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Zusammenfassung

	

Die Interdiffusion in dem für optoelektronische Bauelemente im in-
fraroten Wellenlängenbereich wichtigen Materialsystem GaSb-AlSb wird quantitativ un-
tersucht und in einem atomistischen Modell gedeutet . Dazu wurden nominell undotierte
GaSb/A1�Ga1 _,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 Röntgendiffraktometrie . Zur quantitativen Bestimmung von Konzentrationsprofilen
im Nanometermaßstab wurde eine TEM-Hellfeldtechnik entwickelt, die auf einem Fünf-
strahlfall mit symmetrischer Anregung der systematischen Reihe von {200}-Strahlen als
Abbildungsbedingung beruht . Es wird gezeigt, daß die Interdiffusion durch einen konzen-
trationsabhängigen Interdiffusionskoeffizienten beschrieben werden kann. Die Interdiffusion
verlangsamt sich mit steigender Aluminiumkonzentration x des Alx Gal x Sb-Mischkristalls .
Unter antimonreichen Bedingungen vollzieht sich die Interdiffusion signifikant schneller als
unter galliumreichen Bedingungen. In der Arbeit wird gezeigt, daß die Interdiffusion von
Gallium und Aluminium in AlxGal xSb-Mischkristallen durch ein atomistisches Modell
erklärt werden kann, in dem Leerstellen auf dem Gruppe-III-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-III-Untergitter grundsätzlich niedriger,
und sie entstehen indirekt durch Besetzung von Leerstellen auf dem Gruppe-V-Untergitter
durch Gruppe-III-Atome . Die Gleichgewichtskonzentration der Gruppe-III-Leerstellen wird
als die maßgebliche Größe für die beobachteten experimentellen Ergebnisse identifiziert .

Abstract Interdiffusion in alloys based an 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/AlxGal xSb heterostructures were subjected to thermal treatment under both Sb-
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 an a nanometer
scale, a TEM bright-field technique was developed that is based an a symmetric five-beam
imaging condition with excitation of the systematic row of {200}-beams . It is shown that
interdiffusion in the GaSb-AlSb system can be described by a concentration-dependent in-
terdiffusion coefficient . Interdiffusion is retarded with increasing aluminium concentration x
of the A1,Ga1 _�Sb alloy. Under Sb-rich conditions, interdiffusion is significantly faster than
under Ga-rich conditions . The present study shown that the mechanism of interdiffusion of
the group-111 atoms in the GaSb-AlSb system can be described in terms of vacancies an
the group-111 sublattice . Under Sb-rich conditions, evaporation of group-111 atoms into the
gas phase leads to a high concentration of group-111 vacancies . Under Ga-rich conditions,
these vacancies are created indirectly by formation of group-111 antisites . The equilibrium
concentration of the group-111 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 verknüpft mit
Fortschritten in der Prozeßtechnik 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 Leistungsfähigkeit integrierter Schaltungen dazu
geführt, daß auch Verbindungshalbleiter den Weg von Spezialanwendungen zum Massen-
markt gefunden haben. Herausragende Bedeutung haben dabei III/V-Halbleiter gewonnen,
insbesondere die Arsenide, die zum Beispiel in schnellen Transistoren und in optoelektro-
nischen Bauelementen eingesetzt werden . Die Prozeßtechnik der Arsenide ist etabliert, und
grundlegende Materialfragen sind in den vergangenen Jahren ausgiebig untersucht worden.
Durch den für sie charakteristischen Wellenlängenbereich der Lichtemission sind Arsenide
jedoch nur bedingt für den Einsatz in modernen Bauelementen zur optischen Datenüber-
tragung geeignet . Für dieses angesichts wachsenden Datenaufkommens immer wichtiger
werdende Einsatzgebiet ist eine Wellenlänge gefordert, die dem Dämpfungsminimum der
Glasfaser entspricht, das als Übertragungsmedium dient . Dieser Wert liegt heutzutage bei
1,5 Mm und wird mit der Entwicklung neuer Glasfasermaterialien mit weiter verringer-
ter Dämpfung voraussichtlich in den Bereich von 2 /im bis 4 Mm ansteigen (Nagel et al .
1987) . Gegenwärtig werden Arsenide in optoelektronischen Bauelementen für Wellenlängen
bei 1,5 Mm in Verbindung mit weiteren Elementen als quaternäre Systeme eingesetzt .

Die Antimonide entsprechen den heutigen und zukünftigen Anforderungen an die Eigen-
schaften von Bauelementen bereits mit Lernären 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 Bandlücken
decken den infraroten Spektralbereich in einem weiten Umfang ab (siehe Abbildung 1 .1),
von InSb mit einer Emission bei 7 Mm bis GaSb bei 1,6 Mm . AlSb weist eine indirekte
Bandlücke auf. Das technisch interessante ternäre System GaSb-AlSb ist vollständig misch-
bar (JoulW und Gautier 1979), und der Übergang von direkter zu indirekter Bandlücke
findet in Al,Gal ,Sb-Mischkristallen bei etwa x = 0, 2 statt (Alibert et al . 1983) . Da
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6.1
Gitterkonstante 1Ä

Abbildung 1 .1 : Bandlücke und Wellenlänge der Lichtemission als Funktion der Gitterkonstanten
der Antimonide, ihrer Legierungen und weiterer Halbleiter (nach Dutta et al . 1997) .

in Quantentopfstrukturen, die auf GaSb und AlSb basieren, sowohl Elektronen als auch
Löcher in GaSb lokalisiert sind, ist eine hohe Quanteneffizienz gewährleistet . GaSb und
AlSb zeichnen sich zudem mit 0,7 % durch einen geringen Unterschied der Gleichgewichts-
gitterparameter aus . Daher ist mit dem Lernären System GaSb-AlSb grundsätzlich eine De-
position defektfreier Heterostrukturen bei guter Kontrolle der Zusammensetzung möglich .

Dies sind notwendige Voraussetzungen für qualitativ hochwertige Bauelemente, auf deren
Basis bereits verschiedene Anwendungen realisiert wurden und andere in Aussicht genom-
men werden (Manasreh 1997) . Ein Beispiel für hochwertige Bauelemente sind Laser, die
typischerweise aus einer vollständig 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 GaSb
und AlSb, wodurch die Gesamtdicke der Mehrfachheterostruktur gegenüber 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 vielfältige Möglichkeiten, etwa für die Sensorik in der
Umwelttechnik und die Thermographie in der Medizintechnik . Interessante elektrische Ei-
genschaften erschließt das System GaSb-AlSb in Verbindung mit InAs wegen einer Vielzahl
von möglichen Bandübergängen (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 Maßstab von wenigen Nanometern zuläßt . Nur so können letztlich die optischen
und elektrischen Eigenschaften maßgeschneidert werden. Dabei steht das grundsätzliche
Verhalten des Materials bei den in Relation zum Schmelzpunkt oft hohen Wachstumstem-
peraturen sowie die Reaktion des Materials auf nachfolgende Prozeßschritte mit erhöhter
thermischer Belastung für 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
Konzentrationsübergänge in einer Heterostruktur durch thermische Einwirkung verbrei-
tern, sich dadurch von angestrebten steilen Profilen oder anderen definierten Gradienten
unterscheiden und so zu verminderter Leistungsfähigkeit des Bauelements führen .

In III/V-Halbleitern sind an der Diffusion stets beide Untergitter beteiligt . Während zur
Untersuchung der Interdiffusion auf dem Gruppe-III-Untergitter Messungen von Konzen-
trationsprofilen auf Spezies dieses Untergitters beschränkt werden können, müssen für die
Interpretation auch mögliche Wechselwirkungen mit dem Gruppe-V-Untergitter berück-
sichtigt werden . Die Leerstellenkonzentration auf diesem Untergitter ist wegen des hohen
Dampfdrucks der Gruppe-V-Elemente in starkem Maße von den Umgebungsbedingungen
abhängig und kann sich bis zur Einstellung eines thermischen Gleichgewichts zwischen
Umgebung und Halbleiter verändern .

Während für Arsenide die Phänomene der Selbst- und Interdiffusion ausführlich untersucht
worden sind (siehe z .B . Shaw und Casey Jr . 1973, Tuck 1988, Sharma 1989), erfahren
Antimonide erst in jüngster Zeit wieder Aufmerksamkeit in Bezug auf Diffusionsmessungen .
So gibt es einerseits ältere 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) . Über 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 älteren Arbeiten zugrundeliegen, handelt es sich in der über-
wiegenden Mehrzahl nicht um epitaktisch gewachsenes Material, wie es für funktionstra-
gende Schichten von Bauelementen verwendet wird, sondern um mit unterschiedlichen Me-
thoden gezüchtete, undotierte Einkristalle . Sie sind mit Untersuchungen in Zusammenhang
zu sehen, deren Ziel in der Aufklärung der Gründe für eine stets vorhandene p-Leitfähig-
keit von nominell undotiertem GaSb bestand . In technischer Hinsicht sind Lösungen dieser
Problematik gefunden worden (Zhang et al . 1999) . Sie bestehen vorwiegend in geeigneten
Dotierungsmaßnahmen (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 Phänomens der p-Leitfähigkeit 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 über erste Ergebnisse zur Abhängig-
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 Quantentöpfen diskutiert
(Lomascolo et al . 1998) . Aus den genannten Untersuchungen konnten bereits Rückschlüsse
auf die der Diffusion zugrundeliegenden Vorgänge gezogen und atomistische Modelle for-
muliert werden. So wird für den Mechanismus der Diffusion von Gruppe-III-Elementen der
substitutionelle Mechanismus über 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/A1�Ga1 _,Sb-Heterostrukturen untersucht . Das Ausgangsmaterial besteht aus einer
Überstruktur von nominell reinen AlSb- bzw . GaSb-Schichten . Die AlSb-Schichten weisen
eine Dicke von nur wenigen Nanometern auf. Das Ausgangsmaterial ist damit modellhaft
für Strukturen realer Bauelemente . Durch eine große Periode der Überstruktur ist gleichzei-
tig gewährleistet, daß das Verhalten der einzelnen Schichten der Überstruktur unabhängig
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 zunächst eine Methode entwickelt, mit der quantitativ Aluminium-
bzw. Gallium-Konzentrationsprofile einer Heterostruktur mit einer lateralen Auflösung von
besser als 2 nm bestimmt werden können . 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 für die Diffusionsexperimente eine Technik entwickelt, mit der die Pro-
ben reproduzierbar und ohne Einbußen der Kristallqualität einer thermischen Behandlung
unterworfen werden können. Schließlich wird zur Bestimmung des Interdiffusionskoeffi-
zienten ein Verfahren zur Simulation von Konzentrationsprofilen eingesetzt, mit der die
experimentell gemessene Interdiffusion beschrieben werden kann .

Im Anschluß an diese Einleitung werden zunächst 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 übergreifende Diskussion, in der die Interdiffusion in einem
atomistischen Modell beschrieben wird .



Kapitel 2

Diffusion in III/V-Halbleitern

In diesem Kapitel werden grundlegende Aspekte der Diffusion in Halbleitermaterialien
dargestellt, die zum Verständnis der quantitativen Beschreibung des Diffusionsgeschehens
und dessen Deutung mit einem atomistischen Modell notwendig sind . Zunächst steht der
mathematische Rahmen im Vordergrund, mit dem Diffusion und speziell die Interdiffusi-
on quantitativ erfaßt und in Abhängigkeit von Temperatur und Defektkonzentration be-
schrieben wird . Danach wird das Phänomen der Dampfdruckabhängigkeit der Gruppe-V-
Leerstellenkonzentration in III/V-Halbleitern erläutert . Die Dampfdruckabhängigkeit ist
die physikalische Grundlage, auf der die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Diffusi-
onsexperimente gestaltet sind . Anschließend 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 Festkörpern ist ein thermisch aktivierter Prozeß und geschieht über Punktde-
fekte des Kristallgitters (Shaw und Casey Jr . 1973, Tuck 1988, Mehrer 1990, Beke 1998) . Die
wichtigsten Punktdefekte stellen Leerstellen (vacancies, abgekürzt V) und Zwischengittera-
tome (interstitials, abgekürzt I) dar . Im Falle des Mechanismus über Zwischengitterplätze
ist das Atom selbst das Diffusionsvehikel . Die Diffusion einer Leerstelle hingegen bewirkt
indirekt die Wanderung eines Atoms auf den entsprechenden Gitterplätzen . Die treibende
Kraft der Diffusion ist ein Gradient des chemischen Potentials . Die Temperaturabhängig-
keit des chemischen Potentials ist für eine Spezies i als Funktion des Aktivitätskoeffizien-
ten -yi und des Molenbruchs x z dieser Spezies gegeben durch

pz = p° + kBT ln(-yzxz),

wobei kB die Boltzmannkonstante und T die absolute Temperatur ist . Der Aktivitätskoef-
fizient beschreibt ein von dem einer idealen Lösung abweichendes Verhalten des Systems .
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Für die Änderung des chemischen Potentials als Funktion des Molenbruchs folgt :

Opi =
kBT

	

1

	

o In -yz
äxi

	

xi

	

+
oln x i

(2 .2)

Dabei ist -1) der sog . thermodynamische Faktor . Bis zum Erreichen des angestrebten ther-
mischen Gleichgewichts wirkt im System eine chemische Kraft Fi auf die Spezies, die durch
die Ableitung von fei bezüglich der Ortskoordinate s gemäß

Fi
c~s2

	

(2 .3)

definiert ist . Für den Fluß ji folgt mit der Beweglichkeit Mi und der Konzentration pro
Volumen c i = x i/Vr� (Vr� : molares Volumen)

c~ci

	

(2 .4)~i = -Mi ciFi = -Di
cis

,bi ist der Diffusionskoeffizient der Spezies i im allgemeinen Fall einer nicht-idealen festen
Lösung. Er ist über den thermodynamischen Faktor 4) verknüpft mit dem Fremddiffusi-
onskoeffizienten Di in einer verdünnten (idealen) Lösung (x i -> 0) gemäß

Di = Di4)

	

(2 .5)

und ist konzentrationsabhängig und damit ortsabhängig . Die partielle Differentialgleichung,
deren Lösung die lokale Konzentration c i der Spezies i als Funktion des Ortes s und einer
Glühzeit tG ist, lautet dann allgemein :

öci 0 öci
atG = as (

Di as

	

(2 .6)

Diese Diffusionsgleichung ist die allgemeine Form des eindimensionalen zweiten Fickschen
Gesetzes .

