Dickengradienten von 90° eingesetzt. Es wird
mit dem Fiinfstrahlfall mit symmetrischer Anregung der systematischen Reihe von {200}-
Strahlen eine neue, fiir die Konzentrationsanalyse vorteilhafte Abbildungsbedingung einge-
setzt. Die MeBunsicherheit fiir die Aluminiumkonzentration liegt zwischen +4,5 at-% und
+11 at-%. Die laterale Auflésung betrigt 1,8 nm.

Zur Bestimmung des Interdiffusionskoeffizienten D im System GaSb-AlSb wurde ein Ver-
fahren zur Simulation von Konzentrationsprofilen eingesetzt, mit der die durch die Verbrei-
terung der Profile experimentell gemessene Interdiffusion quantitativ beschrieben wird.
Unabhéngig von den Diffusionsbedingungen und im gesamten Bereich der eingesetzten
Gliihtemperaturen von 600 °C bis 700 °C folgt, daB D konzentrationsabhingig ist. Die Ab-
nahme von D mit steigender Aluminiumkonzentration x,; kann durch einen funktionalen
Zusammenhang gemiB D o 1/zx (v = 1,5...1,9) beschrieben werden. Der Fremddif-
fusionskoeffizient von Aluminium in GaSh ist dabei etwas mehr als eine Groflenordnung
grofler als der Fremddiffusionskoeffizient von Gallium in AlSb. Die Meflunsicherheit fiir
den Interdiffusionskoeffizienten betrigt 15 %, fiir z4; < 0,2 etwa £30 %. Die Werte der
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Diffusionskoeffizienten geniigen unter allen eingesetzten experimentellen Bedingungen der
Arrhenius-Beziehung.

Die Diffusionsbedingungen, die in der Gasphase iiber der Probe eingestellt werden, fiihren
zu unterschiedlicher Nichtstochiometrie im Kristall. Die experimentellen Ergebnisse zeigen,
dafl Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen grundsétzlich signifikant schneller
ist als unter galliumreichen Bedingungen. Die Unterschiede nehmen jedoch mit steigender
Gliihtemperatur ab. Aus der Extrapolation der Mefidaten zu hoheren Temperaturen folgt,
daBl die Unterschiede im Rahmen der MeBunsicherheit am kongruenten Schmelzpunkt, an
dem der Kristall stéchiometrisch vorliegt, verschwinden. Die Aktivierungsenthalpie betrigt
unter antimonreichen Bedingungen im Mittel (2,65 4 0,15) eV, unter galliumreichen Be-
dingungen (2,96 + 0, 10) eV.

Fiir den Mechanismus der Interdiffusion im System GaSb—AlISb konnen folgende Modell-
vorstellungen formuliert werden:

e Interdiffusion von Gallium und Aluminium in Al,Ga; ,Sb-Mischkristallen erfolgt un-
ter antimonreichen Bedingungen iiber Leerstellen des Gruppe-ITI-Untergitters. Auch
unter galliumreichen Bedingungen liegt dieser Mechanismus mit grofler Wahrschein-
lichkeit vor. Ein Beitrag von Gruppe-III-Zwischengitteratomen zur Interdiffusion un-
ter galliumreichen Bedingungen ist aber nicht vollstédndig auszuschlieflen.

e Unter antimonreichen Bedingungen ist die Konzentration der Leerstellen auf
dem Gruppe-III-Untergitter gegeniiber dem Ausgangszustand des Probenmaterials
erhoht. Die Leerstellen diffundieren von der Probenoberfliche her in den Kristall ein.

e Unter galliumreichen Bedingungen ist die Konzentration der Leerstellen auf dem
Gruppe-III-Untergitter niedriger. Die experimentellen Ergebnisse kénnen aber auch
in diesem Fall in einem atomistischen Modell mit einem Anstieg der Leerstellenkon-
zentration von der Probenoberfliche her konsistent erkliart werden. Leerstellen auf
dem Gruppe-III-Untergitter entstehen danach indirekt durch Besetzung von Leer-
stellen auf dem Gruppe-V-Untergitter durch Gruppe-III-Atome.

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen daher einerseits, dafl die Konzentration der
Leerstellen auf dem Gruppe-lII-Untergitter bei gegebener Aluminiumkonzentration des
Al,Ga;_,Sb-Mischkristalls im wesentlichen durch die Umgebungsbedingungen bestimmt
wird. Andererseits kann die Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten mit steigender Alu-
miniumkonzentration des Al,Ga; ,Sb-Mischkristalls qualitativ auf die Verringerung der
Leerstellenkonzentration durch den Ferminiveau-Effekt zuriickgefiihrt werden, iiber den
die Gleichgewichtskonzentration der Leerstellen von den elektronischen Eigenschaften des
Kristalls abhéngt. Interdiffusion im System GaSb—AlSb ist daher unter Umgebungsbedin-
gungen, die zu einem Verlust von Antimon fiihren, und in einem Al,Ga; ,Sh-Mischkristall
mit hoher Aluminiumkonzentration verlangsamt.



Anhang A

Elastische Eigenschaften von
heteroepitaktischen Schichten

A.1 Grundbegriffe

In diinnen auf Substrate heteroepitaktisch gewachsene Schichten treten infolge der Unter-
schiede der Gleichgewichtsgitterparameter zwischen Schicht und Substrat Verzerrungen des
Kristallgitters und damit innere Spannungen auf. Die Gitterparameterunterschiede werden
durch die Fehlpassung f beschrieben, die fiir diinne Schichten als

__Gg —ag

/= (A1)

ag

definiert ist. Dabei sind ag und ag die Gleichgewichtsgitterparameter des Substrats und
der Epitaxieschicht.

Im Rahmen der linearen Elastizitdtstheorie wird der Zusammenhang zwischen den Kom-
ponenten des Verzerrungstensors € und des Spannungstensors o als

Oik = Ciklm *€lm mit ia ka z) m = {.’E, Y, Z} (AQ)

angenommen. Clg,, ist ein Tensor 4. Stufe, der die elastischen Konstanten beinhaltet. oy
ist die k-Komponente der Kraft, die auf die mit ¢ bezeichnete Fliche wirkt. Gleichheit
der Indizes beschreibt Zug- bzw. Druckspannungen, gemischte Indizes Scherspannungen.
Entsprechendes gilt fiir die Indizes der Komponenten des Verzerrungsstensors.

Fiir kubische Kristalle vereinfacht sich der Tensor Cjy,, so weit, dafl nur drei verschiedene
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Komponenten auftreten. Er lautet dann in der Voigtschen Schreibweise:

Cyp Cp Cip 0 0 0
Cip Cyy Cip 0 0 0
| Cie Ci2 Cii O 0 0
Crubisch = 0 0 0 Cu 0 0 (A.3)
0 0 0 0 Cu 0
| 0 0 0 0 0 Cyy |

Ublicherweise wird bei der Anwendung der linearen Elastizititstheorie auf Kristallgitter
die vereinfachende Annahme elastischer Isotropie gemacht. Mathematisch ausgedriickt,
bedeutet dies die Annahme, daf fiir den sog. Anisotropiefaktor gilt:

. 012 + 2C44

A
Ciy

~ 1 (A4)

Es gelten dann folgende Beziehungen fiir die Materialparameter Schubmudol G, Young-
scher Elastitzititmodul £ und Poissonzahl v:

a - Cn ;Cn (A.5)
(C11 — Ci2)(Cr1 + 2C12)
E = A6
Ci+ Chy (4.6)
Cio
- = A7
Ci1+ Ch (A7)

Die in einer heteroepitaktischen Schicht wirksame Scherspannung o parallel zur Grenzfliche
ist damit gegeben durch

1+VE
1—1/E

0 = QGE f, (AS)

wobei G'g der Schubmodul und vg die Poissonzahl der Epitaxieschicht ist und angenommen
wird, dal die biaxiale Verzerrung €, bzw. €, in der Grenzfliche urspriinglich gleich der
Fehlpassung f ist. Mit der Randbedingung des ebenen Spannungszustands

0., =0, (A.9)

also der Spannungsfreiheit in Wachstumsrichtung, folgt fiir die QQuerdehnung €., in Wachs-
tumsrichtung:

1
€ry — _C—(012€50w+0126yy) (AlO)
11
ALY, (A.11)

C'11
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In vollstéindig elastisch verzerrten Mehrfachheterostrukturen, aufgebaut aus hinreichend
diinnen Schichten unterhalb der Schwelle plastischer Relaxation, wirkt auf die zuletzt
gewachsene Schicht die bereits existierende Mehrfachheterostruktur wie ein einheitliches
Substrat im oben zugrundegelegten Sinne, und die dort aufgefithrten Beziehungen gelten
entsprechend.

A.2 Das Materialsystem GaSb—AIlISb

Die Gitterparameter sowie elastische Eigenschaften von GaSb und AlISb sind in Tabelle A.1
zusammengefaflt.

Das heteroepitaktische System AlSb/GaSb weist mit den Gitterparametern aps, =
0,6136 nm und agas, = 0,6096 nm nach Gleichung A.1 eine Fehlpassung von f = —0, 0065
auf. Das negative Vorzeichen gibt an, dal die AISb-Schicht unter Druckspannung steht.
Fiir die Berechnung der Fehlpassungen in Heterostrukturen aus pseudobinéren Legierungen
von AISb und GaSb kann wegen der liickenlosen Mischkristallbildung die Giiltigkeit der
Vegardschen Regel angenommen werden: Der Gitterparameter der Legierung hingt linear
von der atomaren Konzentration x einer Legierungskomponente ab. Es folgt:

UALGay_,sb = T Ga1sh + (1 — Z)aGash (A.12)

Fiir z = 1 ergibt sich im vollstdndig elastisch verzerrten Zustand die maximal zu erwartende
Querdehnung in Wachstumsrichtung zu e,, = 0,013.

| GaSb | AlSh
@« inom | 0,6096 | 0,6136
] 0,0065

Ch, in GPa| 8842 87,69
Ci» in GPa | 40,26 | 43,41
Cy in GPa | 43,22 40,77
G inGPa| 24,08| 22,14
E  inGPa| 6323| 5894
v 031 0,33
A 1,43 | 1,42

Tabelle A.1: Gitterparameter und elastische Eigenschaften von GaSb und AISb (nach Hellwege
et al. 1982).






Anhang B

Theorie der Elektronenbeugung

In einem Transmissionselektronenmikroskop wird mit einem Strahl aus monochromati-
schen Elektronen eine Probe durchstrahlt. Die Wechselwirkung der Elektronen mit dem
durchstrahlten Material kann elastischer oder inelastischer Natur sein, abhéngig davon, ob
die Elektronen ohne Energieverlust gestreut werden oder einen Teil ihrer Energie auf die
Probe iibertragen. Dabei entsteht eine Reihe von Signalen, die im weiteren Sinne zur Cha-
rakterisierung des zu untersuchenden Materials zur Verfiigung stehen, sofern sie mit dem
verwendeten Elektronenmikroskop detektiert werden kénnen. Die verschiedenen Wechsel-
wirkungen lassen sich mit den beiden Modellen von Elektronen, Teilchen und Welle, be-
schreiben. Im folgenden wird von dem Bild der Wellennatur der Elektronen Gebrauch
gemacht. Zunéchst werden die Bedingungen beschrieben, unter denen Reflexe und die sog.
Kikuchi-Linien im Beugungsbild auftreten. Anschlieend wird die Intensitét des direkten
Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke dargestellt.

B.1 Reflexe im Beugungsbild

Ausgangspunkt ist eine auf den kristallinen Festkorper einfallende ebene Welle. Die vom
Streuwinkel # und der Wellenléinge A abhingige Amplitude der von einer kristallographi-
schen Einheitszelle gestreuten Welle ist gegeben durch den Strukturfaktor

F(hkl) = fi(0, ) exp [2mi(ha; + ky; + 12;)] . (B.1)

Er ist die Summe der Atomformfaktoren f; aller Atome i der Einheitszelle, jeweils mul-
tipliziert mit einem Faktor, der die Phasendifferenz der jeweiligen Kugelwelle beschreibt,
die von dem betrachteten streuenden Atom ausgeht. In diesen Faktor gehen die Positionen
(x,y,2) der einzelnen Atome und die durch die Millerschen Indizes (hkl) beschriebenen
Gitterebenen ein.
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Die Bestimmung der Richtung konstruktiver Interferenz kann im Rahmen der kinemati-
schen Theorie erfolgen. Unter der Ndherung dieser Theorie werden nur Einfachstreupro-
zesse beschrieben, und es wird angenommen, dafl nur ein geringer Teil der Intensitét in die
Beugungsreflexe gestreut wird. Dies ist fiir sehr diinne kristalline Proben gerechtfertigt.
Abbildung B.1 zeigt die sog. Ewald-Konstruktion mit einer schematischen Darstellung der
Bedingung, unter denen konstruktive Interferenz auftritt (Laue-Bedingung). Die durch den
Wellenvektor lgo reprasentierte einfallende Welle kann nur in die durch einen Vektor g des
reziproken Gitters gegebene Richtung abgebeugt werden. Der Wellenvektor der gebeugten
Welle ist dann k. Es gilt:

k=ko+ 7 (B.2)

Elastische Streuung wird dabei durch die Bedingung |k| = |ko| vorausgesetzt. Fiir den
reziproken Gittervektor ¢ gilt:

g = hd* + kb* + 1" (B.3)

Die Basisvektoren a*, b* und & des reziproken Gitters sind mit denen des realen Gitters
durch

@ b=d-¢=b-¢=b-d=-a=2-b=0 (B.4)

verkniipft. Die Millerschen Indizes (hkl) definieren die Ebenenschar, die zur Beugung fiihrt.
Oft wird nach Bragg die Beugung als Reflexion an der Ebenenschar (hkl) des Abstands
dpi gedeutet. Nach Abbildung B.1 gilt:

sin(0y) = 9172 (B.5)

| Kol

Mit dem Betrag des reziproken Gittervektors ¢
1G] = 1/dh (B.6)
folgt die Bragg-Gleichung
A = 2dpg sin(0g). (B.7)

Unter der strengen Bedingung nach Laue sollten bei einer exakt parallel zu einer Zonenachse
einfallenden Welle (sog. symmetrische Laue-Orientierung) alle Reflexe im Beugungsbild
unsichtbar bleiben. Es treten aber auch dann Reflexe auf, wenn die Bedingungen nicht exakt
erfiillt sind. Ein wichtiger Grund dafiir ist, dafl die oben implizit gemachte Voraussetzung
eines unendlich ausgedehnten Kristalls mit diinnen TEM-Proben nicht erfiillt wird. Dies
wird durch den Anregungsfehler s ausgedriickt:

k=Fky+§+57 (B.8)
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Abbildung B.1: Ewaldkonstruktion zur Darstellung des Beugungsprozesses. Die durch den Wel-
lenvektor /—50 reprasentierte einfallende Welle wird in die durch einen Vektor § des reziproken
Gitters gegebene Richtung abgebeugt. Der Wellenvektor der gebeugten Welle ist k (nach von
Heimendahl 1970).
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T\
| Ewald™H
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Abbildung B.2: Konzept des Anregungsfehlers s bei Laue-Orientierung. Infolge der fehlenden
unendlichen Ausdehnung des Kristalls (Dicke ¢) verldngern sich die reziproken Gitterpunkte ef-
fektiv zu Stadbchen. Einem reziproken Gitterpunkt wird ein Intensitétsverlauf I, zugeordnet, wie
im rechten Teil der Abbildung angedeutet ist (nach Reimer 1984).
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Der Anregungsfehler beschreibt die Abweichung von der Laue-Bedingung fiir einen betrach-
teten reziproken Gitterpunkt, und es gilt |5] < |g]. Der reziproke Gitterpunkt verdndert
durch § effektiv seine Gestalt zu einem Gitterstibchen mit der Lingsachse parallel zu
derjenigen Richtung, in der der betrachtete Kristall nicht unendlich ausgedehnt ist. In
Abbildung B.2 ist dieser Sachverhalt fiir eine diinne Kristallscheibe in Laue-Orientierung
schematisch dargestellt. Vereinfachend wird dem reziproken Gitterpunkt ein Intensitéts-
verlauf zugeordnet, wie er im rechten Teil der Abbildung angedeutet ist.

B.2 Kikuchi-Linien im Beugungsbild

Das Konzept des Anregungsfehlers (Anhang B.1) ist wichtig fiir das Verstindnis der Me-
thode, mit der in der Praxis die reproduzierbare Orientierung einer Probe relativ zur ein-
fallenden Elektronenwelle erreicht wird: Da die reziproken Gitterstdbchen eine endliche
Ausdehnung besitzen, fiihren kleine Richtungséinderungen der einfallenden Welle (EO in Ab-
bildung B.2) nicht unmittelbar zu Verinderungen im Beugungsmuster, sondern zunichst
nur zu Intensitidtsinderungen der Reflexe entsprechend des Intensitétsverlaufs, der im rech-
ten Teil von Abbildung B.2 schematisch gezeigt ist. Eine exakte Kristallorientierung miifite
daher per Augenschein anhand von Intensitédten im Beugungsbild erfolgen — eine in vielen
Fillen zu ungenaue Methode. Es ist vorteilhaft, zur genauen Orientierung die sog. Kikuchi-
Linien heranzuziehen, die zusétzlich zu den Reflexen im Beugungsbild auftreten (siehe z.B.
Edington 1976, Kapitel 2.6). Thre Lage ist unmittelbar mit der Kristallorientierung ver-
kniipft. Im besonderen Fall der symmetrischen Laue-Orientierung ist der Anregungsfehler
§ antiparallel zu EO, und die Kikuchi-Linien verlaufen wie in Abbildung B.3 dargestellt.
Der Laue-Fall entspricht einer Abbildungsbedingung, bei der sich der Kristall relativ zur
einfallenden Elektronenwelle in Zonenachsenorientierung befindet, oder einer Abbildungs-
bedingung mit symmetrischer Anregung einer systematischen Reihe von Strahlen.