Abhängigkeit von der Zusammensetzung des Mischkristalls Im Fall der Inter-
diffusion in einem binären System (Mischkristall aus den Komponenten A und B), die
über Leerstellen des Kristallgitters abläuft (substitutionelle Diffusion), gilt in der Regel
xi 7~ 0. Für die zwei Spezies (1 E {A, B}) lautet die Flußgleichung 2 .4 unter Verwendung
des Molenbruchs x i , der atomaren Konzentration der Spezies i auf ihrem Untergitter :

Oxi
.7i = -Di(xi)

ts

Di wird in diesem Fall als individueller Diffusionskoeffizient der Spezies i bezeichnet . All-
gemein gilt DA 7~ DB , d.h . es kommt zu einem Nettofluß jv von Leerstellen :

7, 7,
3v = -(JA + js)

	

(2 .8)



Der

über xA von der Zusammensetzung des Mischkristalls abhängige chemische Interdif-

fusionskoeffizient

D(xA), der das gemeinsame Diffusionsgeschehen beschreibt, ist dabei

gegeben

durch die zweite Darken-Gleichung

D(xA)

	

=

xADB + (1 - XA)DA

=

	

[xADB

+ (1 - XA)DA] 4)

.

	

(2.10)

Im

Grenzfall xA = 0 ist D = DA, also gleich dem Fremddiffusionskoeffizienten der Spezies A

im

reinen Material B

.

Für xA = 1 ist D = DB, also gleich dem Fremddiffusionskoeffizien-

ten

der Spezies B im reinen Material A

.

Gleichzeitig gilt jeweils 4) = 1

.

Für eine exakte

Beschreibung

von D(XA) ist ferner die Aufnahme eines weiteren Faktors in Gleichung 2

.10
notwendig,

der die aus dem Nettofluß der Leerstellen und damit aus der Änderung 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)

.

Abhängigkeit

von Temperatur und Leerstellenkonzentration	

Die

thermische Ak-

tivierung

der Diffusion wird ausgedrückt durch die Temperaturabhängigkeit des Diffusions-

koeffizienten

gemäß der Arrhenius-Beziehung

D

= Do exp	

OQ

1-

,

kBT

I

OQ

= OQB + AQ

wobei

OQ die Aktivierungsenthalpie als die zu überwindende Barriere für einen erfolgrei-

chen

Gitterplatzwechsel darstellt

.

Im Falle der Diffusion über einen Leerstellenmechanismus

sind

der präexponentielle Faktor Do und damit auch D selbst proportional zur Frequenz v

der

thermischen Schwingungen eines Atoms sowie zur Gleichgewichtskonzentration Cv der

Leerstellen .

Die Frequenz der thermischen Schwingungen steigt mit fallender Atommasse m

gemäß

Der

Diffusionskoeffizient der Leerstellen Dv ist über eine Arrhenius-Beziehung mit einer

Wanderungsenthalpie

AQw von der Temperatur abhängig

.

Für die Diffusion einer Spe-

zies

über einen Leerstellenmechanismus folgt dann für die Aktivierungsenthalpie AQ des

Diffusionskoeffizienten

D

:

( 2 .13)

2.1 .

Quantitative Beschreibung der Interdiffusion

7

Mit

xA = 1 -

xB

stellt sich Gleichung 2

.7

bezüglich der Spezies A wie folgt dar

:

JA

= -D(XA) dös

(2 .9)
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Sie setzt sich zusammen aus einem Beitrag zur Leerstellenbildung (oQB) und einem Beitrag
zur Wanderung (AQw) der betrachteten diffundierenden Spezies .

Da Leerstellen eine Ladung tragen können, ist ihre Gleichgewichtskonzentration Cv in
einem Halbleiter eine Funktion der Lage ihres Energieniveaus in der Energielücke Egap
relativ zum Ferminiveau . Unter intrinsischen Bedingungen gilt für eine einfach negativ
geladene Leerstelle auf dem Gruppe-III-Untergitter mit dem Ferminiveau EFin` (Shockley
und Moll 1960)

V = Cvö {1 + exp r(EFtr - Ev-)/(kBT)] }

	

(2 .14)

Dabei ist Cvö die Gleichgewichtskonzentration der betreffenden ungeladenen Leerstelle
und Ev- das Energieniveau für den einfach negativ geladenen Zustand . Die Lage des
Ferminiveaus ist als Funktion der effektiven Masse m* der Elektronen im Leitungsband
bzw. m* der Löcher im Valenzband über

F
tr = -Egap +

4kBT In [M* /

von der Temperatur abhängig (Enderlein und Schenk 1992) . Die Abhängigkeit der Gleichge-
wichtskonzentration von Leerstellen von den elektronischen Eigenschaften eines Halbleiters
nach den Gleichungen 2.14 und 2 .15 wird als Ferminiveau-Effekt bezeichnet .

Dampfdruckabhängigkeit der Gruppe-V-Leerstellenkonzentration In III/V-
Halbleitern weist der Gleichgewichtsdampfdruck des Gruppe-V-Elements über dem
Festkörper einen wesentlich höheren Wert auf als der des Gruppe-III-Elements (siehe z.B .
Hellwege et al . 1984, Ichimura und Wada 1990) . Über 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 Stöchiometrie des
Kristalls unter Erzeugung von Leerstellen auf dem Gruppe-V-Untergitter verändert . Dies
hat unmittelbar Auswirkungen auf die Diffusion, die somit durch unterschiedliche Rand-
bedingungen in der Gasphase über dem Kristall entscheidend beeinflußt wird (Willardson
et al . 1968, Shaw und Casey Jr . 1973) .

'Kitt eine Spezies A in der Gasphase als Tetramer auf (A4as), so wird die Reaktion zwischen
der Gasphase und dem Kristall beschrieben durch

A4as + 4VA ~=± 4AA,

wobei AA die Spezies A auf ihrem Gitterplatz und VA eine Leerstelle auf diesem Gitterplatz
bedeutet . Aus dem Massenwirkungsgesetz folgt damit für die Gleichgewichtskonzentrati-
on Ceq von Leerstellen auf den Gitterplätzen der Spezies A als Funktion des Partialdrucks P

Ceq
VA PA41/4 .

(2 .15)

(2 .16)

(2 .17)



2.2 . Das Materialsystem Ga-Sb

	

9

2 .2

	

Das Materialsystem Ga-Sb

Nichtstöchiometrie

	

Im Materialsystem Ga-Sb wurde die Temperaturabhängigkeit des
Dampfdrucks von Antimon bereits experimentell und theoretisch untersucht . So ermit-
telten Brice und King (1963) experimentell einen Antimon-Dampfdruck über GaSb von
(3 ± 1) . 10-6 Torr bei 712 °C, dem kongruenten Schmelzpunkt von GaSb, an dem der
Kristall stöchiometrisch vorliegt (JoulW und Gautier 1979) . Neuere Berechnungen der
Gleichgewichtspartialdrücke von Ga, Sb, Sb2 und Sb4 in Abhängigkeit von der Tempera-
tur ergeben einen ähnlichen Wert für den Gesamtdruck von Antimon (McAfee Jr . et al .
1986) . Im Vergleich mit anderen III/V-Halbleitern handelt es sich um einen sehr geringen
Wert (Hellwege et al . 1984) . Entscheidend für die Stöchiometrie des Kristalls ist jedoch das
Verhältnis zum Partialdruck des entsprechenden Gruppe-III-Elements . Für Gallium über
GaSb wird dieser Wert mit 10 -9 Torr nahe der Schmelztemperatur angegeben und liegt
damit etwa drei Größenordnungen niedriger als der von Antimon (McAfee Jr . et al . 1986) .

Der Verlust von Antimon führt dazu, daß im System Ga-Sb oberhalb von etwa 400 °C das
Existenzgebiet von GaSb von der streng stöchiometrischen Verbindung auf eine galliumrei-
che Verbindung ausgedehnt ist, wie in Abbildung 2 .1 schematisch dargestellt ist . Die exakte
Ausdehnung des Bereichs der Nichtstöchiometrie wird abhängig von der Methode zu seiner
Bestimmung unterschiedlich angegeben (Edelin und Mathiot 1980, Ichimura et al . 1990,
Bublik et al . 1992b) . Ihre maximale Ausdehnung wird jedoch weitgehend übereinstimmend
mit OXG,

	

10-5 bei etwa 650 °C angegeben.

Aus thermodynamischer Sicht bedarf es also besonderer Anstrengung, um eine gallium-
reiche Verbindung, also einen zunächst an Sb-Leerstellen (Vsb) reichen GaSb-Kristall (im
folgenden galliumreiche Bedingungen genannt), zu vermeiden (Ichimura et al . 1990) . Dies
wird durch verschiedene Untersuchungen bestätigt, die sowohl im Falle von gezüchteten
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 schließen lassen . Während
einer thermischen Behandlung in dem Temperaturbereich, der dem Existenzbereich des
nichtstöchiometrischen Kristalls entspricht, kann demgegenüber 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 erhöhten Konzentration von Sb-Leerstellen die Bildung eines weiteren Defekttyps
begünstigt, des Ga-Antisite-Atoms (Gasb) . Jedes Ga-Antisite-Atom kann auf Kosten je-
weils einer Sb-Leerstelle und unter Bildung einer Ga-Leerstelle entstehen gemäß

GaG. + Vsb :r~ VGa + Gasb, (2 .18)

wobei GaGa ein Galliumatom auf seinem Gitterplatz und VG, die Leerstelle, die es hin-
terläßt, bedeuten . Auf die Existenz dieses Mechanismus der Konzentrationsverringerung
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GaSb (fest) + GaSb (fl .)

GaSb (fest) + GaSb (fl .)

GaSb (fest) + Sb

Abbildung 2 .1 : Gleichgewichts- und Nichtgleichgewichtsphasen im System Ga-Sb, aufgetra-
gen gegenüber der Temperatur (in °G) als Funktion des Molenbruchs . Das Existenzgebiet der
nichtstöchiometrischen Verbindung ist schraffiert gezeichnet (nach Mathiot und Edelin 1980) .

von Sb-Leerstellen schließen übereinstimmend 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 Temperaturabhängigkeit nach Ichimura et al . (Teil-
bild I, Konzentration pro Volumen) und nach Edelin und Mathiot (Teilbild II, Molenbruch)
für antimonreiche und galliumreiche Bedingungen dargestellt . Daraus geht hervor, daß die
Konzentration von Ga-Leerstellen (VG� ) unter galliumreichen Bedingungen in einem wei-
ten Temperaturbereich etwa eine Größenordnung kleiner ist als unter antimonreichen Be-
dingungen . Die Unterschiede verschwinden in der Nähe des kongruenten Schmelzpunkts
von GaSb, entsprechend dem in Abbildung 2 .1 gezeigten Bereich der Nichtstöchiometrie .
Dabei ist zu beachten, daß Ichimura et al . ihre Berechnungen für den Wachstumsprozeß
eines Einkristalls aus einer Schmelze durchgeführt haben, Edelin und Mathiot ihre Ergeb-
nisse hingegen auf Messungen des Halleffektes stützen . Der prinzipielle Verlauf der Tem-
peraturabhängigkeit der Leerstellenkonzentration kann jedoch als gesichert angenommen
werden .

Unabhängig von der Temperatur ist unter galliumreichen Bedingungen auch eine deutlich
höhere Konzentration von Ga-Antisite-Atomen als von Sb-Leerstellen zu erwarten . Das
Gleichgewicht für die Umwandlung einer Sb-Leerstelle in den Platz für 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 für

)0 GaSb (fl .) 911111,

0iU0 a

600
a
E

t-
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Abbildung 2 .2 : Temperaturabhängigkeit 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 11 : Berech-
nungen nach Ergebnissen von Halleffekt-Messungen, als Molenbruch (Edelin und Mathiot 1980) .
Berücksichtigt : Ga-Leerstellen (VGa), Sb-Leerstellen (Vsb), Gallium-Antisite-Atome (Gasb) .

die stets vorhandene p-Leitfähigkeit von nominell undotiertem GaSb angesehen, da es
einen doppelten Akzeptor darstellt . Eine Kopplung von Gasb und VGa zu einem Kom-
plex VGaGasb ist in der Literatur jedoch umstritten (siehe Ichimura et al . 1990 und Zitate
darin), da VG, ein einfacher Akzeptor ist und damit eine abstoßende Wechselwirkung zwi-
schen diesen Defekten zu erwarten ist . Das Antisite-Atom allein ist jedoch infolge seiner
hohen Konzentration schon für die Erklärung der p-Leitfähigkeit 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 Schlüter 1985, Walukiewicz 1989) .

Messungen der Diffusion

	

Die in Abbildung 2 .2 dargestellte Temperaturabhängigkeit
der Defektkonzentrationen wird auch angeführt für die Deutung von Diffusionsmessungen .
So finden Mathiot und Edelin (1980) mit ihren Experimenten zur Fremddiffusion von In-
dium in GaSb eine höhere Diffusionsgeschwindigkeit unter antimonreichen Bedingungen
(siehe Abbildung 2.3, gestrichelte Linie) als unter galliumreichen Bedingungen (durchge-
zogene Linie) . Die Unterschiede verschwinden in der Nähe des Schmelzpunkts von GaSb.
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Abbildung 2.3: Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten für 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 Nichtstöchiometrie des
Kristalls und damit der Konzentrationsunterschiede der Ga-Leerstellen zwischen antimon-
reichen und galliumreichen Bedingungen . Sie schlagen als atomistisches Modell für die
Fremddiffusion von Indium in GaSb daher einen reinen Leerstellenmechanismus vor . Dies
wird durch ihre Beobachtung gestützt, daß der auf die Gleichgewichtskonzentration CV
der Leerstellen normierte Diffusionskoeffizient unabhängig 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)
für die beiden Diffusionsbedingungen verschiedene Modelle für die Vorgänge auf atomarer
Ebene ab . Insbesondere wird gefolgert, daß Selbstdiffusion auf den beiden Untergittern un-
abhängig voneinander verläuft, da für Gallium und Antimon eine Differenz der jeweiligen
Diffusionskoeffizienten von mehreren Größenordnungen gemessen wird . Die Selbstdiffusi-
on von Antimon ist dabei unabhängig von den Diffusionsbedingungen stark unterdrückt .
Aus den Ergebnissen wird für das Gruppe-III-Untergitter auf den Leerstellenmechanismus
geschlossen . Die Reaktion von Galliumatomen mit Sb-Leerstellen gemäß Gleichung 2.18
(Seite 9) wird als die wahrscheinlichste Ursache für die gering ausgeprägte Antimon-
Selbstdiffusion sowie die Existenz einer hinreichenden Konzentration von Ga-Leerstellen
für die Gallium-Selbstdiffusion unter galliumreichen Bedingungen angesehen .

r .
],

O

O In in GaSb, Sb-reich
" In in GaSb, Ga-reich
31E Ga in GaSb, Ga-reich
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

Zunächst 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 Maßnahmen
gerichtet, die für reproduzierbare antimonreiche und galliumreiche Diffusionsbedingungen
getroffen werden. Danach wird die Methode der Röntgendiffraktometrie dargestellt, die zur
Charakterisierung des Ausgangsmaterials für die Diffusionsexperimente dient . Schließlich
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 III/V-
Verbindungen in der Zinkblende-Struktur (siehe Abbildung 3.1), die durch die Raumgruppe
F43m und das Pearson-Symbol cF8 beschrieben wird (Jackson 1991) . Ein für die eingesetz-
te Meßmethode 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 flächenzentrierte Untergitter unterteilt
werden, die jeweils nur mit Gruppe-III- bzw. Gruppe-V-Atomen besetzt sind . Entlang der
(100)-Richtung bestehen Atomsäulen daher jeweils aus der Spezies nur eines Untergitters .
Bei der Elektronenbeugung im Transmissionselektronenmikroskop treten dadurch Beu-
gungseffekte auf, die für die Analyse der Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter
nutzbar sind (Kapitel 4) .
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3. Experimentelle Methoden

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 gemäß z = n/8 als Bruchteil des Gitterparameters angegeben .