« bkt

gihki}

g -

000
o

s

shikt
Ewaldkugel Beugungshild

Abbildung B.3: Lage von Kikuchi-Linien fiir Laue-Orientierung (nach von Heimendahl 1970).
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B.3 Dynamische Theorie

Um Kontrasterscheinungen in TEM-Bildern von idealen oder gestérten Kristallen quan-
titativ exakt zu beschreiben, wird die dynamische Theorie herangezogen. Im Unterschied
zur Nédherung der kinematischen Theorie wird darin die dynamische Wechselwirkung der
Teilwellen beim Probendurchgang beriicksichtigt. Dies ist notwendig, sobald die Annah-
me einer sehr diinnen kristallinen Probe nicht aufrechterhalten werden kann, wie es fiir
typische TEM-Proben und insbesondere fiir die in der vorliegenden Arbeit behandelten
Keilproben der Fall ist. Auch unter Abbildungsbedingungen mit kleinem Anregungsfehler
greift die dynamische Theorie.

Im folgenden wird das Konzept der mathematischen Beschreibung der Elektronenbeugung
in einer kristallinen Probe im Rahmen der dynamischen Theorie skizziert. Zunédchst wird
der Ansatz nach Bethe und Bloch beschrieben (Bethe 1928), der auf einer Linearkombi-
nation von Blochwellen beruht. Es wird dabei die von Humphreys (1979) vorgeschlagene
Notation verwendet. Anschliefend wird die Losung dieses Ansatzes fiir die Intensitét des
direkten Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke aufgezeigt. Fiir eine ausfiihr-
liche Darstellung der Theorie der Elektronenbeugung auf Basis des Blochwellenformalismus
sei auf die Arbeit von Metherell (1976) verwiesen.

B.3.1 Blochwellenansatz

Ausgangspunkt ist die zeitunabhingige Schrodingergleichung fiir die Wellenfunktion ¥(7)
im Kristallpotential V' (7) in Abhéngigkeit eines Ortsvektors 7

8mmy|el
52
mit der relativistisch korrigierten Masse m, des Elektrons, seiner Ladung e und dem relativi-

stisch korrigierten beschleunigenden Potential .. & ist das Plancksche Wirkungsquantum.
Das periodische Kristallpotential wird durch die Fourierreihe

V(i) =) Vyexp(2mig - 7) (B.10)

g

V2 (7) + (B + V()] ¥(F) =0, (B.9)

beschrieben, in die die reziproken Gittervektoren g eingehen. Die Koeffizienten V| sind
definiert durch

h?
V), = ——F,,
7 2mmlelVg !
wobei Vi das Volumen der kristallographischen Einheitszelle représentiert und F, der in
Gleichung B.1 (Seite 143) definierte Strukturfaktor dieser Einheitszelle ist. Das Potenti-
al V, wird durch die thermische Bewegung der Atome effektiv vermindert, mathematisch
ausgedriickt durch

(B.11)

Fy = Fyrogexp(—M)  mit M = B|g[?/4, (B.12)
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wobei der sog. Debye-Waller-Faktor M die Korrektur bewirkt. Die materialspezifischen
und von der Temperatur 7" abhiingigen Werte von B sind in Tabellenwerken aufgefiihrt
(MacGillavry et al. 1985).

Zur Losung der Schrodingergleichung B.9 wird eine Wellenfunktion entsprechend
U(7) = C(F) exp(2mik - 7) (B.13)

als Ansatz gewihlt. Die Blochfunktion C(7) besitzt die Periodizitéit des Kristalls und wird
analog zu Gleichung B.10 als Fourierreihe mit den Blochwellenkoeffizienten C; entwickelt:

C(F) =) Cyexp(2mig - 7) (B.14)
9
Der Ansatz zur Losung lautet nach Kombination der Gleichungen B.13 und B.14:

V() =Y Cyexp [m‘(% +7)- F] (B.15)

Fiir die Wellenfunktion an der Unterseite des durchstrahlten Kristalls, die Austrittswellen-
funktion, folgt:

gl (7 = Za(j)\p(j)(f)
7=1

= >l P exp [2mi(FD + ) - (B.16)
j=1

g=1

Der Beitrag einer Blochwelle (j) wird dabei durch o!?) bestimmt, den jeweiligen
Blochwellen-Anregungskoeffizienten. Die Zahl der Blochwellen ist zudem gleich der Zahl
der betrachteten Vektoren g.

Der einfallenden Elektronenwelle wird durch das innere Potential des Kristalls eine
Verdnderung der Dispersionsbeziehung aufgeprigt. Gegeniiber dem Wellenvektor K im
Vakuum ist der mittlere Wellenvektor K der Elektronen im Kristall vergrofert. Die Dis-
persionsbeziehung lautet dann

2mle|
h2

Dabei ist V; der nullte Koeffizient der Fourierreihe, mit der in Gleichung B.10 das Kristall-

potential beschrieben wird. Die Verdnderung des Wellenvektors ist gering, da das beschleu-

nigende Potential etwa 10° V betrigt, das innere Potential hingegen weniger als 20 V. Mit
der Einfiihrung eines modifizierten Potentials U, als

KJ* = (B + Vo). (B.17)

_ 2mle|

Uy = 12

v, (B.18)
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kann die Schrodingergleichung wie folgt dargestellt werden:

3 { (u?\? — k9 + §’|2) co+3" Ughc,gf”} exp [zm(ié +3)-7 =0 (B.19)
g h#g

Die Koeffizienten jedes Terms exp [2m’(E +q) - 7’] miissen gleich null sein, und es folgt fiir

den Term in den geschweiften Klammern:

(IR = [FD + g12) ¢ + 3" U, wC =0 (B.20)
h#g

Dieses Gleichungsystem ermdglicht die exakte Berechnung der Austrittswellenfunktion. Es
ergibt sich jeweils eine Gleichung pro Vektor g, also fiir jeden in die Berechnung einbezo-
genen Strahl, der als Reflex im Beugungsbild sichtbar ist.

In der Praxis nimmt die Amplitude der Austrittswellenfunktion mit zunehmender Proben-
dicke wegen des steigenden Einflusses inelastischer Streuung von Elektronen ab. Physika-
lische Ursache sind Plasmonenanregung, Elektron—Elektron-Streuung und Phonenenstreu-
ung. Inelastisch gestreute Elektronen nehmen wegen des groflen Streuwinkels am Abbil-
dungsprozefl entweder nicht mehr teil oder geben Anlal zu Untergrundintensitit, da die
ihnen entsprechenden Wellen nicht mehr kohédrent und damit nicht mehr interferenzfihig
sind. Im Formalismus der dynamischen Theorie wird dieser Sachverhalt durch Einfithrung
eines Imaginérteils im Kristallpotential nach der Form

V(F) — V(F) +iV'(F) (B.21)
beriicksichtigt. Auch die Blochwellenvektoren werden damit gem#s
9D —s E9 4 gD (B.22)

komplexwertig, und Gleichung B.16 verdndert sich zu
vl =3 a0y " O exp [m(k@ +9)- F] exp [-2mq") - 7], (B.23)
j=1 g=1

woraus die exponentielle Ddmpfung einer jeden Blochwelle hervorgeht.

B.3.2 Intensitit des direkten Strahls

Die zur Berechnung der Austrittswellenfunktion (Gleichung B.16) notwendigen Werte der
Blochwellenkoeffizienten ergeben sich aus der Losung der sog. Sdkulargleichung. Sie resul-
tiert aus einer Vereinfachung von Gleichung B.20, welche zunichst eine Gleichung in k*
ist, in guter Ndherung jedoch auf eine quadratische Gleichung zuriickgefiihrt werden kann,
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indem Riickwirtsstreuung der Elektronen wegen der hohen Beschleunigungsspannung ver-
nachléssigt wird.

Fiir die Welteren Betrachtungen wird der Wellenvektor k() aufgespalten in seine z-
Komponente kY9 senkrecht zu g und in seine Tangentialkomponente ky parallel zu ¢ gemaf

D = kD 4 k. (B.24)

Mit der Hochenergiensherung (|K| ~ || und |K| > |g|) folgt die Sikulargleichung als
Eigenwertgleichung:

—k} Uo—g Uo—n e C(gji) O(()J:)
1 Ug_0 —(]gt + 9)2 Ug—h - C;J) ' Cg(])
ok | Uno Uny  —(ke+h)? - e | = (kY — K) ) (B.25)

Bei n Strahlen sind dabei n Blochwellen zu beriicksichtigen. Es gibt damit n Eigenwerte
7(j) _ (kgj) ~ K), (B.26)

die reell sind, weil U(7) reell ist. Im Falle eines zentrosymmetrischen Potentials (U,_o =
Us_,) sind auch die Eigenvektoren C% reell.

Die Austrittswellenfunktion (Gleichung B.16) lé8t sich mit der Losung der Sédkulargleichung
vollstdndig darstellen. Oft ist jedoch die Intensitdt wichtiger, da sie die zu beobachtende
physikalische Grofle ist. Sie entspricht nach der Bornschen Deutung der Quantenmecha-

nik dem Betragsquadrat der Wellenfunktion. Fiir die Intensitdt I, eines Strahls g an der
Unterseite der Probe folgt:

2

Z o exp 27rzk:(1)‘é) (B.27)

Wegen der Randbedingung der Kontinuitdt von ¥ und V¥ an der Eintrittsfliche gilt

Y o) =1, (B.28)
J

d.h. die Summe der Amplituden aller angeregten Blochwellen ist der Amplitude der ein-
fallenden Welle gleich, die in Gleichung B.28 als 1 gesetzt ist. Es kann gezeigt werden, daf}
daraus

o) = i) (B.29)

folgt, wobei C, U) die Konjugiertkomplexe von C’(()j) ist, dem nullten Fourierkoeffizienten
der Blochwelle (j). Fiir die Intensitdt I,(t) folgt damit:

2
= DG VCW exp [2mikt) (B.30)

J
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Insbesondere 1d83t sich dann die dickenabhéngige Oszillation der Intensitét Io(t) des direkten
Strahls darstellen als

2

=)V exp [2rik1] | (B.31)

Im folgenden wird die Betrachtung auf ein zentrosymmetrisches Potential eingeschrénkt.
Dieses liegt bei der Zinkblende-Struktur in den fiir diese Arbeit wichtigen Féllen der (100)-
Zonenachsenorientierung und der symmetrischen Anregung der systematlschen Reihe von
{200}-Strahlen vor. In diesem Fall sind die Fourierkoeffizienten Cjy ) reell, und es gilt:

Ci) = C30) (B.32)

Dies fiihrt zu folgender vereinfachter Darstellungsweise der Intensitéit des direkten Strahls,
wenn ein dickenunabhéngiger Term fiir j = & ausgegliedert wird und der Index g zunéchst
beibehalten wird:

I,(t) = ZZC CJ C Jcos 27 (4 — )] (B.33a)

= Z CO ng + Z Z Cy (j)C’gj)Cg(k)Cék) cos [27r(’y<j) - ’y(k))t} (B.33b)
j iFk k
= Z C C 0?49 Z Z Cy j)C’(J)C*(k)C'(k) cos [2%(7( D (k))t] (B.33c)

>k k

Fiir die Intensitét Iy(¢) des direkten Strahls folgt dann mit der Schreibweise g = 0 explizit:

L(t) = Z G e 42373 COCP P cos [2m(79) — 4®)i] (B.34a)

i>k k

= Zco +2ZZC”C * cos [2m(y9) — 4®)q] (B.34b)

i>k k

Daraus geht die Uberlagerung mehrerer cosinusférmiger Oszillationen mit den Interferen—
zen (y0) — 48)) hervor. Jede Oszillation hat die rdumliche Periode 1/(7) — 4®)) die
Extinktionslinge genannt wird. Es ergibt sich so (abhéngig von den Koefﬁmenten Cp) im
allgemeinen kein einfacher Verlauf der Intensitédt des direkten Strahls als Funktion der
durchstrahlten Probendicke. Es ist zu beachten, dal Einstrahlung parallel zur Zonenachse
bzw. symmetrische Anregung einer systematischen Reihe von Strahlen |l§t| =0und s, #0
fiir alle Reflexe g bedeutet.






Anhang C

Kalibrierung der Mefimethode

Die Al,Ga;j_,Sbh-Schichten der Proben KALIB-1 bis KALIB-4 mit verschiedener Zusam-
mensetzung x auf dem Gruppe-lII-Untergitter werden zur Kalibrierung der Mefimethode
zur Bestimmung der Zusammensetzung herangezogen. Wie in Abbildung 3.2 (Seite 16) dar-
gestellt, dient jede Probe zur Kalibrierung von je zwei Aluminiumkonzentrationen. Jeder
Konzentration entsprechen drei nominell gleichartige Al,Ga;_,Sb-Schichten.

Die atomare Konzentration z; von Aluminium in einer Al,Ga;_,Sb-Schicht ist definiert
iiber die Wachstumsrate RAlZGal _sp der Schicht und iiber die Wachstumsrate RGagb von
GaSh als

R ~R
oAl = Al Gai . Sb Gasb (1)
Ra1,Ga;_,sb
Die Wachstumsraten ergeben sich aus der Dicke der jeweiligen Schicht und der zur Ab-
scheidung verwendeten Wachstumszeit.

Durch die geringen Dicken der Al,Ga;_,Sb-Schichten wirkt sich die Meflunsicherheit bei
der Bestimmung der Schichtdicken aber stark auf die Mefunsicherheit der Aluminium-
konzentration aus. Zudem steigt die Meflunsicherheit fiir Schichten geringer Aluminium-
konzentration. Es wird daher der Ansatz verwendet, die Wachstumsraten der unmittelbar
vor den Al,Ga; ,Sb-Schichten abgeschiedenen reinen AISb-Schichten und der damit de-
finierten GaSb-Schicht dazwischen fiir die Berechnung heranzuziehen. Deren Dicken sind
deutlich grofler als die der Al,Ga;_,Sb-Schichten, und die Meflunsicherheit fiir die Dicken-
bestimmung ist fiir alle Aluminiumkonzentrationnen konstant. Unter Einbeziehung der
Wachstumsrate RAle der AISb-Schichten wird die Aluminiumkonzentration 4 in diesem
Fall gemafl

R
Tp = b (C.2)
Raisp + Raasy

berechnet.
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Fir die Bestimmung der Schichtdicken wird hochauflésende Transmissionselektronenmi-
kroskopie (HRTEM) eingesetzt. Aus der Anzahl von {200}-Interferenzstreifen wird die
Dicke mit einer MefBunsicherheit von £2 Interferenzstreifen bestimmt. Dies ist gleichbe-
deutend mit einem relativen Fehler von 1 % bis +4 %. Fiir die Fehlerfortpflanzung kann
die Meflunsicherheit der Wachstumszeit in guter Ndherung als vernachlissigbar gering an-
genommen werden. Es werden die Gleichgewichtsgitterparameter agasy, = 0.6096 nm und
aaish = 0.6136 nm zugrundegelegt (Anhang A.2). In Tabelle C.1 sind die so bestimmten
Aluminiumkonzentrationen der Kalibrierschichten im einzelnen aufgefiihrt. Die Abweichun-
gen von den nominellen Konzentrationen betragen maximal etwa +1 at-% Aluminium.

Die Kalibrierung der in Kapitel 4.4 beschriebenen Parameter zur Konzentrationsbestim-
mung stellt sich wie folgt dar (vgl. Abbildung 4.20, Seite 64, in der die Parameter als
Funktion der Aluminiumkonzentration gezeigt sind):

e priméres Maf fiir die lokale Aluminiumkonzentration

— Fiinfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 140 nm (Abbildung 4.20, Teilbild I)

x Wertebereich des Parameters: 1,9 nm bis 91,4 nm
* Regressionsfunktion (Polynom zweiten Grades):
To-140 = (—39,0054 2%, + 128,530 x4, + 1,91936) nm
* Regressionskoeffizient: 0,99338
« MeBunsicherheit: £2 % (bezogen auf den Maximalwert des Integrals)

e Konsistenzpriifung

— Fiinfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 50 nm (Abbildung 4.20, Teilbild IT)

* Wertebereich des Parameters: 0,4 nm bis 22,2 nm

* Regressionsfunktion (Polynom zweiten Grades):
To_s0 = (—21,7250 2%, + 43,5362 za; + 0,40277) nm
* Regressionskoeffizient: 0,99587

— Fiinfstrahlfall, Integral von 50 nm bis 100 nm (Abbildung 4.20, Teilbild III)

*x Wertebereich des Parameters: 1,2 nm bis 47,8 nm

* Regressionsfunktion (linear):
I50_1()0 = (46, 5557 Tal+ 1, 24405) nm

* Regressionskoeffizient: 0,99668
— (100)-Zonenachse, Integral von 0 nm bis 60 nm (Abbildung 4.20, Teilbild IV)

*x Wertebereich des Parameters: 1,7 nm bis 34,4 nm

+ Regressionsfunktion (Boltzmannfunktion):
To—s0 = (—48,2407/{(1 + exp[(za1 — 0,33965) /0, 28453]} + 38, 7326) nm
* Regressionskoeffizient: 0,92573
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Al-Konzentration za;
nominell | Messung

0,00 | 0,000 £ 0,000
0,13 | 0,098 & 0,005
0,25 | 0,239 & 0,006
0,38 | 0,351 & 0,008
0,50 | 0,500 & 0,008
0,63 | 0,612 & 0,008
0,75 | 0,786 % 0,006
0,88 | 0,882 & 0,005
1,00 | 1,000 £ 0,000

Tabelle C.1: Nominelle und experimentell bestimmte Aluminiumkonzentrationen xz,; der
Al,Gaj_;Sb-Schichten der Proben KALIB-1 bis KALIB-4.