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

Wegen der unterschiedlichen Gleichgewichtsgitterparameter von Schicht und Substrat tritt
während des Wachstums zunächst eine elastische Verzerrung der Schicht parallel zur Grenz-
fläche auf und mit ihr einhergehend eine Querdehnung in Wachstumsrichtung (Anhang A) .
Es herrscht ein ebener Spannungszustand in der Grenzfläche . Die Schicht wird dabei als
pseudomorph bezeichnet, sofern die Grenzfläche kohärent, 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 für eine Relaxation der Verzerrung, die sowohl während des Wachstums als
auch anschließend erfolgen kann. Eine Relaxation ist nach dem Wachstum bei der Präpa-
ration einer Probe zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung zu erwarten,
da die Bedingung des ebenen Spannungszustands nicht mehr erfüllt ist . Die Auswirkun-
gen auf den zu analysierenden Bildkontrast werden in Kapitel 4 dargestellt . Eine teilwei-
se oder vollständige Relaxation der Verzerrung ist auch bereits während des Wachstums
durch Bildung von Defekten des Kristallgitters oder von Dicken- und Konzentrationsfluk-
tuationen möglich (siehe z.B . Bauer 1958, Matthews und Blakeslee 1974, Srolovitz 1989) .
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Dies ist unerwünscht, da in der Folge lokal unterschiedliche Diffusionsbedingungen nicht
ausgeschlossen werden können, die sich z .B . im Falle von Kristalldefekten in Senken für
Diffusionsvehikel äußern . Der Schichtaufbau des verwendeten Probenmaterials ist daher so
gestaltet, daß ein Auftreten von Relaxationsmechanismen grundsätzlich nicht zu erwarten
ist . Eine Verifikation erfolgt mit Hilfe der Röntgendiffraktometrie, mit der Aussagen über
den Verzerrungszustand in einer Probe getroffen werden können (Kapitel 3.3) .

In der untenstehenden Übersicht werden die Proben mit den im folgenden verwendeten
Bezeichnungen aufgeführt . Der Schichtaufbau der Proben mit den nominellen Schichtdicken
ist in Abbildung 3 .2 dargestellt .

o GaSb/AlSb-Überstruktur DIFF-SB

- nominell reine AlSb- und GaSb-Schichten auf GaSb-Substrat
- Ausgangsmaterial für Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen

" GaSb/AlSb-Überstruktur DIFF-GA

- nominell reine AlSb- und GaSb-Schichten auf GaSb-Substrat
- Ausgangsmaterial für Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

o GaSb/AlSb-Überstruktur DIFF-GA-XRD

nominell reine AlSb- und GaSb-Schichten auf GaSb-Substrat
Ausgangsmaterial für Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

zur Verifikation des Verzerrungszustandes des Ausgangsmaterials

o Al,Gal ,Sb-Mehrfachheterostruktur KALIB-1 bis KALIB-4

- aluminiumreiche Schichten unterschiedlicher Konzentration, GaSb-Substrat
- zur Kalibrierung der Meßmethode

Durch den Schichtaufbau der primär für die Diffusionsexperimente verwendeten Pro-
ben DIFF-SB und DIFF-GA mit einer siebenfachen Überstruktur von GaSb- und AlSb-
Schichten ist gewährleistet, daß örtlich unterschiedliche Diffusionsbedingungen durch von-
einander abweichende Konzentrationsprofile der einzelnen Schichten nach einem Diffusi-
onsexperiment detektiert werden können . Mit der nach der Überstruktur folgenden GaSb-
Schutzschicht wird sichergestellt, daß die Schichten der Überstruktur bei der Präparation
zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung nicht beschädigt werden .
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DIFF-SB und
DIFF-GA

DIFF-GA-XRD

KALIB-1 bis
KALIB-4

GaSb-Schicht
500 nm

7-fach Überstruktur

GaSb-Substrat

GaSb-Schicht
500 nm

10-fach Überstruktur

GaSb-Substrat

GaSb-Schicht
270 nm

2x Überstruktur

GaSb-Substrat

AISb-Schicht

	

7 nm

GaSb-Schicht 120 nm

AISb-Schicht

	

7 nm

GaSb-Schicht 120 nm

AISb-Schicht

	

10 nm

50 nmGaSb-Schicht

AISb-Schicht

	

10 nm

GaSb-Schicht

	

50 nm

Abbildung 3 .2 : Schichtaufbau der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Proben . Aufgeführt
sind die nominellen Schichtdicken . Die gezeichneten Schichtdicken sind nicht maßstäblich . Jede
der Proben KALIB-1 bis KALIB-4 dient zur Kalibrierung von je zwei Aluminiumkonzentrationen .

AI,Ga,_,Sb-Schicht 8 nm

GaSb-Schicht 70 nm

AI.Ga,_,Sb-Schicht 8 nm

GaSb-Schicht 70 nm

AI.Ga, ,Sb-Schicht 8 nm

GaSb-Puffer 100 nm

AISb-Marker 20 nm

GaSb-Marker 20/50 nm

AISb-Marker 20 nm

GaSb-Puffer 200 nm
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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 Molekülen
auf der einkristallinen Substratoberfläche führt zum Wachstum der gewünschten Schicht .
Durch den kombinierten Effekt des während der Epitaxie herrschenden Ultrahochvaku-
ums, der unabhängigen Steuerung der Strahlquellen und der langsamen Deposition ergibt
sich eine sehr gute Schichtqualität . Auf diese Weise können sehr präzise wenige Monolagen
dünne Schichten und vor allem steile Konzentrationsgradienten realisiert werden (siehe z.B .
Ohring 1992 und Zitate darin) .

Das Schema einer Wachstumskammer für Molekularstrahlepitaxie ist in Abbildung 3.3
dargestellt . In dieser auf einen Basisdruck von typischerweise etwa 10 -1° Torr abgepumpten
Kammer befindet sich zentral der beheizbare Substrathalter . Dem Substrat gegenüber sind
die Quellen (Injektoren) angebracht, die im Falle der konventionellen MBE als Feststoff-
Effusionsquellen ausgeführt sind, wie in der Abbildung für die Antimonquelle angedeutet .
Im Falle der MOMBE sind die Gruppe-III-Quellen als Gasquellen mit metallorganischen
Prekursoren ausgeführt . Während des Wachstumsprozesses können die Gasflüsse rasch zu-
und abgeschaltet werden, indem die Injektionsleitungen mit einem sog . Shutter geöffnet
bzw. geschlossen werden . Die Geschwindigkeit dieses Vorgangs ist eine Voraussetzung für

Quellen-Shutter

	

L -#CÜh¬schildRHEEt7-
lfanone '

	

IonisationsmessrOhre

Substrat Massenspektrometer

Plattenventil

Abbildung 3.3: Schema der Wachstumskammer einer MBE-Anlage, teilweise für metallorgani-
sche Quellen . Bei einer konventionellen MBE-Anlage sind die Alkyl- und Hydridinjektoren durch
Effusionszellen ersetzt, entsprechend der Antimonquelle im Bild (nach Ungermanns 1998) .



18

	

3. Experimentelle Methoden

kleine Schichtdicken und steile Konzentrationsübergänge .

Der Einsatz von Feststoffquellen bei der MBE ist heute Standard . Im Falle einiger Material-
systeme, wie zum Beispiel der Antimonide (Ungermanns 1998), läßt sich mit Metallorganika
jedoch eine bessere Schichtqualität erreichen, da unter anderem eine erhöhte Oberflächen-
diffusion der Admoleküle 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 . Über weite Temperaturbereiche überwiegt dabei der Prozeß der Adsorption ge-
genüber dem konkurrierenden Prozeß der Desorption . Hingegen müssen metallorganische
Prekursoren auf dem Substrat erst thermisch zerlegt werden . Durch Pyrolyse werden die
Alkylliganden abgespalten, und das zurückbleibende zu deponierende Atom diffundiert auf
der Substratoberfläche bis zu seinem Einbau in das Kristallgitter . Bereits vor ihrer Zerle-
gung können die metallorganischen Prekursoren auch desorbieren . Die Wahrscheinlichkeit
für die Desorption ist dabei höher als im Fall von Feststoffquellen . Dies führt zu einer star-
ken Abhängigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit von der Substrattemperatur . Aufgrund
der höheren Oberflächendiffusivität ergibt sich jedoch eine gute Homogenität der Schichten .

Für die Herstellung von Probe DIFF-SB (für Diffusionsexperimente unter antimonreichen
Bedingungen) und die Proben DIFF-GA und DIFF-GA-XRD (für Diffusionsexperimente
unter galliumreichen Bedingungen) wurden die im folgenden aufgeführten Wachstumspa-
rameter verwendet . Probenherstellung durch Roland Schmidt, Institut für Schichten und
Grenzflächen, Forschungszentrum Jülich GmbH (siehe auch Ungermanns 1998) .

" Epitaxieverfahren : MOMBE

" Al-Prekursor : Dimethylethylaminalan (DMEAAI), Strahldruck 4, 0 - 10 -5 Torr

" Ga-Prekursor : Triethylgallium (TEGa), Strahldruck 4, 2 - 10-5 Torr

" Sb : Feststoffquelle, Strahldruck 1, 4 - 10-6 Torr

" Substrat : (001)-orientiertes, nominell undotiertes GaSb

" Substrattemperatur : 530 °C

Für die Proben KALIB-1 bis KALIB-4 zur Kalibrierung der Meßmethode zur Bestimmung
der Zusammensetzung gelten die untenstehenden Wachstumsparameter . Probenherstellung
durch Thomas Bleuel, Technische Physik, Universität Würzburg . In Anhang C sind die
Einzelheiten der Kalibrierung dargestellt .

" Epitaxieverfahren : MBE

" Feststoffquellen für Ga, Al und Sb

" Substrat : (001)-orientiertes, nominell undotiertes GaSb
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3 .2 Diffusionsexperimente

Die Diffusionsexperimente werden in geschlossenen, evakuierten Quarzampullen durch-
geführt . Dabei wird das Ausgangsmaterial während der Diffusionsexperimente antimonrei-
chen bzw . galliumreichen Bedingungen unterworfen . Für eine systematische Untersuchung
der Interdiffusion im System GaSb-AlSb sind daraus Unterschiede im Diffusionsverhalten
zu erwarten (vgl . Kapitel 2 .2) . Im folgenden werden die im Rahmen dieser Arbeit für die
Einstellung der Diffusionsbedingungen getroffenen Maßnahmen beschrieben, die sich in der
Geometrie der Quarzampullen äußern .

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

l . Sägen eines Probenstücks mit den Abmessungen 2 mm x 2 mm (Dicke 0,5 mm) aus
dem zu untersuchenden Wafer mit der Heterostruktur mittels Fadensäge

2 . Reinigen der Probe und des Beigabematerials in Aceton

3 . Befüllen der Ampulle mit Material

4 . mehrstündiges Evakuieren der Ampulle mittels Turbomolekularpumpe

5 . dreimaliges Spülen mit hochreinem Argon, jeweils gefolgt von Evakuierschritten

6 . Evakuieren auf einen Restdruck von < 5 . 10-6 Torr

7 . Abschmelzen der Ampulle

Während einer Diffusionsglühung wird die Temperatur mit einem NiCr-Ni-Thermoelement
in unmittelbarer Nähe der Probe gemessen und auf etwa ±2 K konstantgehalten . Es wird
ein konventioneller widerstandsgeheizter Ofen mit SiC-Heizstäben verwendet . Die Aufheiz-
phase dauert ungefähr 5 min für 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 gewährleistet ist, die über entsprechende Abstandshalter verfügt .
Die Ampulle wird mit daran befestigtem Thermoelement von oben so in das Rohr herab-
gelassen, daß 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 Ampullenführung vernachlässigbar . Während des Diffusionsex-
periments sind beide Enden des Quarzrohres mit Aluminiumoxidwolle abgedichtet . Das
Experiment wird durch Abschrecken der Ampulle in einem unter dem Ofen befindlichen
Wasserbehälter beendet .
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Thermoelement

	

SiC-Heizstäbe

Quarzampulle
mit Probe

Abbildung 3 .4 : Schema des für die Diffusionsexperimente verwendeten Ofenaufbaus .

3 .2 .1

	

Antimonreiche Bedingungen

Quarzrohr zur
Führung der
Quarzampulle

Für antimonreiche Bedingungen wird zusätzlich zur Probe reines Antimon in Form von
kleinen Kugeln in die Ampulle gegeben . Der Dampfdruck von Sb über reinem Antimon,
das einen Schmelzpunkt von etwa 630 °C besitzt (Meyer und Pietsch 1949), ist in dem
verwendeten Temperaturbereich deutlich höher als der von Sb über GaSb (Nesmeyanov
und Gary 1963) . Dadurch wird ein Verlust von Antimon aus der Probe vermieden . Repro-
duzierbare Diffusionsbedingungen werden durch eine Sättigung des gasförmigen Antimon
in der Ampulle über dem festen bzw. flüssigen Antimon erreicht . Eine Gesamtmasse von
etwa 25 mg Antimon reicht dazu bei dem Volumen der Ampulle von etwa 3,5 cm3 aus . Die
besondere Form der Quarzampulle für Glühung unter antimonreichen Bedingungen wird
im folgenden beschrieben .