Fiir die unter der Abbildungsbedingung des Fiinfstrahlfalls ermittelten Integrale sind die
Werte fiir zx; = 1,0 nicht anhand der Kalibrierproben gemessen worden, da die Hellfeld-
bilder in dem Konzentrationsbereich 0,9 < x; < 1,0 durch Kontraste dominiert werden,
die bei den gewihlten Schichtdicken auf lokale Relaxation von Verzerrungsfeldern zuriick-
zufiihren sind (vgl. Kapitel 4.5.1). Stattdessen stammen sie aus Messungen an diinneren
AlSb-Schichten, bei denen diese Kontraste vernachlédssigbar sind. Fiir die Orientierung
entlang der (100)-Zonenachse sind die Mefiwerte fiir z; im Rahmen der MeBunsicherheit
fiir die Kalibrierproben und fiir die diinneren Schichten im Rahmen der MeBunsicherheit
identisch.






Anhang D

Liangenkalibrierung

Léngen in TEM-Bildern koénnen in einem Bereich von etwa 10000-facher bis 150000-
facher Vergroflerung anhand von Mehrstrahlinterferenzbildern kalibriert werden, die bei
der Durchstrahlung von Katalase-Kristallen beobachtet werden (Wrigley 1968). Katalase-
Kristalle liegen in der Natur in der Leber von Rindern vor. Als TEM-Standardpréiparat ist
Katalase in Form diinner rechteckiger Kristalle auf einem Tragernetz erhéltlich. Zur Kali-
brierung sind zwei primére Gitterparameter nutzbar, die mit ¢g = 17,5 nm und ay = 6,9 nm
etwa eine Groflenordnung grofler als die iiblicher Halbleitermaterialien sind.

Fiir die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten VergroBerungen (80000-fach fiir auszuwer-
tende Hellfeldbilder, 30000-fach fiir Ubersichtsaufnahmen) lassen sich gut analysierbare
Mehrstrahlinterferenzbilder erzeugen und mit einer CCD-Kamera aufnehmen, wie Abbil-
dung D.1 exemplarisch zeigt. Die den primédren Gitterparametern entsprechenden Interfe-
renzperioden sind darin eingezeichnet. Durch Fouriertransformation wird die Periodizitéat
des Bildes in mehreren Bildrichtungen in Einheiten von Bildpunkten (Pixeln) ermittelt
(vgl. Einfiigung in Abbildung D.1).

Es ergeben sich folgende Kalibrierwerte, denen jeweils ungefihr 90 Einzelwerte zugrunde-
liegen:
e 80000-fache Vergroerung (auszuwertende Bilder)
7,18 + 0,23 Pixel/nm bzw. 1,39- 107 £ 0,04 - 10~! nm/Pixel

e 30000-fache VergroBerung (Ubersichtsbilder)
2,574 0,10 Pixel/nm bzw. 3,89 - 107" £ 0,15 - 107! nm/Pixel
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Anhang E

Simulierte Konzentrationsprofile

Nachfolgend sind die an die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile angepafiten si-
mulierten Konzentrationsprofile der Al,Ga;_,Sb-Schichten von Probe DIFF-SB und DIFF-
GA aufgefiihrt. Allen Anpassungen liegt das in Kapitel 6 dargestellte Verfahren mit dem
durch ein Potenzgesetz beschriebenen Zusammenhang zwischen Interdiffusionskoeffizient D
und Aluminiumkonzentration za; nach Gleichung 6.6 (Seite 101) zugrunde.

1,0

o
©

o
[2)

Al-Konzentration x,,
o
™

o
N

0,0 1 Il 1
-40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40

Distanz s/ nm

Abbildung E.1: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Lini-
en) angepaBites simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie). Diffusionsbedingungen: 680 °C,
10 Minuten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung E.2: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15 und 22 Minu-
ten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung E.3: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 640 °C, 30 und 45 Minu-
ten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung E.4: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 620 °C, 60, 90 und 120
Minuten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung E.5: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 600 °C, 240 und 360 Mi-
nuten, antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung E.6: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Lini-
en) angepaBites simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie). Diffusionsbedingungen: 700 °C,
10 Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung E.7: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 680 °C, 15 und 22 Minu-
ten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung E.8: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 660 °C, 15, 30 und 60
Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung E.9: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Linien)
angepafite simulierte Profile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 640 °C, 60, 90 und 120
Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung E.10: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Lini-
en) angepaBites simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie). Diffusionsbedingungen: 620 °C,
120 Minuten, galliumreiche Bedingungen.

1,0
180 min
s 360 min
0,8
&
S o6
=
©
=
C
N 04
e o
(=}
X
<
0,2
0‘0 " n ]
-40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40

Distanz s/ nm

Abbildung E.11: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle diinne Lini-
en) angepafBite simulierte Konzentrationsprofile (dicke Linien). Diffusionsbedingungen: 600 °C,
180 und 360 Minuten, galliumreiche Bedingungen.



Literaturverzeichnis

ALIBERT, C., JOULLIE, A., JOULLIE, A. und ANCE, C., 1983. Modulation-spectroscopy
study of the Ga; _,Al,Sb band structure. Phys. Rev. B 27(8), 4946-4954.

ALLNATT, A. und LIDIARD, A., 1993. Atomic transports in solids, Kap. 5: Some ap-
plications of non-equilibrium thermodynamics to solids (Cambridge University Press,
Cambridge, England).

BARAFF, G. und SCHLUTER, M., 1985. Electronic Structure, Total Energies, and Abun-
dances of the Elementary Point Defects in GaAs. Phys. Rev. Lett. 55(12), 1327-1330.

BAUER, E.; 1958. Phinomenologische Theorie der Kristallabscheidung an Oberflichen. 1.
Z. Krist. 110, 372-394.

BAXTER, R., BATE, R. und REID, F., 1965. Ion-pairing between lithium and the residual
acceptors in GaSh. J. Phys. Chem. Solids 26, 41-48.

BEKE, D., Hg., 1998. Group III: Condensed Matter, Volume 33, Subvolume A: Diffusion
in Semiconductors, Kap. Diffusion in Semiconductors and Non-Metallic Solids. Landolt-
Bornstein: Numerical Data and Functional Relationships in Science and Technology
(Springer-Verlag, Berlin).

BERESFORD, R., Luo, .., LONGENBACH, K. und WANG, W., 1990. Interband tunneling
in single-barrier InAs/AlSb/GaSb heterostructures. Appl. Phys. Lett. 56(10), 952-954.

BETHE, H., 1928. Theorie der Beugung von Elektronen an Kristallen. Ann. Phys. 87,
55-129.

Borraks, B. und GuTorov, Y., 1960. Some results on the diffusion of impurities and
their effect on the electrical properties of gallium antimonide. Sowv. Phys. Solid St. 1,
930-934.

Borraks, B. und KuLikov, G., 1957. On the diffusion of indium, antimony and tellurium
in indium antimonide. Sov. Phys. — Techn. Phys. 2, 67-68.

BONARD, J.-M. und GANIERE, J.-D., 1996. Local quantification of the composition in
GaAs/Al,Ga;_,As structures by thickness fringe analysis. Ultramicroscopy 62, 249-259.

165



166 Literaturverzeichnis

BouanoT, J., SZEPESSY, L. und DA CUNHA, S., 1968. Diffusion of Cadmium in Gallium
Antimonide. phys. stat. sol. 26, K127-K129.

BracHT, H., HALLER, E., EBERL, K. und CARDONA, M., 1999. Self- and interdiffusion
in Al,Ga;_,As/GaAs isotope heterostructures. Appl. Phys. Lett. 74(1), 49-51.

BracHT, H., NicoLs, S., HALLER, E., SILVEIRA, J. und BRIONES, F., 2001. Self-
diffusion in %Ga'?'Sb/" Ga'?®Sb isotope heterostructures. J. Appl. Phys. 89(10), 5393
5399.

BracHT, H., NicoLs, S., WALUKIEWICZ, W., SILVEIRA, J., BRIONES, F. und HAL-
LER, E., 2000. Large disparity between gallium and antimony self-diffusion in gallium
antimonide. Nature 408, 69-72.

BRrICE, J. und KING, M., 1963. Pressure Temperature Projection of the Three-phase Line
of the Gallium Antimony System. Nature 199(4896), 897-898.

BuBLIK, V., MORrROZOV, A., SMIRNOV, V., MIL'VIDSKAYA, A., KOLCHINA, G. und
SAFONOV, Y., 1992a. Intrinsic point defects and microdefects in GaSb single crystals
doped with electrically active impurities (Si, Ge, Te). Sov. Phys. Crystallogr. 37(3),
413-416.

BuBLIK, V., MOROzZOV, A., SMIRNOV, V., MIL'VIDSKAYA, A., KOLCHINA, G.
und SAFONOV, Y., 1992b. Nonstoichiometry and intrinsic point defects in GaSb.
Sov. Phys. Crystallogr. 37(6), 835-839.

BURZLAFF, H. und ZIMMERMANN, H., 1993. Kristallsymmetrie, Kristallstruktur (Verlag
Rudolf Merkel, Universitdtsbuchhandlung, Erlangen).

CuoaA, F., Tai, K., Tsanag, W. und CHu, S., 1991. High reflectivity 1.55 pm
InP/InGaAsP Bragg mirror grown by chemical beam epitaxy. Appl. Phys. Lett. 59(22),
2820-2822.

DA CuNHA, S. und BougnoT, J., 1974. Diffusion and Solubility of Zn in GaSbh.
phys. stat. sol. (a) 22, 205-208.