In Abbildung 3 .5 ist eine mit Probenmaterial befüllte, evakuierte Ampulle in dem Zustand
dargestellt, in dem sie vor dem Diffusionsexperiment vorliegt . Ihre besonderen Merkmale
sind in den Ausschnittvergrößerungen in den Teilbildern 11 und 111 zu erkennen : die Nase
für die Beigabe von reinem Antimon in Kugelform (1) und die gewundene Röhre, an deren
Ende sich die eigentliche Probe (2) und in deren Mitte sich drei Stücke GaSb-Wafer (3)
befinden . Die gewundene Röhre ist mit der Hauptröhre verbunden und entsprechend eva-
kuiert . Zwei weitere Stücke GaSb-Wafer liegen ferner am unteren Ende der Ampulle (4) .
In der Nase werden die Antimonkugeln an einem definierten Ort gehalten, so daß ins-
besondere bei Temperaturen oberhalb des Schmelzpunktes von Antimon diese Schmelze
lokalisiert ist . Die hinzugefügten GaSb-Wafer dienen beim Abschrecken der Ampulle als
Kondensationsflächen für das gasförmige Antimon . Durch ihre Plazierung am unteren En-
de der Ampulle und in der Mitte der gewundenen Röhre noch vor der eigentlichen Probe
ist sichergestellt, daß ein Kondensieren von Antimon auf der Probenoberfläche weitgehend
vermieden wird : Beim Abschrecken beginnt der Temperaturgradient am unteren Ende der
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Abbildung 3 .5 : Mit Probenmaterial befüllte Ampulle für antimonreiche Diffusionsbedingun-
gen, Zustand vor dem Diffusionsexperiment . Teilbild I : Übersichtsaufnahme, Teilbilder II und III :
Ausschnittvergrößerungen . A Hauptröhre, B Ose für die Aufhängung im Ofen, C Abstandshalter
zur Führung der Ampulle im Ofen, D innere Röhre zur Führung des Thermoelements, E Ab-
schmelzstelle, F Nase zur Beigabe von reinem Antimon, G gewundene Röhre zur Plazierung der
Probe, 1 reines Antimon in Kugelform, 2 Probe, 3 und 4 GaSb-Wafer als Kondensationsflächen
für den Antimondampf beim Abschrecken .

Ampulle mit ihrem Eintauchen in Wasser . Gasförmiges Antimon im zentralen Bereich der
Ampulle kondensiert daher vorwiegend an den Waferstücken bei Position 4 und am Ort
des reinen Antimon (1) . Der Temperaturgradient setzt sich innerhalb der mit gasförmigem
Antimon gefüllten Ampulle und in der gewundenen Röhre schneller fort als von außen
über das Quarzglas . Er erreicht die Waferstücke bei Position 3 und bewirkt, daß sich das
gasförmige Antimon aus dem Volumen der gewundenen Röhre und im wesentlichen aus
dem Bereich in unmittelbarer Nähe der Probe auf diesen Waferstücken und nur zu einem
sehr geringen Teil auf der Probe selbst niederschlägt .

Mit der so definierten Ampullengeometrie ist die ursprüngliche Kristallqualität der Probe
auch nach dem Diffusionsexperiment gewährleistet . Wie stark Kondensation von Antimon
auf der Probenoberfläche verringert wird, ist in Abbildung 3.6 exemplarisch dargestellt .
Teilbild I ist zunächst ein rasterelektronenmikroskopisches Bild der Oberfläche einer Pro-
be, auf der eine große Masse Antimon kondensiert ist . Es ist zu erkennen, daß das An-
timon zu Tröpfchen kondensiert ist . Die GaSb-Schutzschicht, die die zu untersuchende
GaSb/Al,Gal ,Sb-Überstruktur bedeckt, und Teile dieser Überstruktur werden durch das
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Tabelle 3.1 : Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen .

kondensierende Antimon angelöst und lokal zerstört, so daß die Probe unbrauchbar wird .
Auch eine geringere Bedeckung durch Antimon ist unvorteilhaft, da dadurch die Präpa-
ration der Probe für 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-
berührt (Teilbild II, Markierung A), während sie auf den beigelegten Stücken GaSb-Wafer
festzustellen ist (unbezeichnete Stücke) . Auch an der Stelle des reinen Antimon findet Kon-
densation statt, woraus geschlossen werden kann, daß während des Diffusionsexperiments
noch festes Antimon vorliegt und so eine Sättigung 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, daß unter einem Lichtmikroskop
kaum Veränderungen der Oberflächenmorphologie gegenüber dem Ursprungszustand aus-
zumachen sind . Erst mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) werden kleine Er-
hebungen von etwa 3 nm Höhe auf der Probenoberfläche sichtbar, die als zu ver-
nachlässigende Kondensation zu interpretieren sind . In Teilbild III von Abbildung 3.6
ist eine TEM-Querschnittsaufnahme eines kleinen Teils der GaSb-Schutzschicht über der
GaSb/Al,Gal ,Sb-Überstruktur gezeigt . Die Schutzschicht ist in ihrer ursprünglichen
Dicke vollständig erhalten, und auf der Probenoberfläche sind nur kleine Bereiche von
kondensiertem Antimon erkennbar .

Die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen sind in Tabelle 3 .1 zusam-
mengefaßt .

Temperatur
in °C in K

Glühzeit
in min

680 953 10
660 933 15 22
640 913 30 45
620 893 60 90 120
600 873 240 360
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proben-
Oberfläche

50 nm

Abbildung 3 .6 : Wirkung der Ampullengeometrie für antimonreiche Diffusionsexperimente zur
Verringerung der Kondensation von Antimon auf der Probe. Teilbild I : Rasterelektronenmikro-
skopische Aufnahme. Oberflächenmorphologie einer Probe, wenn Antimon-Kondensation nicht
verhindert wird . Teilbild 11 : Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme. Bei Verwendung der
optimierten Ampullengeometrie ist die Probe weitgehend frei von kondensiertem Antimon (Mar-
kierung A) . Diese findet nur auf den Stücken des GaSb-Wafers statt (unbezeichnete Stücke) bzw.
am Ort des reinen Antimon (Markierung B) . Teilbild 111 : Transmissionselektronenmikroskopi-
sche Querschnittsaufnahme der Probe . Die Oberfläche der Probe ist bis auf kleine Erhebungen
frei von kondensiertem Antimon .

3.2 .2

	

Galliumreiche Bedingungen

IM

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

In Abbildung 3 .7 ist eine mit Probenmaterial befüllte, evakuierte Ampulle für galliumrei-
che Bedingungen in dem Zustand dargestellt, in dem sie vor dem Diffusionsexperiment vor-
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1 cm

Abbildung 3.7 : Mit Probenmaterial befüllte Ampulle für galliumreiche Diffusionsbedingungen,
Zustand vor dem Diffusionsexperiment . A Hauptröhre, B Ose für die Aufhängung im Ofen,
C Abstandshalter zur Führung der Ampulle in der Quarzröhre, D innere Röhre zur Führung des
Thermoelements, E Abschmelzstelle, 1 GaSb-Wafer, 2 Probe .

liegt . Wie für die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen liegen Stücke
eines GaSb-Wafers an Position 1 . Die Probe (2) befindet sich jedoch in der Nase der
Quarzampulle . Die beiden GaSb-Stücke dienen zur Kontrolle, ob eine nach dem Diffu-
sionsexperiment eventuell matt erscheinende Probenoberfläche auf das Ausgangsmaterial
selbst oder auf veränderte Umgebungsbedingungen in der Ampulle zurückzuführen sind,
etwa auf ein verschlechtertes Vakuum. Wegen der GaSb-Stücke beträgt die Gesamtfläche
von Probenmaterial in der Ampulle, von der aus Antimon während des Diffusionsexpe-
riments verdampfen kann, insgesamt 12 mm2 . Die Fläche der eigentlichen Probe mit der
GaSb/Al,Gal ,Sb-Heterostruktur macht davon ein Drittel aus .

Die Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen sind in Tabelle 3 .2 zusam-
mengefaßt .

Tabelle 3.2 : Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen .

Temperatur
in °C in K

Glühzeit
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
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3 .3 Röntgendifraktometrie

Mit Röntgendiffraktometrie wird in dieser Arbeit der Zustand elastischer Gitterverzerrun-
gen und damit der Relaxationsgrad des Ausgangsmaterials für die Diffusionsexperimente
ermittelt . Dies ist von Bedeutung für die Interpretation des beobachteten Diffusionsge-
schehens, da die lokalen Diffusionsbedingungen von eventuell ablaufenden Mechanismen
der Relaxation von Verzerrungen beeinflußt werden, wie in Kapitel 3.1 .1 skizziert wurde .
Auf den Verzerrungszustand einer Schicht wird über die aus der Fehlpassung zwischen
Schicht und Substrat resultierenden Querdehnung Ezz in Wachstumsrichtung geschlossen
(vgl . Anhang A zu den elastischen Eigenschaften von heteroepitaktischen Schichten) .

Für Röntgendiffraktometrie in Reflexion wird die in Abbildung 3.8 skizzierte Anordnung
aus Röntgenquelle, Probe und Detektor verwendet . Mit 9 wird der Einfallswinkel der Rönt-
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 erläutert . Es stellt einen durch die einfallende und die gebeugte Röntgen-
strahlung (Wellenvektor h I bzw. ~D ) sowie den Beugungsvektor q definierten Schnitt durch
das reziproke Gitter für einen allgemeinen Fall dar . Ferner ist in der Abbildung der Dreh-
winkel 0 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, für den die Netzebenen parallel zur Probenoberfläche liegen (hier der (400)-Reflex),
läßt sich unter Annahme vollständiger elastischer Verzerrung die Querdehnung einer he-
teroepitaktischen Schicht in Wachstumsrichtung messen . Mit dem Winkel BSubstrat, unter
dem das Signal des Substrats detektiert wird, und der Winkeldifferenz zum Signal der
Schicht 0w folgt aus der Bragg-Gleichung (Seite 144) :

Ezz = -Cot(BSubstrat)0W

Abbildung 3 .8 : Anordnung von Röntgenquelle, Probe und Detektor für Röntgendiffraktometrie
in Reflexion . 9 ist der Einfallswinkel der Röntgenstrahlung, 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 . kt und hD sind die Wellenvektoren der einfallenden und der gebeug-
ten Röntgenstrahlung . 9 ist der Winkel, unter dem die Röntgenstrahlung einfällt . Unter dem
Winkel 2e wird die gebeugte Röntgenstrahlung detektiert . Der Beugungsvektor gkann durch sei-
ne Komponenten gParallel parallel zur Probenoberfläche und gsenkrecnt senkrecht dazu dargestellt
werden . Die Probe kann unter dem Winkel 0 um ihre Oberflächennormale gedreht werden . Teil-
bild II : Schematische Darstellung des Strahlengangs ABC bzw. CBA. Die Netzebenenschar ist
um den Winkel cp zur Probenoberfläche geneigt .

Die Komponenten des Verzerrungstensors E� in Wachstumsrichtung und die Komponen-
ten Exx bzw. cyy in der Grenzfläche zwischen Schicht und Substrat sind getrennt meßbar,
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 Oberfläche (gP arallel ) bzw. senkrecht dazu
(genkrecht) dargestellt werden (vgl . Abbildung 3.9, Teilbild I) . Die Netzebenenschar liegt
dann unter einem Winkel cp zur Probenoberfläche (Teilbild II) . Die im Röntgendiffrakto-
gramm gemessene Winkelseparation Ow zwischen den Signalen von Schicht und Substrat
setzt sich dann wegen der Verzerrung aus zwei Komponenten zusammen :

l . Komponente OB aus den unterschiedlichen Netzebenenabständen von Schicht und
Substrat

2 . Komponente Ocp aus den unterschiedlichen Neigungswinkeln dieser Netzebenen
bezüglich der Probenoberfläche

Aus den mit zwei separaten Messungen ermittelten Werten Ow+ bzw . OLJ_ der Winkeldif-



Bei Röntgenbeugung an Proben mit einer periodischen Überstruktur aus Schichten abwech-
selnder chemischer Zusammensetzung und Gleichgewichtsgitterparameter, wie sie im Falle
der Proben für die Diffusionsexperimente vorliegt, entstehen im Diffraktogramm zusätzli-
che Reflexe (Überstrukturreflexe), deren Periodizität die Anordnung der Heterostruktur-
schichten entlang der Wachstumsrichtung widerspiegelt . Bei Anregung eines symmetrischen
Reflexes ist der Abstand zweier Überstrukturreflexe Ow in der Nähe des Substratsignals
(Winkel Bsubstrat) mit der Periode dÜberstruktur der Überstruktur im Realraum durch die
Beziehung

sln OSubstrat
dÜberstruktur

_
0w sln(28

	

)Substrat

verknüpft (Holt' et al . 1999) . Dabei ist A die Wellenlänge der Röntgenstrahlung .

(3 .6)

Dem Überstrukturreflex nullter Ordnung, der bei Heterostrukturen mit geringer Fehlpas-
sung unmittelbar neben dem Signal des Substrats liegt, kommt bei vollständiger elastischer
Verzerrung der Überstruktur eine besondere Bedeutung zu. Da seine Lage die mittlere Fehl-
passung einer Periode repräsentiert, kann aus ihr die mittlere chemische Zusammensetzung
der Periode bestimmt werden.
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ferenz (Strahlengang ABC bzw. CBA nach Teilbild 11 von Abbildung 3.9), folgt

OB = 1/2 (Ocj+ + OCJ_) (3 .2)

bzw.

Ocp = 1/2(Ow+ - (3 .3)

Daraus folgt für die Komponenten des Verzerrungstensors

sin BSubstrat cos Co

Ezz = - 1 (3 .4)
sin(BSubstrat + OB) cos(~O + Qcp)

bzw.

sln BSubstrat sln Co

EXX = -
(3 .5)

sin(BSubstrat + OB) sln(Co + ACo)
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3 .4 Transmissionselektronenmikroskopie

In diesem Kapitel wird die transmissionselektronenmikroskopische Methode zur quantita-
tiven Bestimmung der Gruppe-III-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 Präparationstechnik, mit der die zu untersuchenden Proben
für 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 bewußt auf diejenigen Aspekte beschränkt, die zum
Verständnis der eingesetzen Technik notwendig sind . Für weitere Einzelheiten zur elektro-
nenmikroskopischen Praxis und zu theoretischen Grundlagen der Bildentstehung sei auf
einführende und weiterführende Literatur hingewiesen (von Heimendahl 1970, Edington
1976, Williams und Carter 1996, Reimer 1984) .

3.4 .1 Hellfeldtechnik

3. Experimentelle Methoden

Transmissionselektronenmikroskopie beruht auf dem Prinzip, daß mit einem Strahl mono-
chromatischer Elektronen eine dünne Probe durchstrahlt wird, die in der Festkörperphysik
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 für das durchstrahlte Material charakteristische Austrittswellenfunktion an der Un-
terseite der Probe . Der Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops ist so gestaltet,
daß 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 erläutert, die später Verwendung finden .
Sie zeigt den Strahlengang der Elektronen für die zwei Abbildungsmodi, die in dieser
Arbeit von Bedeutung sind : Abbildungsmodus unter Hellfeldbedingung (Teilbild I) und
Beugungsmodus (Teilbild II) . Die elektromagnetischen Linsensysteme sind vereinfachend
als einzelne Linsen dargestellt .