DeprPE, D. und HoLoNYvAK JR., N., 1988. Atom diffusion and impurity-induced layer
disordering in quantum well ITI-V semiconductor heterostructures. J. Appl. Phys. 64(12),
R93-R113.

DoyLE, P. und TURNER, P., 1968. Relativistic Hartree-Fock X-ray and Electron Scatte-
ring Factors. Acta Cryst. A24, 390-397.

Dutta, P., BHAT, H. und KUMAR, V., 1997. The physics and technology of gallium
antimonide: An emerging optoelectronic material. J. Appl. Phys. 81(9), 5821-5870.



Literaturverzeichnis 167

Dutta, P., PRASAD, V., BHAT, H. und KuMAR, V., 1996. Carrier compensation and
scattering mechanisms in p-GaSb. J. Appl. Phys. 80(5), 2847-2853.

DutrtA, P., SANGUNNI, K., BHAT, H. und KUMAR, V., 1994. Sulphur passivation of
gallium antimonide surfaces. Appl. Phys. Lett. 65(13), 1695-1697.

EAGLESHAM, D., HETHERINGTON, C. und HUMPHREYS, C., 1987. Compositional studies
of semiconductor alloys by bright field electron microscope imaging of wedged crystals.

In Interfaces, Superlattices, and Thin Films Symposium, herausgegeben von Dow, J. und
Schuller, 1., Bd. 77 von Mat. Res. Soc. Symp. Proc. (Mat. Res. Soc.), S. 473-478.

EDELIN, G. und MATHIOT, D., 1980. A model for the determination of the defect con-
centrations in ITI-V compounds — The case of GaSb. Phil. Mag. B 42, 95-110.

EDINGTON, J., 1976. Practical electron microscopy in materials science (Van Nostrand
Reinhold Company, New York, U.S.A.).

EFFER, D. und ETTER, P., 1964. An investigation into the apparent purity limit in GaSb.
J. Phys. Chem. Solids 25, 451-460.

EiseN, F. und BIRCHENALL, C., 1957. Self-diffusion in indium antimonide and gallium
antimonide. Acta Met. 5, 265-274.

ErToukHY, A. und GREENE, J., 1979. Compositionally modulated sputtered InSh/GaSh
superlattices: Crystal growth and interlayer diffusion. J. Appl. Phys. 50(1), 505-517.

ENDERLEIN, R. und SCHENK, A., 1992. Grundlagen der Halbleiterphysik (Akademie
Verlag GmbH, Berlin).

GIBSON, J. und TREACY, M., 1984. The effect of elastic relaxation on the local structure
of lattice-modulated thin films. Ultramicroscopy 14, 345-349.

GLAISHER, R. und CoOCKAYNE, D., 1993. Chemical Microanalysis of Semiconductor
Heterostructures by Thickness Fringe Imaging. Micron 24(3), 257-264.

GRAHAM, R., 1989. A high-yield method for the preparation of cleaved wedge specimens
through semiconductor interfaces. Ultramicroscopy 27, 329-331.

Gwo, S., SMIiTH, A., CHAO, K.-J., SHIH, C., SADRA, K. und STREETMAN, B., 1994.
Cross-sectional scanning tunneling microscopy and spectroscopy of passivated ITI-V he-
terostructures. J. Vaec. Sei. Technol. A 12(4), 2005-2008.

HArviwerLL, M., Lyons, M., DAVEY, S., HockrLy, M., TuPPEN, C. und GIBBINGS,
C., 1989. Estimation of percentage relaxation in Si/Si; ,Ge, strained-layer superlattices.
Semicond. Sci. Technol. 4, 10-15.



168 Literaturverzeichnis

HARVEY, A., FAUX, D., BANGERT, U. und CHARSLEY, P., 1991. Strain determination
in III-V compound heterostructure strained layers by comparison of experimental and
simulated electron diffraction contrast in 90° wedges. Phil. Mag. Lelt. 63(4), 241-244.

HarvEY, A., FAUX, D., BANGERT, U. und CHARSLEY, P., 1993. The determination of

the strain in GaAs/Ga,In;_, As strained-layer structures from measurements of thickness
fringe displacements. Phil. Mag. A 67(2), 433-446.

VON HEIMENDAHL, M., 1970. Einfihrung in die Elektronenmikroskopie — Verfahren zur
Untersuchung von Werkstoffen und anderen Festkorpern, Bd. 1 (Vieweg-Verlag, Braun-
schweig).

HeLLwEGE, K.-H., MADELUNG, O., ScHULZ, M. und WEIiss, H., Hg., 1982. Gruppe
III: Kristall- und Festkdrperphysik, Band 17: Halbleiter, Teilband a, Kap. Physik der
Elemente der IV. Gruppe und der IT1I-V Verbindungen. Landolt-Bornstein: Zahlenwerte
und Funktionen aus Naturwissenschaften und Technik (Springer-Verlag, Berlin).

HELIWEGE, K.-H., MADELUNG, O., ScHuLz, M. und WEIss, H., Hg., 1984. Gruppe
1II: Kristall- und Festkorperphysik, Band 17: Halbleiter, Teilband d, Kap. Technologie
der ITI-V, II-VI und nicht-tetraedrisch gebundenen Verbindungen. Landolt-Bornstein:
Zahlenwerte und Funktionen aus Naturwissenschaften und Technik (Springer-Verlag,
Berlin).

HeETHERINGTON, C., 1988. Preparation of semiconductor cross sections by clea-
ving. In Specimen Preparation for Transmission Electron Microscopy of Materi-
als, herausgegeben von Bravman, J., Anderson, R. und McDonald, M., Bd. 115 von
Mat. Res. Soc. Symp. Proc. (Mat. Res. Soc.), S. 143-148.

HETHERINGTON, C., EAGLESHAM, D., HUMPHREYS, C. und TATLOCK, G., 1987. TEM

compositional microanalysis in I1I-V alloys. In Microscopy of Semiconducting Materials,
herausgegeben von Cullis, A., Nr. 87 in Inst. Phys. Conf. Ser. (IOP), S. 655-658.

Hiparco, P., MENDEZ, B., PIQUERAS, J., DuTtTA, P. und DIEGUEZ, E., 1997. In-
fluence of doping on the native acceptors of gallium antimonide. In Microscopy of Se-

miconducting Materials, herausgegeben von Cullis, A. und Hutchison, J., Nr. 157 in
Inst. Phys. Conf. Ser. (IOP), S. 527-530.

HoLv, V., PieTscH, U. und BAUMBACH, T., 1999. High-Resolution X-Ray Scaltering
from Thin Films and Multilayers, Kap. II: Theory, 5. Kinematical Scattering Theory.
Nr. 149 in Springer Tracts in Modern Physics (Springer-Verlag, Berlin).

HumPHREYS, C., 1979. The scattering of fast electrons by crystals. Rep. Prog. Phys. 42,
1825-1887.

IcaimMurAa, M., HicucHi, K., HATTORI, Y., WADA, T. und KiTaAMURA, N., 1990.
Native defects in the Al,Ga;_,Sb alloy semiconductor. J. Appl. Phys. 68(12), 6153~
6158.



Literaturverzeichnis 169

IcuiMura, M., KaTro, K., UEkiTA, H., KITAMURA, N., Usami, A. und WADA, T.,
1993. Optical Characterization of GaSb-Based Ternary and Quaternary Alloys Grown
by Liquid-Phase Epitaxy at Low Temperatures. Jpn. J. Appl. Phys. 32, Part 1(9A),
3707-3712.

IcHiMURA, M. und WADA, T., 1990. Native Defects in ITI-V Ternary Alloy Semiconduc-
tors Grown from Liquid-Solutions. Jpn. J. Appl. Phys. 29(8), 1515-1520.

IckeERT, L. und SCHNEIDER, H., 1983. Wachstum einkristalliner Schichten, Kap. 8:
Grenzschicht und Orientierung. 1. Aufl. (VEB Deutscher Verlag fiir Grundstoffindustrie,
Leipzig, distributed by Springer-Verlag, New York).

JACKSON, A., 1991. Handbook of Crystallography For Electron Microscopists and Others
(Springer-Verlag, New York, U.S.A.).

Jia, C., THusT, A., JAKOB, G. und URBAN, K., 1993. Chemically sensitive imaging
of (YBagCu307),,/(PrBayCusOy), superlattices by means of high-resolution electron
microscopy. Ultramicroscopy 49, 330-343.

JIANG, W.-J., SUN, Y.-M. und Wu, M.-C., 1995. Electrical and photoluminescent
properties of high-quality GaSb and AlGaSb layers grown from Sb-rich solutions by
liquid-phase epitaxy. J. Appl. Phys. 77(4), 1725-1728.

JUNGLING, W., PICHLER, P., SELBERHERR, S., GUERRERO, E. und POTzL, H., 1985.

Simulation of Critical IC Fabrication Processes Using Advanced Physical and Numerical
Methods. IEEE Trans. Electron. Devices ED-32(2), 156-167.

DE JoNG, A. und JANSSEN, K., 1990. Composition analysis of thin Al,Ga; ,As layers
with TEM and SIMS. J. Mater. Res. 5(3), 578-586.