" Objekt
Das durchstrahlte Objekt befindet sich auf einem Träger von 3 mm Durchmesser in
einem Doppelkipphalter, mit dem die Position des Objekts und seine Orientierung
relativ zum einfallenden Elektronenstrahl verändert werden kann .
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Quelle

Kondensorblende
Kondensorlinse

Objekt

Objektivlinse

Objektivblende
1 . Beugungsbild
1 . Zwischenbild

Selektorblende

Zwischenlinse

z . Beugungsbild

2. Zwischenbild

Projektorlinse

3. Beugungsbild

Leuchtschirm

II

Abbildung 3.10 : Strahlengang im Transmissionselektronenmikroskop für Abbildungsmodus un-
ter Hellfeldbedingung (Teilbild I) und Beugungsmodus (Teilbild 11) (nach Reimer 1984) .

o Objektivlinse und Objektivblende
Unter gleichen Winkeln abgebeugte Elektronen werden durch die Objektivlinse in
der hinteren Brennebene fokussiert . Durch Auswertung des so entstehenden Beu-
gungsbildes läßt sich die Kristallorientierung bestimmen, insbesondere durch die re-
lative Lage der diskreten Reflexe und der ebenfalls auftretenden Kikuchi-Linien (vgl .
Anhang B .2) . Über 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 Hochauflösungsbild bezeichnet wird .
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Leuchtschirm
Auf dem Leuchtschirm erscheint das vergrößerte Bild . Zur computergestützten Aus-
wertung der Hellfeldbilder wird in dieser Arbeit eine CCD-Kamera (charge coupled
device) verwendet .

3 .4 .2

	

Präparation von 90°-Keilproben durch Spalten

Für TEM-Untersuchungen werden grundsätzlich dünne Proben benötigt, die mit Elektro-
nen der eingesetzten Energie durchstrahlbar sind . Probenpräparation ist daher in der Regel
ein zerstörendes Verfahren, das unter Materialabtrag die Bereiche von Interesse einerseits
zugänglich machen soll, sie in ihrer Mikrostruktur und chemischen Zusammensetzung aber
andererseits unverändert lassen soll .

Untersuchungen von heteroepitaktischen Schichtsystemen erfordern zudem sog . Quer-
schnittsproben, so daß mit Durchstrahlung senkrecht zur Wachstumsrichtung eine gleichzei-
tige Abbildung aller Schichten im Querschnitt möglich ist . Dabei wird eine Durchstrahlung
parallel zu den Grenzflächen 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
über die gesamte durchstrahlte Probendicke, und Schwankungen der Materialeigenschaften
können nur in zwei Dimensionen aufgelöst werden.

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

Durchstrahlbar ist eine so präparierte 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 Oberfläche der zuletzt abgeschiedenen Schicht
steht als Querschnittsprobe für Untersuchungen zur Verfügung . Wegen der strengen 90°-
Keilform beträgt die durchstrahlte Probendicke bei optimaler Präparation lokal stets das
Zweifache des Abstands von der Spaltkante . Der durchstrahlbare Probenbereich ist da-
durch zwar eingeschränkt, die Kenntnis der lokalen Probendicke ist jedoch günstig für
die Interpretation des Bildkontrastes, etwa bei hochauflösender Transmissionselektronen-
mikroskopie (siehe z.B . Thoma und Cerva 1991a,b, Yabuchi et al . 1991, Walther et al .
1995) . Der definierte Dickengradient ist für die im Rahmen dieser Arbeit eingesetzte
TEM-Untersuchungsmethode unter Hellfeldbedingung eine wichtige Komponente der re-
produzierbaren Abbildungsbedingungen und wesentliche Voraussetzung für die Analyse der
Konzentrationsprofile, wie in Kapitel 4 ausführlich dargestellt wird .
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Spaltkante

Elektronenstrahl

GaSb/AISb-

L~ Heterostruktur

Abbildung 3.11 : Probengeometrie bei gespaltenen Keilproben . Die exponierten Flächen sind
einerseits die Spaltflächen vom Typ {110}, andererseits die Oberfläche der zuletzt abgeschiedenen
Schicht (Typ {001}), hier als Flächen eines würfelförmigen Probenstücks dargestellt . Die durch-
strahlte Probendicke t beträgt wegen der 90°-Keilform lokal stets das Zweifache des Abstands
von der Spaltkante . Die Durchstrahlung mit Elektronen erfolgt in der Nähe der Spaltkante .

Im folgenden werden die einzelnen Präparationsschritte skizziert, die sich in die Vorbe-
reitung der Probe und des Probenträgers sowie die Befestigung eines gespaltenen Pro-
benstücks auf dem Träger gliedern .

o Vorbereitung der Probe
Ausgangspunkt ist ein 2 mm x 2 mm großes Probenstück (Dicke 500 Mm), wie es für
die Diffusionsexperimente eingesetzt wird .

l . 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 Körnung
15,2 Mm auf eine Restprobendicke von 50 /im bis 70 pm. Polieren ist nicht
erforderlich .

3 . Ablösen der Probe vom Glasstempel und Reinigung in Aceton .
4 . Spalten der Probe . In der Praxis hat es sich als günstig erwiesen, eine große

Anzahl von gespaltenen Probenstücken herzustellen, aus denen dann geeignete
ausgewählt werden . Zunächst wird die Probe mit der Schichtseite auf eine weiche
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Unterlage aus Papiertüchern gelegt . Dann wird senkrecht zu den äußeren Pro-
benkanten der Spaltvorgang eingeleitet, indem mit einer daneben aufgesetzten
Pinzette Druck auf die Probe ausgeübt wird . Dies wird an verschiedenen Stel-
len so oft wiederholt, bis hinreichend kleine gespaltene Probenstücke vorliegen .
Auf diese Weise ergeben sich sechs bis zehn rechteckige gespaltene Probenstücke
von maximal etwa 1 mm x 0,5 mm Größe. Zusätzliche Verfahrensschritte für
eine gezielte Spalteinleitung (siehe z .B . Graham 1989) sind nicht notwendig . Der
Anteil der Probenstücke von hervorragender Qualität der Spaltflächen beträgt
mindestens 50 % . Die Spaltkante verläuft dann senkrecht zu den Schichten der
Heterostruktur, und die Probe ist an der exponierten Ecke nahe der Wachs-
tumsoberfläche unbeschädigt, wie in Abbildung 3 .12 exemplarisch gezeigt ist .

" Vorbereitung des Probenträgers (siehe Teilbild I von Abbildung 3.13)
Ausgangspunkt ist ein auch für konventionelle Präparation verwendeter Messingring
von 3 mm Außendurchmesser und 1 mm Innendurchmesser und etwa 50 Mm Dicke .
Das folgende Verfahren wurde in Anlehnung an einen Vorschlag von Graham (1989)
entwickelt .

1 . Abtrennen eines Streifens mittels einer Fadensäge (tangentialer Schnitt) . Ein
schmaler Steg bleibt bestehen, der Schnitt wird nicht durch das Loch geführt .

2 . Schnitt durch diesen Steg mittels Rasierklinge .
3 . Aufrichten eines Teils des Stegs in eine Lage senkrecht zum übrigen Messingring .

" Befestigung eines gespaltenen Probenstücks auf dem Probenträger (siehe Teilbild II
von Abbildung 3.13)

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

2 . Anbringen des gespaltenen Probenstücks am Steg . Die Probe wird so orientiert,
daß die Spaltflächen jeweils um 45° zur Oberfläche 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 gewährleistet .

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

4 . Bedecken großer Teile der gespaltenen Probe und daran angrenzender Stellen
des Messingrings mit Leitsilber (in Lösungsmittel) zur Vermeidung von Auf-
ladungseffekten während der TEM-Untersuchung. Anschließend beschleunigtes
Verdampfen des Lösungsmittels auf einer Heizplatte .

Neben der Vermeidung von Aufladungseffekten, die zu ruckartigen Bewegungen der TEM-
Probe aufgrund von Entladung Anlaß gäben, führt die dargestellte Präparationstechnik
insbesondere dazu, daß kontinuierliche Probendrift vernachlässigbar gering ist .
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Abbildung 3.12 : Spaltkante einer TEM-Probe, TEM-Hellfeldbild . Teilbild I : Übersichtsauf-
nahme eines Bereichs mit Heterostruktur . Die Spaltkante verläuft senkrecht zu den Schichten
der Heterostruktur (Pfeile) . Teilbild II : Detailaufnahme der exponierten Ecke der Probe an der
Oberfläche der zuletzt abgeschiedenen Schicht .

Abbildung 3.13 : Phasen der Präparation von Keilproben durch Spalten, rasterelektronenmi-
kroskopische Aufnahme des Probenträgers . Teilbild I : Probenträger mit aufgerichtetem Steg .
Teilbild II : Fertige TEM-Probe mit einem am Steg aufgeklebten gespaltenen Probenstück sowie
mit Bedeckung durch Leitsilber .
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Spaltflächen _

	

IN

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

Die Präparation von Heterostrukturproben mit aluminiumreichen Schichten erfordert be-
sondere Aufmerksamkeit, da deren Qualität durch Oxidation sehr schnell beeinträchtigt
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 Ot relativ zu wenig angegriffenen aluminiumfreien Schichten einer Reduktion
des durchstrahlten kristallinen Materials von 20t . Der Effekt skaliert zudem mit der Dicke
der aluminiumreichen Schicht .

Eine Passivierung mit (NH4 )2S, wie sie zum Beispiel als vorbereitender Schritt für Ra-
stertunnelmikroskopie (Scanning Tunnelling Microscopy, STM) durchgeführt wird (Gwo
et al . 1994) und auch an Antimoniden zur Reduktion von Oberflächenzuständen gezeigt
wurde (Dutta et al . 1994), lieferte keine TEM-Proben ausreichender Qualität . Stattdes-
sen hat sich im Rahmen dieser Arbeit eine zügige Präparation mit der oben genannten
kurzen Aushärtezeit des Klebstoffs und eine unmittelbar danach durchgeführte 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 Beeinträchtigung durch Oxida-
tion weitgehend vermieden .
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Eingesetzte Abbildungsbedingungen

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

" Orientierung entlang der (100)-Zonenachse

o Fünfstrahlfall 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 nützlich erweist sich dabei die relative Lage der Reflexe in
Bezug zu Kikuchi-Linien, welche sehr empfindlich von der Probenorientierung abhängt
(vgl . Anhang B .2) .

Im Falle der Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse ist eine exakte Orientierung bereits
aufgrund der hohen Symmetrie des Beugungsbildes möglich (siehe Abbildung 3 .15) . Neben
den {200}-Reflexen weisen ferner die {400}-Reflexe sowie die {220}- und {440}-Reflexe
große Intensität auf.

direkter
Strahl
{4401
{220}
{200}
{400}

Abbildung 3.15 : Abbildungsbedingung für die Bestimmung der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter, experimentelles Beugungsbild, (100)-Zonenachse .
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direkte.
Str<~hl
{NOJ

1,40OJ

X100>-Zonenachse

Abbildung 3.16 : Abbildungsbedingung für die Bestimmung der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter, experimentelles Beugungsbild, Fünfstrahlfall 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 Fünfstrahlfall 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 bezüglich der Kikuchi-Linien, und die {200}-Reflexe liegen auf
den {400}-Kikuchi-Linien, die {400}-Reflexe auf den {800}-Kikuchi-Linien . Strahlen höher-
er Indizierung weisen eine deutlich niedrigere Intensität auf, da ihre Anregungsfehler größer
sind . Aus dem Beugungsbild ist erkennbar, wie diese Abbildungsbedingung durch die Lage
weiterer Reflexe in der Nähe von Schnittpunkten von Kikuchi-Linien charakterisiert ist
(mit A und B markierte Reflexe) . Durch sie ist der Kippwinkel aus der 100)-Orientierung
festgelegt . Er beträgt 5,7° . Zudem erleichtern es die Reflexe, die Abbildungsbedingung
symmetrisch zu halten, um die zu den Grenzflächen der Heterostruktur parallele Ein-
strahlung zu gewährleisten . Von denjenigen Reflexen, die nicht der systematischen Reihe
angehören, haben die durch B markierten Reflexe die höchste Intensität . Sie tragen in ge-
ringem Umfang chemische Information . Im Zuge der Kalibrierung der Meßmethode anhand
experimenteller Hellfeldbilder wird dies berücksichtigt (Kapitel 4.4) .



Kapitel 4

Bestimmung von
Gruppe-III-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-III-Untergitter zu in-
terpretieren ist . Nach einer kurzen Darstellung des Prinzips steht zunächst die Beschreibung
der grundlegenden physikalischen Phänomene durch die dynamische Theorie der Elektro-
nenbeugung im Vordergrund . Innerhalb des so gesteckten Rahmens wird dann die auf das
Materialsystem GaSb-AlSb abgestimmte Wahl der Abbildungsbedingungen beschrieben
und der Kontrast in Dickenkonturen von GaSb/Al,Gal ,Sb-Heterostrukturen erläutert .
Im Anschluß daran wird die Methodik dargelegt, mit der Konzentrationsprofile experimen-
tell aus Bildkontrasten berechnet werden. Es schließt sich eine Diskussion über mögliche
Bildartefakte und ihren Einfluß auf die Interpretierbarkeit der experimentellen Ergebnisse
sowie die Darstellung der Meßunsicherheit an.

4.1

	

Chemischer Kontrast in Dickenkonturen

Grundlage der Gewinnung von Konzentrationsprofilen aus TEM-Hellfeldbildern ist ein sich
mit der lokalen Zusammensetzung verändernder Bildkontrast . Er kann unmittelbar auf die
Intensität der abgebeugten Strahlen und im Rahmen der dynamischen Theorie der Elektro-
nenbeugung weiter auf materialspezifische Größen zurückgeführt werden . Für den Zweck
der Analyse ist entscheidend, daß bei der gewählten Abbildungsbedingung diejenigen abge-
beugten Strahlen nennenswerte Intensität aufweisen, deren besondere Eigenschaft die sog .
chemische Sensitivität ist : Ihre Intensität 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 Sensitivität aufgeprägt . Dies resultiert in einer in erster Näherung cosinusförmi-
gen Oszillation der Intensität des direkten Strahls in Abhängigkeit von der durchstrahlten
Probendicke t . Die Oszillation ist an einem Probenkeil in Form von Dickenkonturen sicht-
bar als Bereiche hoher und geringer Bildintensität, 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 hängen die Dickenkonturen jedoch von der Probenorientierung, von Verzerrungs-
feldern und von der lokalen Zusammensetzung ab . Wenn Verzerrungsfelder vernachlässigt
werden können, ist die lokale Zusammensetzung von Heterostrukturen in 90°-Keilproben
bei festgelegter Probenorientierung anhand systematischer Veränderungen der Dickenkon-
turen quantitativ bestimmbar. Ein Parameter, der unter Verwendung einer 90°-Keilprobe
aus einem lokalen Intensitätsprofil gewonnen wird, kann dann als stabiles Maß für die
lokale Zusammensetzung herangezogen werden. Zur Minderung der Meßunsicherheit ist
es vorzuziehen, den Parameter aus einem möglichst großen Bereich des Intensitätsprofils
zu gewinnen, zum Beispiel durch ein Integral über die Intensität des direkten Strahls . In
Kapitel 4.4 wird dies ausführlich beschrieben . Der über eine Heterostruktur hinweg ermit-
telte Parametersatz, der den chemischen Kontrast der Dickenkonturen widerspiegelt, ist
schließlich Grundlage für ein Konzentrationsprofil der Heterostruktur .

Die grundsätzliche Nützlichkeit der Dickenkonturen für 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 (ausführliche Darstellung von Glaisher und
Cockayne 1993) . Anwendungen auf konkrete Halbleiterheterostrukturen beschränken sich
auf Al,Ga l ,As-Mischkristalle (de Jong und Janssen 1990, Bonard und Ganiere 1996),
wobei die notwendige Kalibrierung meist an simulierten Intensitätsprofilen erfolgte .

Allen genannten Arbeiten liegt die Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse zugrun-
de . Der für die Analyse zugängliche Bereich der Aluminiumkonzentration ist dabei in der
Mehrzahl der Analysen auf 0 at-% bis 70 at-% beschränkt . Dies ist unmittelbar auf die Ge-
stalt der Intensitätsprofile unter dieser Abbildungsbedingung zurückzuführen . Im Rahmen
der vorliegenden Arbeit wird daher mit dem Fünfstrahlfall bevorzugt eine andere Abbil-
dungsbedingung verwendet . Die Meßunsicherheit wird in der Literatur bei Anwendung der
(100)-Zonenachse im Falle von A1xGa 1_x As-Mischkristallen auf besser als ±7 at-% beziffert,
bei günstiger Wahl des Parameters auf besser als ±5 at-% . Die laterale Auflösung wird je
nach Ausleseverfahren der TEM-Hellfeldbilder und der verwendeten Glättungsalgorithmen
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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4.2

	

Dynamische Theorie

t

durchstrahlte
Probendicke t

Abbildung 4 .1 : Dickenkonturen des Hellfeldbildes einer Keilprobe . Ein Intensitätsprofil paral-
lel zum Dickengradienten entspricht der Oszillation der Intensität des direkten Strahls TO mit
durchstrahlter Probendicke t .

Das für die Untersuchungen dieser Arbeit verwendete Prinzip des chemischen Kontrasts
in Dickenkonturen beruht mit dem Fünfstrahlfall auf einer für das System GaSb-AlSb
besonders geeigneten Abbildungsbedingung . Für das Verständnis der spezifischen, von der
Probenorientierung abhängigen Beugungsphänomene ist die dynamische Theorie der Elek-
tronenbeugung von großer Bedeutung und wird im folgenden für die Erläuterung des che-
mischen Kontrasts herangezogen .
Die dynamische Theorie wird zur quantitativen Beschreibung der betrachteten Beu-
gungsphänomene verwendet, da sie im Unterschied zur kinematischen Näherung die dyna-
mische Wechselwirkung der Teilwellen beim Probendurchgang berücksichtigt . Wegen der
durch den Probenkeil hervorgerufenen großen Probendicken ist der Bildkontrast im gesam-
ten Bereich eines Hellfeldbildes einer 90°-Keilprobe von dynamischen Effekten bestimmt,
die nun erläutert 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
durchgeführt (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) .



40

	

4. Bestimmung von Gruppe-III-Konzentrationsprofilen

In Anhang B .3 ab Seite 147 sind die mathematischen Aspekte der dynamischen Theorie,
die für die Darstellung der Intensität Io des direkten Strahls als Funktion der durchstrahl-
ten Probendicke t relevant sind, in Grundzügen aufgeführt . Ausgehend von der zeitun-
abhängigen Schrödingergleichung wird dort ein Ausdruck für Io (t) hergeleitet . Wie aus
Abbildung 4 .1 hervorgeht, ist dies gerade diejenige Größe, die experimentell den Verlauf
der Intensitätsoszillation einer Dickenkontur im Hellfeldbild beschreibt . Die wichtigsten
Aspekte der Herleitung, die für das Verständnis der Anwendung der Untersuchungsmetho-
de auf das Materialsystem GaSb-AlSb von Bedeutung sind (nachfolgendes Kapitel 4 .3),
werden im folgenden zusammengefaßt :

l . 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 ~(j) und damit unterschiedlicher kineti-
scher Energie .

2 . Aus Gründen 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 ~(j) sind Anlaß zu Interferenzerscheinungen zwi-
schen den einzelnen Blochwellen .

4 . Unter bestimmten Näherungen ergibt sich eine explizite Lösung der Schrödingerglei-
chung in Form einer Eigenwertgleichung, der sog . Säkulargleichung . Die Eigenwerte
für jede Blochwelle (j) sind für die Einstrahlung parallel zu einer Zonenachse bzw.
bei symmetrischer Anregung einer systematischen Reihe von Strahlen durch

gegeben, also durch die Differenz der Beträge der z-Komponente eines Blochwellen-
vektors 0 ) und des mittleren Wellenvektors K im Kristall . Ein Eigenwert ,y(i) ist
demzufolge ein Maß für die dispersive Wirkung des Kristallpotentials .

5 . Für die Intensität Io (t) des direkten Strahls ergibt sich schließlich

Io(t) -~_

	

Co~)4 + 2

(k(i) - K) - 7(i)

	

(4 .1)

Coj)2Co )2 cos [27r (-y(j) - (4 .2)

Daraus gehen die von je zwei verschiedenen Blochwellen (j) und (k) hervorgeru-
fenen Interferenzen (-Y(j) - ly(k)) hervor, die Schwebungen der räumlichen Periode
1/ (-y (i) - ly( k )) sind . Diese Periode wird Extinktionslänge genannt . Durch die Sum-
men in Gleichung 4 .2 wird die Überlagerung der Interferenzen beschrieben, die im
allgemeinen in einem komplizierten Verlauf von Io (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 :

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

2 . Eine große Extinktionslänge ist zu erwarten, wenn sich die Werte von y(i) und y(k)

nur gering unterscheiden . Dies ist vorteilhaft, da die Dickenkonturen damit durch
einen Parameter erfaßbar sind, welcher sich auf einen möglichst großen Bereich des
Hellfeldbildes bezieht .

Die Umsetzung dieser Kriterien für das Materialsystem GaSb-AlSb wird im folgenden
Kapitel 4.3 beschrieben .

4.3

	

Anwendung auf das Materialsystem GaSb-AISb

Im Fall von GaSb/Al,Gal_�Sb-Heterostrukturen ist die Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter durch die atomare Konzentration xAl von Aluminium bzw. xGa
von Gallium auf dem Gruppe-III-Untergitter gegeben, und es gilt :

XGa + XAl = 1 (4 .3)

Im folgenden wird daher xAl 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 Fünfstrahlfall vorrangig eine Abbildungsbedingung
angewendet, die für 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 Stöchiometrie eines III/V-Halbleiters können 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 (VIII) in
Gleichung 4.3 gemäß xGa + XAl + xv,11 = 1 ist daher für die Bestimmung der Zusammensetzung nicht
notwendig .
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l . Das Materialsystem betreffend :
Adaption auf GaSb/A1�Ga1 _,Sb-Heterostrukturen .

2 . Die Abbildungsbedingung betreffend :
Es wird eine neue, für die Konzentrationsanalyse vorteilhafte Abbildungsbedingung
eingesetzt : ein symmetrischer Fünfstrahlfall 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 Intensität (vgl . Abbildung 3.16, Seite 36) . Eine Variation der Zusam-
mensetzung führt zu einer durch Parameter besser erfaßbaren Veränderung des In-
tensitätsprofils als bei der in der Literatur beschriebenen Einstrahlung entlang der
(100)-Zonenachse .

3 . Den Parameter zur Auswertung des Intensitätsprofils betreffend :
Zur Umwandlung eines Intensitätsprofils in eine Konzentration ist nur ein einziger
Parameter notwendig . Er wird aus annähernd dem gesamten aus einem Hellfeldbild
resultierenden Intensitätsprofil durch Integration gewonnen. Abhängig vom lokalen
Verzerrungsfeld ist der gesamte Konzentrationsbereich entsprechend 0, 0 < xAI < 1, 0
erfaßbar .

4 . Die Oxidation aluminiumreicher Schichten betreffend :
Die Reduktion der von Elektronen durchstrahlten Probendicke durch Oxidation wird
quantitativ ermittelt und numerisch kompensiert . Für Dicken reiner AlSb-Schichten
von bis zu 7 nm ist damit der Effekt der Oxidation vollständig kompensierbar .

5 . 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 Lösung der Schrödingergleichung stehen die von der
Zusammensetzung abhängigen Charakteristika der Oszillationen des direkten Strahls im
Vordergrund .
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4 .3 .1

	

Orientierung entlang der (100)-Zonenachse

Blochwellenrechnungen ergeben, daß für den gesamten Bereich der Aluminiumkonzentra-
tion xAl gemäß 0, 0 G XAl G l, 0 nur drei Blochzustände angeregt sind . In der Reihenfolge
der kinetischen Energie sind dies die Blochzustände 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 :

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

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

9 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
Sensitivität ergibt .

Blochzustand 1

	

Blochzustand 2

	

Blochzustand 5

Abbildung 4.2 : Lokalisierung der drei am stärksten angeregten Blochzustände in der kristal-
lographischen Einheitszelle von GaSb für Orientierung entlang der (100)-Zonenachse . Gezeigt
ist die jeweilige Blochwellenintensität an der Unterseite eines Materialstücks von der Dicke einer
Einheitszelle . Die Skalierung der Intensität ist für die drei Zustände verschieden .
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Die allgemeine Gleichung für die Oszillation der Intensität Io (t) des direkten Strahls (Glei-
chung 4.2, Seite 40) stellt sich damit für die Einstrahlung entlang der (100)-Zonenachse
wie folgt dar :

Io(t)
- n(1)4
-0

+
n(2)4
-0

+
n(5)4

+ 2n(1)2 n(2)2 cos [27r(-y(1) - ly(2))t- 0 - 0 ~

Abbildung 4 .3 : Eigenwerte -y (i) der Säkulargleichung als Funktion der Aluminiumkonzentrati-
on xAt für Orientierung entlang der (100)-Zonenachse, Berechnung für die drei am stärksten
angeregten Blochzustände .

+ 2Cö1)2 Cö5)2 cos [27r(y(1) - ly(5))t~

+2n(2)2 n(5)2 cos [27r(y( 2 ) - y(5))t]

	

(4 .4)-0 -0

Es ergeben sich drei dickenunabhängige Terme und drei weitere Terme, die die Interferenz
von jeweils zwei der drei Blochwellen beinhalten. In Abbildung 4 .3 ist die Abhängigkeit
der Eigenwerte y(i) von der Aluminiumkonzentration xAl abgebildet, die die Interferen-
zen bestimmen . In Übereinstimmung mit den Schlußfolgerungen aus der Lokalisierung der
Blochzustände ist zu erkennen, daß die Eigenwerte für die Blochzustände 1 und 5 von der
Aluminiumkonzentration unabhängig sind . Der nahezu lineare Verlauf des Eigenwertes für
Blochzustand 2 als Funktion der Aluminiumkonzentration ist die quantitative Beschreibung
der chemischen Sensitivität . Entsprechend der geringeren Kernladungszahl von Aluminium
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Abbildung 4 .4 : Oszillationsperioden (Extinktionslängen) der drei wichtigsten Blochwellenin-
terferenzen als Funktion der Aluminiumkonzentration xA1 für Orientierung entlang der (100)-
Zonenachse .

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

Die räumlichen Perioden (Extinktionslängen) der drei Oszillationen, die meßbaren Größen
der chemischen Sensitivität, sind in Abbildung 4.4 dargestellt . Die Interferenz der Bloch-
wellen 1 und 5 ist erwartungsgemäß unabhängig von xAl . Die Periode beträgt wegen der
großen Differenz von -~( 1 ) und ,y (5) 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 großen Anregungsstärken . Die Dickenabhängigkeit der
Intensität des direkten Strahls ist daher im wesentlichen von der dadurch festgelegten
Oszillationsperiode bestimmt, die mit XAl von 43 nm stark ansteigt auf 77 nm.

Die vollständige Darstellung der Intensität des direkten Strahls für eine Reihe verschiedener
Aluminiumkonzentrationen ist in Abbildung 4 .5 gezeigt . Die dort dargestellte Intensität
des direkten Strahls entspricht der realen experimentellen Situation insofern, als für die
Blochwellenrechnung in diesem Fall Absorption sowie eine höhere Anzahl von Blochwellen
berücksichtigt sind, entsprechend der großen Anzahl an Reflexen im Beugungsbild . Es ist zu
erkennen, daß für das Experiment keine einfache Beziehung zwischen der Aluminiumkon-
zentration und den auszuwertenden Dickenkonturen zu erwarten ist . Die Dickenkonturen
weisen eine Periodizität auf, die stark mit der Aluminiumkonzentration variiert . Im Falle
des Materialsystems GaAs-AlAs ist dies ähnlich . Daraus ist die in Kapitel 4.1 erwähn-
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Abbildung 4.5 : Relative Intensität des direkten Strahls Io als Funktion der durchstrahlten
Probendicke t für die (100)-Zonenachse . Berechnung unter Berücksichtigung von Absorption
und unter Verwendung von 22 Blochzuständen . Die Pfeile weisen auf die Verschiebung des zweiten
Intensitätsminimums 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 für eine rasche qualitative Abschätzung von Konzentrati-
onsprofilen per Augenschein während der Arbeit am Transmissionselektronenmikroskop
günstig . Dies sei anhand von Abbildung 4 .5 erläutert . Die lokalen Intensitätsextrema, insbe-
sondere das zweite Intensitätsminimum (siehe Pfeile) stellen im Experiment leicht erkenn-
bare Merkmale der Dickenkontur dar . Ihr Abstand von der Spaltkante ist daher ein erstes
Maß für 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 gewählt wird . In Kapitel 4.4 wird aufgezeigt, wie dieser unterstützend zur
Konzentrationsanalyse herangezogen wird .
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4.3 .2

	

Fünfstrahlfall mit {200}-Strahlen

Der durch Verkippung aus der (100)-Orientierung einstellbare Fünfstrahlfall mit der syste-
matischen Reihe von {200}-Strahlen zeichnet sich durch die angestrebten größeren räumli-
chen Perioden der Blochwelleninterferenzen aus . Auch hier ist nur bei drei Blochzuständen
signifikante Anregung festzustellen . In Abbildung 4 .6 ist die relative Intensität der Bloch-
wellen gezeigt in einer Projektion senkrecht zu derjenigen Kristallachse, um die zur Ein-
stellung des Fünfstrahlfalls gekippt wird . Es ist zu erkennen :

o Blochzustand 1 mit der höchsten Energie ist wiederum vorwiegend an die Orte der
Antimonatome gebunden und daher nur von sehr geringer chemischer Sensitivität für
die Zusammensetzung auf dem Gruppe-III-Untergitter .