JouLLiE, A. und GAUTIER, P., 1979. The Al-Ga-Sb ternary phase diagram and its
application to solution growth. J. Cryst. Growth 47, 100-108.

KaAkiBAvAasHI, H. und IToH, K., 1991. Direct Observation of Strain Distribution in

InP/In; ,Ga,P Heterointerfaces by the Compositional Analysis by Thickness Fringe
Method. Jpn. J. Appl. Phys. 30(1A), L52-155.

KakiBavasHi, H. und NAGATA, F., 1985. Composition Dependence of Equal Thickness
Fringes in an Electron Microscope Image of GaAs/Al,Ga; ,As Multilayer Structure.
Jpn. J. Appl. Phys. 24(12), 1L.905-1.907.

KakiBAavyasHI, H. und NAGATA, F., 1986. Simulation Studies of a Composition Analy-
sis by Thickness-Fringe (CAT) in an Electron Microscope Image of GaAs/Al,Ga; ,As
Superstructure. Jpn. J. Appl. Phys. 25(11), 1644-1649.



170 Literaturverzeichnis

KAKiBAYAsHI, H., NAGATA, F. und ONoO, Y., 1987. Observation of Fine Compositio-
nal Fluctuation in GaAs/Al,Ga;_,As Superstructure Using Composition Analysis by
Thickness-Fringe (CAT) Method. Jpn. J. Appl. Phys. 26(5), 770-771.

KoETH, J., DIETRICH, R. und FORCHEL, A., 1998. GaSb vertical-cavity surface-emitting
lasers for the 1.5 pm range. Appl. Phys. Lett. 72(13), 1638-1640.

LEVINSHTEIN, M., RUMYANTSEV, S., SHUR, M. und VUuL’, A., Hg., 1996. Handbook
Series on Semiconductor Parameters, Bd. 1, Kap. 6: Gallium Antimonide (GaSb) (World
Scientific Publishing Co. Pte. Ltd., Singapur).

LomMmascoLo, M., GIuGgNO, P., CINGOLANI, R., GERARDI, C., LEROUX, M. und MAS-
s1ES, J., 1998. Impact of Al interdiffusion on optical properties in GaSb/AlGaSb multiple
quantum wells. Physica E 2, 102-105.

MACGILLAVRY, C., RIECK, G. und LONSDALE, K., Hg., 1985. Physical and Chemical
Tables, Bd. 3 von International Tables for X-Ray Crystallography (D. Reidel Publishing
Company, Dordrecht, Niederlande).

MACRANDER, A., SCHWARTZ, G. und GUALTIERI, G., 1988. X-ray and Raman characte-

rization of AlISb/GaSh strained layer superlattices and quasiperiodic Fibonacci lattices.
J. Appl. Phys. 64(12), 6733-6745.

MANASREH, M., Hg., 1997. Antimonide-Related Strained-Layer Heterostructures, Bd. 3
von Optoelectronic Properties of Semiconductors and Superlattices (Gordon and Breach
Science Publisher, Amsterdam, Niederlande).

MANNING, J., 1968. Diffusion kinetics for atoms in crystals, Kap. 5: Diffusion when dif-
fusion coefficient depends on position (Van Nostrand Company, Inc., Toronto, Kanada).

MATHIOT, D. und EDpELIN, G., 1980. Diffusion of indium in GaSb. Phil. Mag. A 41(4),
447-458.

MATTHEWS, J. und BLAKESLEE, A., 1974. Defects in epitaxial multilayers — 1. Misfit
dislocations. J. Cryst. Growth 27, 118-125.

McAFEE JR., K., GAY, D., HozAck, R., LAUDSIE, R., SCHWARTZ, G. und SUNDER,

W., 1986. Thermodynamic considerations in the synthesis and crystal growth of GaSb.
J. Crystal Growth 76, 263-271.

McCAFFREY, J., 1991. Small-angle cleavage of semiconductors for transmission electron
microscopy. Ultramicroscopy 38, 149-157.

MEHRER, H., Hg., 1990. Group III: Condensed Matter, Volume 26, Subvolume B: Dif-
fusion in Solid Metals and Alloys. Landolt-Bornstein: Numerical Data and Functional
Relationships in Science and Technology (Springer-Verlag, Berlin).



Literaturverzeichnis 171

MEINARDI, F., PARISINI, A. und TARRICONE, L., 1993. A study of the electrical pro-

perties controlled by residual acceptors in gallium antimonide. Semicond. Sci. Technol.
8, 1985-1992.

METHERELL, A., 1976. Diffraction of electrons by perfect crystals. In FElectron Micr-
coscopy in Materials Science, herausgegeben von Valdré, U. und Ruedl, E., Bd. 2 von

International School of Electron Microscopy. Commission of the European Communities
(ECSC, EEC, EAEC, Briissel und Luxemburg).

VAN DER MEULEN, Y., 1967. Growth properties of GaSh: The structure of the residual
acceptor centres. J. Phys. Chem. Solids 28, 25-32.

MEYER, R. und Pi1ETSCH, E., Hg., 1949. Antimon B. Gmelins Handbuch der anorgani-
schen Chemie, 8. Aufl. (Gmelin-Verlag GmbH, Clausthal-Zellerfeld).

MILNES, A. und PorLyAkov, A. 5 1993. Gallium antimonide device related properties.
Solid-State Electronics 36(6), 803-818.

MIMKES, J., SESTAKOVA, V., Nassr, K., LUBBERs, M. und STEPANEK, B., 1998.
Diffusion mobility and defect analysis in GaSb. J. Crystal Growth 187, 355-362.

NAGEL, S., FLEMING, J., SIGEL, G. und THOMPSON, D., Hg., 1987. Optical Fiber
Materials and Properties, Bd. 88 von Mat. Res. Soc. Symp. Proc.. Mater. Res. Soc.

NEsMEYANOV, A. und GARy, R., Hg., 1963. Vapor pressure of the chemical elements,
Kap. Antimony (Elsevier Publishing Company, Amsterdam, Niederlande), S. 295-299.

Nicors, S., BRACHT, H., BENAMARA, M., LILIENTAL-WEBER, Z. und HALLER, E.,
2001. Mechanism of zinc diffusion in gallium-antimonide. Prisentiert auf der ,Interna-
tional Conferenence on Defects in Semiconductors®(ICDS-21), Gielen.

OHRING, M., 1992. The Materials Science of Thin Films, Kap. 7: Epitaxy (Academic
Press, Inc., San Diego, U.S.A.).

OLMSTED, B. und HOUDE-WALTER, S., 1993. Al-Ga interdiffusion through group III-
vacancy second nearest-neighbor hopping. Appl. Phys. Lett. 63(4), 530—532.

OUWERLING, G., 1989. Dissertation, Delft University of Technology, Delft, Niederlande.

Perovic, D., WEATHERLEY, G. und HOUGHTON, D., 1991. On the electron diffraction
contrast of coherently strained semiconductor layers. Phil. Mag. A 64(1), 1-28.

REIMER, L., 1984. Transmission Electron Microscopy: Physics of Image Formation and
Microanalysis. Springer Series in Optical Sciences (Springer-Verlag, Berlin).

ROSENAUER, A., FISCHER, U., GERTHSEN, D. und FORSTER, A., 1998. Composition
evaluation by lattice fringe analysis. Ultramicroscopy 72, 121-133.



172 Literaturverzeichnis

SHARMA, B., 1989. Diffusion in III-V compounds and their alloys. In Diffusion and Defect
Data, Solid State Data, Part A (Defect & Diffusion Forum), Bd. 64/65. S. 1-76.

SHAW, D. und CASEY JRr., H., Hg., 1973. Atomic Diffusion in Semiconductors, Kap.
6: Diffusion in the IT1I-V Compound Semiconductors (Plenum Publishing Company Ltd,
London, Grofibritannien).

SHOCKLEY, W. und MoLL, J., 1960. Solubility of Flaws in Heavily-Doped Semiconduc-
tors. Phys. Rev. 119(5), 1480-1482.

SMIGELSKAS, A. und KIRKENDALL, K., 1947. Zinc Diffusion in Alpha Brass.
Trans. Met. Soc. AIME 171, 130-142.

SMITH, G. und BURGE, R., 1962. The Analytical Representation of Atomic Scattering
Amplitudes for Electrons. Acta Cryst. 15, 182-186.

SROLOVITZ, D., 1989. On the stability of surfaces of stressed solids. Acta metall. 37(2),
621-625.

STADELMANN, P. 1987. EMS — a software package for electron diffraction analysis and
HREM image simulation in materials science. Ultramicroscopy 21, 131-145.

STEININGER, J., 1970. Thermodynamics and Calculation of the Liquidus-Solidus Gap in
Homogeneous, Monotonic Alloy Systems. J. Appl. Phys. 41(6), 2713-2724.

STRINGFELLOW, G., 1972. Calculation of ternary phase diagrams of III-V systems.
J. Phys. Chem. Solids 33, 665-677.

Su, Y. und CHEN, S., 1993. Energy levels of GaSb grown by metalorganic chemical vapor
deposition. J. Appl. Phys. 73(12), 8349-8352.