9 Blochzustand 2 ist an die Orte der Gruppe-III-Atome gebunden. Dies ist die physi-
kalische Ursache für die chemische Sensitivität unter dieser Abbildungsbedingung .

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

Die allgemeine Gleichung 4.2 (Seite 40) für die Oszillation der Intensität Io (t) des direkten
Strahls reduziert sich wie im Fall der (100)-Zonenachse auf drei dickenunabhängige Terme

w
3

c
c.c

U

CO

N

Ort entlang <l00>-Richtung / nm

Abbildung 4.6 : Lokalisierung der drei am stärksten angeregten Blochzustände für den Fünf-
strahlfall . Gezeigt ist die relative Blochwellenintensität in einer Projektion senkrecht zu derjeni-
gen Kristallachse, um die zur Einstellung des Fünfstrahlfalls aus der (l00)-Orientierung gekippt
wird . Mit Sb bzw . A1/Ga ist die Position der entsprechenden Atome gekennzeichnet .
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und drei Interferenzterme . Aus den Eigenwerten y(i) und ihrem Verlauf mit der Alumi-
niumkonzentration xAI lassen sich wichtige Eigenschaften ablesen, die den Fünfstrahlfall
auszeichnen, wie Abbildung 4.7 zeigt . Darin sind neben den Werten für den Fünfstrahlfall
(dicke Linien) auch die der Orientierung entlang der (100)-Zonenachse (dünne Linien) zum
Vergleich eingetragen . Für den Fünfstrahlfall folgt :

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

Der Eigenwert zu Blochzustand 2 ist vergleichsweise gering von der Aluminiumkon-
zentration abhängig : Er ändert sich um l, 9 . 10-5 nm-1 pro Atomprozent Aluminium,
während unter (100)-Orientierung eine Änderung von 1, 0 . 10-4 nm-1 pro Atompro-
zent festzustellen ist .

Die Eigenwerte der beiden am stärksten angeregten Blochzustände 1 und 2 unter-
scheiden sich im Mittel um 0, 01 nm-1 . 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 räumlichen Perioden der Blochwelleninter-
ferenzen sind demzufolge groß . Unabhängig von der Art der Bildentstehung ist so bei Ver-
kippung aus einer hochsymmetrischen Kristallorientierung ein chemischer Kontrast über
einen vergleichsweise weiten Bereich von Probendicken detektierbar (siehe z .B . Jia et al .
1993, Rosenauer et al . 1998) .

Die räumlichen Perioden der drei Oszillationen sind in Abbildung 4 .8 gezeigt . Die Interfe-
renz der Blochwellen 1 und 2, die im Fünfstrahlfall die chemische Information trägt, führt
zu Oszillationsperioden von 86 nm für AlSb bis 111 nm für GaSb . Die beiden anderen Inter-
ferenzen führen zu vergleichsweise kurzen Perioden, die entsprechend der in Abbildung 4.6
dargestellten Lokalisierung nur geringfügig von der Aluminiumkonzentration abhängen. Da
Blochzustand 4 nur schwach angeregt ist, bewirken sie eine gering ausgeprägte Feinstruk-
tur in der resultierenden Oszillation der Intensität des direkten Strahls, wie anhand von
Abbildung 4 .9 zu erkennen ist .

Die Feinstruktur verliert mit zunehmender Aluminiumkonzentration an Bedeutung, so daß
die Oszillation der Intensität bei hohen Konzentrationen nahezu ausschließlich von der
Interferenz der Blochwellen 1 und 2 bestimmt wird . In Abbildung 4.10 sind die Ursachen
dafür dargestellt . Sie zeigt diejenigen Beiträge zur Intensität 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 -y(i) der Säkulargleichung als Funktion der Aluminiumkonzentrati-
on xA1 für den Fünfstrahlfall (dicke Linien) und für Orientierung entlang der (100)-Zonenachse
(dünne Linien), Berechnung für die drei jeweils am stärksten angeregten Blochzustände .
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Abbildung 4 .8 : Oszillationsperioden (Extinktionslängen) der drei wichtigsten Blochwelleninter-
ferenzen als Funktion der Aluminiumkonzentration xA1 für den Fünfstrahlfall .
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Abbildung 4 .9 : Relative Intensität des direkten Strahls Io als Funktion der durchstrahlten Pro-
bendicke t für den Fünfstrahlfall, Berechnung ohne Absorption und unter Verwendung der drei
am stärksten angeregten Blochzustände . Die Pfeile weisen auf die bei reinem GaSb ausgeprägte
Feinstruktur der Intensitätsprofile hin .

Beide Interferenzen besitzen über den gesamten Konzentrationsbereich sehr ähnliche räum-
liche Perioden, so daß ihr gemeinsamer Beitrag die in Abbildung 4.10 gezeigte Schwebung
ist . Die Schwebung setzt sich zusammen aus einer mittleren Periode

(4 .5 )2 1 7(4) + 7(2) 1 7(4)

	

30 nm

1
~,(1) _ ~,(2) ^ 100 nm .

	

(4 .6)

Für Probendicken von etwa 30 nm bis 70 nm ergibt sich so eine effektive Dämpfung des
Beitrags der beiden Interferenzen . Gleichzeitig verringert sich die Anregung der beteiligten
Blochwellen mit steigender Aluminiumkonzentration . Dies führt insbesondere bei hohen
Konzentrationen dazu, daß der Intensitätsverlauf des direkten Strahls dem einer reinen
cosinusförmigen Oszillation sehr ähnlich ist .

Unter Berücksichtigung von Absorption bei der Blochwellenrechnung ergibt sich für den
Fünfstrahlfall schließlich ein Intensitätsverlauf des direkten Strahls, wie er in Abbil-
dung 4.11 gezeigt ist . Im Unterschied zur Einstrahlung entlang der 100)-Zonenachse äußert
sich chemischer Kontrast in Dickenkonturen hier wesentlich stärker durch Intensitätsvaria-
tionen an einer bestimmten Probendicke als durch markante Verschiebungen von Minima
oder Maxima des Intensitätsprofils .
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Abbildung 4 .10 : Beiträge der Interferenzen der Blochwellen 1 und 2 sowie 1 und 4 zur Inten-
sität des direkten Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke t für den Fünfstrahlfall,
Berechnung unter Verwendung der drei am stärksten angeregten Blochzustände .
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Abbildung 4 .11 : Intensität des direkten Strahls 10 als Funktion der durchstrahlten Proben-
dicke t für den Fünfstrahlfall . Berechnung unter Berücksichtigung von Absorption und unter
Verwendung der drei am stärksten angeregten Blochzustände . Die Pfeile weisen auf die bei reinem
GaSb ausgeprägte Feinstruktur der Intensitätsprofile hin .
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4.3 .3 Zusammenfassung

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

(100-Zonenachse

starke Dispersionswirkung des Kristallpotentials
geringe räumliche Perioden der Blochwelleninterferenzen
starke Änderung dieser Perioden mit der Aluminiumkonzentration
besonders geeignet für qualitative Bewertung eines Konzentrationsprofiles an-
hand lokaler Minima und Maxima der Dickenkonturen

9 Fünfstrahlfall mit systematischer Reihe von {200}-Strahlen

schwache Dispersionswirkung des Kristallpotentials
große räumliche Perioden der Blochwelleninterferenzen
geringe Änderung dieser Perioden mit der Aluminiumkonzentration
geringfügige Feinstruktur, verschwindet mit steigender Aluminiumkonzentration
besonders geeignet zum quantitativen Erfassen der lokalen Zusammensetzung
mittels eines Parameters, der aus einem großen Bereich eines TEM-Hellfeldbildes
gewonnen wird

Während schwach angeregte Blochzustände für die Diskussion der grundlegenden Phäno-
mene der beiden Abbildungsbedingungen vernachlässigt werden können, gilt dies nicht
in der elektronenmikroskopischen Praxis . Hier tragen weitere Blochwellen zum Kontrast
im Hellfeldbild bei, je nach Anzahl der abgebeugten Strahlen, die signifikante Intensität
aufweisen .

In Hinblick auf reproduzierbare experimentelle Bedingungen werden zwei Maßnahmen ge-
troffen, die den zusätzlichen Blochzuständen Rechnung tragen :

l . die Kalibrierung der Meßmethode betreffend :
Die Kalibrierung erfolgt nicht anhand von Blochwellenrechnungen, wie sie in den
Kapiteln 4.3 .1 und 4 .3 .2 zur Darstellung der Beugungsphänomene gezeigt wurden,
sondern anhand von experimentellen Bildern, so daß Beiträge weiterer Blochwellen
zum Bildkontrast erfaßt 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 über die im Hellfeldbild abgebildete Heterostruktur steht, gliedert sich in
mehrere Schritte . Sie werden in den nachfolgenden Abschnitten anhand zweier exempla-
rischer Bilder erläutert, die unter den beiden Abbildungsbedingungen (100)-Zonenachse
und Fünfstrahlfall aufgenommen worden sind . Die zugrundeliegende Probe ist durch flache
Konzentrationsprofile in der Heterostruktur charakterisiert, da sie einer Diffusionsglühung
unterzogen wurde . Es liegen daher mehrere Bereiche unterschiedlicher Aluminiumkonzen-
tration nebeneinander vor .

Die Schritte der Auswerteprozedur lauten im einzelnen :

l . Einen Satz von Intensitätsprofilen aus dem Hellfeldbild auslesen .

z . 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 . Intensitätsprofile auf die Referenz normieren .

7 . Für jedes Intensitätsprofil einen Parameter als Maß für die lokale Zusammensetzung
durch Integration der normierten Intensität ermitteln .

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

Das natürliche Längenmaß ist zunächst ein Bildpunkt (Pixel) . Es wird in eine Proben-
dicke t (entlang des Intensitätsprofils) und in eine laterale Distanz s (entlang des späte-
ren Konzentrationsprofils) anhand einer unabhängigen Längenkalibrierung umgerechnet .
Mit der verwendeten nominell 80000-fachen Vergrößerung und der Nachvergrößerung 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 Länge
abdeckt . In Anhang D wird das Verfahren zur Längenkalibrierung beschrieben .
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1 . Auslesen des Hellfeldbildes

	

Am Hellfeldbild in seiner ursprünglichen Form (Abbil-
dung 4.12) wird die Lage der Spaltkante und die der Grenzflächen der heteroepitaktischen
Schichten relativ zu den Bildkanten bestimmt. Spaltkante und Heterostruktur brauchen
dabei nicht senkrecht zueinander zu liegen, wie es für eine optimal gespaltene Probe zu er-
warten wäre . Das Intensitätsprofil einer Dickenkontur wird dann durch das Auslesen einer
durch die Geometrie vorgegebenen Reihe von Pixeln parallel zur Heterostruktur ermittelt .
Dies wird für alle auszulesenden Dickenkonturen über 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 Intensitätsprofilen des direkten Strahls vor .

2 . Feststellen der Referenzbereiche Der Satz Intensitätsprofile 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 Fünfstrahlfall-Bedingung aufgenommene Hellfeldbild übertragen werden. In Abbil-
dung 4 .13 sind die korrespondierenden Bildbereiche hervorgehoben .

Abbildung 4.12 : Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 1 : Feststellen der Bildgeometrie und Auslesen des Hellfeldbildes . Teilbild I : (100)-
Zonenachse, Teilbild II : Fünfstrahlfall . Einzelne Intensitätsprofile werden aus Pixelreihen ermit-
telt, die parallel zu derjenigen Richtung laufen, welche im Bild jeweils als durchgezogene Linie
markiert ist . Über die Heterostruktur hinweg (Pfeil mit gestrichelter Linie) wird das gesamte
Hellfeldbild entsprechend der Wachstumsrichtung ausgelesen.
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Abbildung 4.13 : Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 2 : Feststellen der Referenzbereiche von reinem GaSb . Teilbild I : (100)-Zonenachse, Teil-
bild 11 : Fünfstrahlfall .

3 . Kompensierung des Oxidationseffekts

	

In Kapitel 3 .4 .2 wurde bereits darauf hin-
gewiesen, daß sich die effektive durchstrahlte kristalline Probendicke im Bereich alumi-
niumhaltiger Schichten durch Oxidation verringert . Sie bewirkt einen Versatz der Inten-
sitätsprofile aluminiumreicher Bereiche relativ zu denen der Referenzbereiche, der vor einer
Normierung auf die Referenz kompensiert werden muß. Ist der Versatz nicht durch den Ef-
fekt eines lokal variierenden Dickengradienten überlagert, kann er gemessen und ausgegli-
chen werden. Untersuchungen an GaSb/Al�Gal _� Sb-Heterostrukturen mit verschiedenen
Schichtdicken ergeben, daß der lokale Dickengradient in reinen AlSb-Schichten von weni-
ger als 7 nm Dicke bzw. in aluminiumärmeren Schichten entsprechend größerer Dicke in
guter Näherung unverändert der eines 90°-Keils ist, so daß die Wirkung der Oxidation
ausgeglichen werden kann.

Die Messung des Versatzes erfolgt unter beiden Abbildungsbedingungen anhand eines Be-
reichs des Intensitätsprofils, in dem aus Blochwellenrechnungen für alle Aluminiumkon-
zentrationen ein identischer Intensitätsverlauf zu erwarten ist . Abbildung 4 .5 (Seite 46)
für die (100)-Zonenachse und Abbildung 4.11 (Seite 51) für den Fünfstrahlfall zeigen, daß
dies jeweils für Probendicken von 0 um bis 8 nm gegeben ist . Unter Verwendung von drei
Stützstellen wird der Versatz eines Intensitätsprofils im Falle der (100)-Zonenachse bei 53 %
der Vakuumintensität gemessen, für den Fünstrahlfalls bei 64 %. Die Auswahl dieser In-
tensitätswerte resultiert aus der Einschränkung des Bereichs identischer Intensitäten, der
experimentelle Intensitätsprofile unterworfen sind : Bei kleineren Intensitätswerten unter-
scheiden sich die Intensitätsprofile für verschiedene Aluminiumkonzentrationen, bei größe-
ren sind die Intensitätsprofile aluminiumreicher Bereiche durch Oxidation verändert .