TALWAR, D. und TiNG, C., 1982. Tight-binding calculations for the electronic structure

of isolated vacancies and impurities in [II-V compound semiconductors. Phys. Rev. B
25(4), 2660-2680.

TuoMA, S. und CERVA, H., 1991a. The influence of non-linear interference processes on
the HREM contrast of AlGaAs in (100) projection. Ultramicroscopy 35, 77-97.

THOMA, S. und CERvA, H., 1991b. New methods for qualitative and quantitative analysis
of the GaAs/AlGaAs interface by high-resolution electron microscopy. Ultramicroscopy
38, 265-289.

TREACY, M. und GIBSON, J., 1986. The effects of elastic relaxation on transmission elec-

tron microscopy studies of thinned composition-modulated materials. J. Vac. Sci. Tech-
nol. B. 4(6), 1458-1466.

TUcK, B., 1988. Atomic diffusion in III-V semiconductors (IOP Publishing Ltd, Bristol,
England).



Literaturverzeichnis 173

UNGERMANNS, C., 1998. Metallorganische Molekularstrahlepitaxie von Verbindungs-
halbleitern auf Arsenid- und Antimonidbasis. Dissertation, Rheinisch-Westfilische Tech-
nische Hochschule Aachen.

VAN VECHTEN, J., 1975. Simple Theoretical Estimates of the Schottky Constants and
Virtual-Enthalpies of Single Vacancy Formation in Zinc-Blende and Wurtzite Type Se-
miconductors. J. Electrochem. Soc.: Solid-State Science and Technology 122, 419-422.

VAN VECHTEN, J. und ScHMID, U., 1989. Vacancy first and second neighbor hop-
ping at a compound semiconductor interface: Insights from computer simulation.

J. Vac. Sei. Technol. B 7(4), 827-836.

VORONINA, T., DzZHURTANOV, B., LAGUNOVA, T., SIPOVSKAYA, M., SHERSTNEV,
V. und YAKOVLEV, Y., 1998. Electrical properties of (GaSbh-based solid solutions
(GalnAsSb, GaAlSb, GaAlAsSb) and their compositional dependence. Semiconductors
32(3), 250-256.

WAGER, J., 1991. Energetics of self-diffusion in GaAs. J. Appl. Phys. 69(5), 3022-3031.

WAGNER, J., Scamitrz, J., FucHs, F., OBLOoH, H., HERRES, N. und KoipL, P.,
1997. InAs/AlSb/GaSb Heterostructures. In Festkdrperprobleme/Advances in Solid
State Physics, herausgegeben von Helbig, R., Bd. 36 (Friedr. Vieweg & Sohn Verlagsge-
sellschaft mbH, Braunschweig/Wiesbaden), S. 57-75.

WaLck, S. und MCCAFFREY, J., 1997. The small angle cleavage technique applied to
coatings and thin films. Thin Solid Films 308-309, 399-405.

WALTHER, T., HETHERINCGTON, C. und HUMPHREYS, C., 1995. A contribution to the
quantitative comparison of experimental high-resolution electron micrographs and image

simulations. In Microscopy of Semiconducting Materials, herausgegeben von Cullis, A.
und Staton-Bevan, A., Nr. 146 in Inst. Phys. Conf. Ser. (IOP), S. 53-56.

WaLukiewicz, W., 1989. Amphoteric native defects in semiconductors. Appl. Phys. Lett.
54(21), 2094-2096.

WEILER, D. und MEHRER, H., 1984. Self-diffusion of gallium and antimony in GaSb.
Phil. Mag. A 49(2), 309-325.

WEILER, D., MEHRER, H. und STOLwWLIK, N., 1984. Diffusion kinetics and correlation

effects for self-diffusion via vacancy pairs and triple defects in the sphalerite structure.
Phil. Mag. A 50(4), 559-567.

WILLARDSON, R., BEER, A. und KENDALL, D., Hg., 1968. Semiconductors and Semi-
metals, Bd. 4 von Physics of III-V Compounds, Kap. 3: Diffusion (Academic Press Inc.,
New York, U.S.A.).



174 Literaturverzeichnis

WiLriaMs, D. und CARTER, C., 1996. Transmission electron microscopy: a textbook for
materials science, Bd. 1-4 (Plenum Press, New York, U.S.A.).

WRIGLEY, N., 1968. The Lattice Spacing of Crystalline Catalase as an Internal Standard
of Length in Electron Microscopy. J. Ultrastructure Res. 24, 454-464.

Xu, H., 1990. Electronic structure of neutral and charged vacancies in Ga-related I1I-V
compound semiconductors. J. Appl. Phys. 68(8), 4077-4086.

YABUCHI, Y., TAKAHASHI, Y., OHTSUKA, N., IssHIKI, T., TSUJIKURA, M., SA1JO, H.
und SHIOJIRI, M., 1991. High-Resolution Transmission Electron Microscopy Observa-
tions of InGaAs/InP Multilayer Heterostructures. phys. stat. sol. (a) 127, 385-396.

ZHANG, S., WEI, S.-H. und ZUNGER, A., 1999. Overcoming doping bottlenecks in
semiconductors and wide-gap materials. Physica B 273-274, 976-980.

ZHAO, G., EBIsU, H., SocA, T., Ecawa, T., JimBO, T. und UMENO, M., 1998. Electri-
cal Transport Properties of GaSb Grown by Molecular Beam Epitaxy. Jpn. J. Appl. Phys.
37, Part 1(4A), 1704-1708.



Danksagung

Mein

habe,

Dank gilt zunéchst Prof. Dr. Knut Urban, an dessen Institut ich diese Arbeit verfafit
Prof. Dr. Giinter Gottstein fiir die freundliche Ubernahme des Zweitgutachtens sowie

Dr. Martina Luysberg fiir die fachliche Betreuung. Ich danke fiir das in mich gesetzte
Vertrauen und fiir die stets gute Betreuung.

Ferner danke ich

Mein

Dr. Hartmut Bracht, Universitit Miinster, fiir die intensiven fachlichen Gespréache zu
Fragen der Diffusion und seine Unterstiitzung bei der Durchfiihrung der Simulationen.
Danke fiir die herzliche Aufnahme in Miinster!

Roland Schmidt und Dr. Christoph Ungermanns vom Institut fiir Schichten und
Grenzflichen sowie Thomas Bleuel, Universitit Wiirzburg, fiir die freundliche Bereit-
stellung des in dieser Arbeit untersuchten Probenmaterials. Die aufopfernde Tétigkeit
und rege Anteilnahme von Roland Schmidt sei dankend anerkannt.

Abdel Fattah vom Institut fiir Festkorperforschung fiir viele wertvolle fachliche Dis-
kussionen zu den Diffusionsexperimenten und den gewinnbringenden Einsatz seiner
langjéhrigen Erfahrung.

Giovanni D’Orsaneo und Dirk Schellen von der Zentralabteilung Technologie, Ab-
teilung Glastechnik, fiir die Unterstiitzung beziiglich der Quarzampullen. Thre fach-
kundige Beratung, die préazise Arbeit und ihre Zuverléssigkeit werden mir in guter
Erinnerung bleiben.

Dr. Michael Grimm vom Institut fiir Schichten und Grenzflachen fiir die akkurate
Durchfiihrung der XRD-Messungen.

Dank gebiihrt ebenso

Jorg Hanfen und seinem Nachfolger Werner Pieper sowie Doris Meertens und Doro-
thea Henkel fiir die grofle Kompetenz bei der Betreuung der technischen Gerédte am
Institut und fiir die Hilfsbereitschaft, wenn technische Probleme zu losen waren.

175



e Ingrid Rische-Radloff und Gabi Waflenhoven fiir die zuverldssige und kompetente
Durchfiithrung aller verwaltungstechnischen bzw. photographischen Arbeiten.

e den wissenschaftlichen Angestellten des Instituts, insbesondere Dr. Lothar Houben,
Dr. Markus Lentzen, Dr. Andreas Thust, Dr. Karsten Tillmann und Dr. Philipp
Ebert, fiir die rege Anteilnahme an meiner wissenschaftlichen Arbeit und die stete
Bereitschaft zu Rat und Diskussion.

e meinen Kolleginnen und Kollegen Doktoranden Mariya Yurechko, Fanying Kluge,
Marc Heggen, Ulrich Semmler, Peter Schall, Changhui Lei und Nicos Jager sowie
den Diplomanden Carsten Scholten, Dirk Kirch, Thomas Lange und Norbert Hiiging
fiir ihre freundschaftliche Art und das lebendige wissenschaftliche Klima.

e allen Angehorigen des Instituts fiir Mikrostrukturforschung fiir die angenehme,

freundschaftliche Atmosphére am Institut.

Schliefilich danke ich den Mitgliedern des Propsteichores und des Kammerchores Currende,
Jiilich, unter der Leitung von Kantor Ernst Matthias Simons. Ich habe mich bei Euch
wohlgefiihlt.

Diese Arbeit ist meinen Eltern gewidmet, in dankbarer Anerkennung ihres unermiidlichen
Einsatzes bei meiner Ausbildung.

176






Forschungszentrum Julich ”

Jal-3953
Januar 2002
ISSN 0944-2952