56

	

4. Bestimmung von Gruppe-III-Konzentrationsprofilen

16

14

12

_ 10
x
ä

6N
N

4

2

0
0

	

0

	

0

	

0

	

0

	

0

40 60 80 100 120 140

laterale Distanz s/ nm

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 für den in Abbildung 4.13 (Teilbild 11, Fünfstrahlfall) gezeigten Pro-
benbereich . Neben dem oxidationsbedingten Versatz der kristallinen Spaltkante (Markierung A)
werden auch andere Ungleichmäßigkeiten der Spaltkante detektiert (Markierungen B) .

Vor der Messung des Versatzes wird eine vorläufige Filterung durchgeführt, wie sie später
auch vor der Normierung eingesetzt wird . In Abbildung 4 .14 ist das Ergebnis für den in Ab-
bildung 4.13 (Teilbild II, Fünfstrahlfall) gezeigten Probenbereich dargestellt . Neben dem
Effekt der Oxidation (Markierung A) werden durch das beschriebene Verfahren auch evtl .
auftretende Ungleichmäßigkeiten 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 Intensität von 53 ,7c bzw. 64 ,7c entsprechende
Probendicke willkürlich 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

	

Intensitätsprofile eines Hellfeldbildes, das mittels CCD-Kamera aufgenom-
men wird, sind von thermischem Rauschen der Kamera überlagert . Vor den weiteren
Schritten der Auswerteprozedur erfolgt eine Filterung dieser Rauschanteile, die räumlich
hochfrequent sind . Der Filter hat ein Profil ähnlich einer Gaußkurve und wird richtungs-
abhängig angesetzt : In den GaSb-Referenzbereichen wird entlang derjenigen Richtung, die
dem späteren Konzentrationsprofil entspricht, über eine größere Anzahl Pixel gemittelt als
entlang der Intensitätsprofile . In dem Bereich zu detektierender Aluminiumkonzentration
ist der Filter jedoch symmetrisch . In Kapitel 4.5 wird auf die Parameter der Filterung
näher 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 : Fünfstrahl-
fall . Relative Intensität Io des direkten Strahls als Funktion der relativen Probendicke t für die
GaSb-Referenzbereiche (jeweils dicke Linie) und für ausgewählte Stellen des aluminiumhaltigen
Bereichs mit steigender Aluminiumkonzentration (dünne Linien, Pfeil) nach Filterung .
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Nach der Filterung stellt sich die Intensität des direkten Strahls als Funktion der rela-
tiven Probendicke wie in Abbildung 4.15 gezeigt dar . Die Intensitätsprofile der GaSb-
Referenzbereiche (dicke Linie) und die davon abweichenden Profile einiger ausgewähl-
ter Stellen des aluminiumhaltigen Bereichs mit unterschiedlichen Aluminiumkonzentra-
tionen (dünne Linien) sind in der Auftragung einander überlagert . Die lokalen GaSb-
Referenzprofile (nicht im Bild dargestellt) werden an jeder relativen Probendicke aus den
experimentellen Intensitätswerten durch lineare Regression berechnet . Für 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 Intensitätsprofile von alumi-
niumreichen Schichten unter der Abbildungsbedingung des Fünfstrahlfalls einen nahezu
glatten cosinusförmigen Verlauf auf . Das Intensitätsprofil einer reinen GaSb-Schicht hin-
gegen ist von einer Feinstruktur aus lokalen Maxima geprägt . Auch die gemessenen Inten-
sitätsprofile der GaSb-Referenzbereiche zeichnen sich durch diese Feinstruktur aus, die sich
über den gesamten Bereich der relativen Probendicke erstreckt, wie in Teilbild II von Ab-
bildung 4.15 gezeigt . Anhand der Feinstruktur ist eine relative Bestimmung des Dickengra-
dienten sowohl lokal als auch global für den gesamten abgebildeten Probenbereich möglich .
Ähnliches gilt für die Minima und Maxima für Intensitätsprofile bei Orientierung entlang
der (100)-Zonenachse (Teilbild I von Abbildung 4 .15) . Da ein experimentell ermittelter
Standard für GaSb nicht vorliegt, an dem eine Dickenkalibrierung der gemessenen GaSb-
Intensitätsprofile vollzogen werden könnte, wird ein in Näherung gültiges Vergleichsmaß
anhand aller gemessenen Dickengradienten bestimmt . Ein davon abweichender globaler
Gradient eines betrachteten Probenbereichs wird durch Stauchen bzw . Strecken aller aus
diesem Bereich gewonnenen Intensitätsprofile korrigiert .

6 . Normierung der Intensitätsprofile auf die GaSb-Referenz

	

Die Intensitätsprofile
eines Hellfeldbildes werden aus den folgenden Gründen auf die GaSb-Referenz normiert :

o Ausgleich inelastischer Streuung, die für jedes Hellfeldbild und insbesondere für je-
de TEM-Probe unterschiedlich ausfallen kann. Einen wichtigen Beitrag inelastischer
Streuung stellen amorphe Oberflächenschichten auf den beiden Spaltflächen dar, die
in der TEM-Probe die Ein- bzw . Austrittsfläche für die Elektronen bilden . Abhängig
von der Zeit, die die TEM-Probe während der Präparation dem Luftsauerstoff aus-
gesetzt ist, ergeben sich unterschiedliche Dicken der amorphen Schichten. Die Folge
ist ein variierender Beitrag zur Untergrundintensität, der als effektive Dämpfung im
Intensitätsprofil des direkten Strahls gemessen wird .
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9 Teilweiser Ausgleich derjenigen Effekte, die durch eine von der angestrebten Pro-
benorientierung geringfügig abweichende Orientierung hervorgerufen werden. Abwei-
chungen sind selbst innerhalb einer Serie von Hellfeldbildern einer einzelnen TEM-
Probe nicht auszuschließen, da nach jeder lateralen Bewegung der TEM-Probe eine
leichte Verkippung auszugleichen ist . Für den Fünfstrahlfall sind vor allem diejenigen
Komponenten der Verkippung von Bedeutung, die rasche Veränderungen der Anre-
gungsfehler sg 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 Intensitätsprofil
des direkten Strahls wird diese als unterschiedlich stark ausgeprägte Feinstruktur
gemessen .

In Abbildung 4 .16 sind einige ausgewählte normierte Intensitätsprofile für die beiden exem-
plarisch behandelten Hellfeldbilder dargestellt . Die Profile entsprechen dem Bereich der He-
terostruktur mit dem zu detektierenden Konzentrationsprofil und repräsentieren benach-
barte Probenstellen mit steigender Aluminiumkonzentration . Die mit der Konzentration
einhergehende systematische Veränderung der normierten Intensitätsprofile (siehe Pfeile)
ist klar ablesbar . Sie ist daher ein direktes Maß für die zu detektierende Aluminiumkon-
zentration . Ein durch Integration numerisch erfaßtes Maß wird im folgenden Parameter
genannt .

7 . Integration der normierten Intensität Unter Orientierung entlang der (100)-
Zonenachse und insbesondere bei Anwendung des Fünfstrahlfalls können Dickenbereiche
festgelegt werden, in denen die systematische Veränderung der Intensitätsprofile monoton
erfolgt . Ein Integral der normierten Intensität ist mit den so gesetzten Integrationsgrenzen
eine monotone Funktion der Aluminiumkonzentration . Für die Abbildungsbedingungen
sind charakteristische Unterschiede festzustellen, die die Integralgrenzen betreffen (vgl .
Abbildung 4.16) . Sie folgen unmittelbar aus der Länge der jeweils dominierenden Oszilla-
tionsperiode der Intensität des direkten Strahls, wie in Kapitel 4 .3 anhand von Blochwel-
lenrechnungen dargestellt wurde .

(100)-Zonenachse
Eine Systematik der normierten Intensitätsprofile mit der lokalen Aluminiumkonzen-
tration ist nur innerhalb von drei jeweils eng begrenzten Dickenbereichen gegeben :

erhöhte Intensität von 0 nm bis 15 nm
erniedrigte Intensität von 15 nm bis 40 nm

erhöhte Intensität von 40 nm bis 70 nm
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rel . Probendicke t I nm

Abbildung 4.16 : Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 6 : Normierung der Intensitätsprofile auf die GaSb-Referenz . Teilbild I : (100)-Zonenachse,
Teilbild 11 : Fünfstrahlfall . Intensität Io des direkten Strahls (normiert auf die Profile der GaSb-
Referenzbereiche) als Funktion der relativen Probendicke t für ausgewählte Stellen des alumini-
umhaltigen Bereichs mit steigender Aluminiumkonzentration (jeweils durch Pfeil hervorgehoben) .
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. Fünfstrahlfall
Die Systematik erstreckt sich auf einen weitaus größeren Gesamtbereich, und die
einzelnen Dickenbereiche sind ebenfalls größer :

erniedrigte Intensität von 0 nm bis etwa 50 nm
erhöhte Intensität von etwa 50 nm bis etwa 100 nm

erniedrigte Intensität von etwa 100 nm bis 140 nm

Unabhängig von der Abbildungsbedingung sind lokal maximale Signale relativer Intensität
von etwa 2 :1 zu erkennen (Abbildung 4.16) . Für die Zwecke der Integration und unter
Gesichtspunkten der Meßunsicherheit sind jedoch vor allem große Integrationsbereiche von
Belang, wie sie die Abbildungsbedingung Fünfstrahlfall erlaubt . Werden die einzelnen Inte-
grationsbereiche ferner verknüpft, kann das Integral für den Fünfstrahlfall auf nahezu den
gesamten im Hellfeldbild abgebildeten Dickenbereich ausgedehnt werden . Die Integration
erfolgt dazu zweckmäßigerweise über den Absolutwert der Differenz zwischen dem betrach-
teten normierten Intensitätsprofil und der Referenz . Dies entspricht einer Auftragung der
normierten Intensität, wie sie in Abbildung 4.17 dargestellt ist .
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Abbildung 4.17: Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 7 : zu integrierende, normierte Intensität als Funktion der Probendicke t, Fünfstrahl-
fall, für das primäre Maß für die Aluminiumkonzentration . Größere Werte entsprechen steigender
Aluminiumkonzentration .
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Als primäres Maß für die lokale Aluminiumkonzentration wird aus den dargelegten Überle-
gungen das Integral über das in Abbildung 4.17 aufgetragene Profil herangezogen . Parallel
dazu wird eine Konsistenzprüfung anhand von Teilintegralen durchgeführt . Sie deckt von
den angestrebten Bedingungen abweichende und für eine Bestimmung der Zusammenset-
zung untaugliche Abbildungsbedingungen auf, welche sich in ansonsten schwer zu erfassen-
den Veränderungen der Intensitätsprofile niederschlagen . Sie beeinflussen die Teilintegrale
deutlich, während sie sich unter Umständen im Gesamtintegral kompensieren . Die verwen-
deten Parameter sind im einzelnen :

primäres Maß für die lokale Aluminiumkonzentration

- Fünfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 140 nm

o Konsistenzprüfung

- Fünfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 50 nm
- Fünfstrahlfall, Integral von 50 nm bis 100 nm

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

Abbildung 4.18 zeigt das mit dem primären Maß erhaltene Parameterprofil über die dis-
kutierte exemplarische Heterostruktur .
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Abbildung 4.18 : Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 7: Parameterprofil (integrierte normierte Intensität) des primären Maßes für die Alu-
miniumkonzentration über eine Distanz s, Fünfstrahlfall .
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B. 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 ähnliche Dicken aufweisen wie die zu analysieren-
den Schichten der Proben für 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 Intensität über der Aluminiumkonzentration
aufgetragen sind . Dargestellt sind Werte aus jeweils drei bis fünf Messungen . Die Meßun-
sicherheit bei der Bestimmung der Aluminiumkonzentration beträgt etwa ±l at-% (vgl .
Anhang C) . Das primäre Maß für die Aluminiumkonzentration (Teilbild I) zeigt über einen
weiten Bereich entsprechend 0, 0 < xAl < 0, 6 einen nahezu linearen Verlauf mit der Alu-
miniumkonzentration . Die stark zu diesem Integral beitragenden Teilintegrale von 0 nm
bis 50 nm (Teilbild II) und von 50 nm bis 100 nm (Teilbild III) zeigen verschiedene
Abhängigkeiten von der Aluminiumkonzentration . Das bei hohen Konzentrationen deutlich
an Empfindlichkeit verlierende erste Teilintegral bewirkt im wesentlichen die Abweichung
des Gesamtintegrals von reiner Linearität, 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 xAl über eine Distanz s .
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Abbildung 4.20 : Prozedur zur Berechnung der Konzentrationsprofile aus Bildkontrasten,
Schritt 8: Kalibrierkurven, Integral der normierten Intensität als Funktion der Aluminium-
konzentration xAl . Teilbild I : Primäres Maß für die Aluminiumkonzentration (Fünfstrahlfall),
Teilbilder II bis IV: Parameter zur Konsistenzprüfung (Fünfstrahlfall bzw . (100)-Zonenachse) .
Dargestellt sind die Einzelwerte der Integrale der normierten Intensität aus jeweils drei bis fünf
Messungen an den Proben KALIB-1 bis KALIB-4 sowie die Anpassungen (vgl . Anhang C) .
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4.5

	

Bildartefakte und Meßunsicherheit

Im folgenden werden die wichtigsten physikalischen Einflüsse beschrieben, die neben dem
rein chemischen Kontrast zu weiteren Kontrastbeiträgen in einem Hellfeldbild führen . Ei-
nige der Aspekte wurden bereits im vorangegangenen Kapitel 4.4 erwähnt . Hier sollen sie
erneut aufgegriffen werden, wobei die Diskussion im Vordergrund stehen soll, in welchem
Ausmaß sie die Interpretierbarkeit eines Hellfeldbildes beeinträchtigen und welchen Anteil
sie an der Meßunsicherheit haben .

Es wird unterschieden zwischen Bildartefakten, die probenbedingt sind und die den auszu-
wertenden chemischen Kontrast selbst bei sorgfältiger Probenorientierung überlagern, und
möglichen Fehlern beim Einstellen der Abbildungsbedingungen . Ferner werden mögliche
Fehler beim Auswerten eines Hellfeldbildes behandelt und die Meßunsicherheit dargelegt .
Im einzelnen werden folgende Aspekte betrachtet :

Bildartefakte

- Kontrast durch Relaxation von Verzerrungsfeldern an den Grenzflächen der He-
terostruktur

- Versatz der Dickenkonturen aluminiumreicher Schichten durch lokal erhöhte
Oxidation

Fehler der Abbildungsbedingungen, betreffend

- die Probenorientierung
- die Fokussierung und den Astigmatismus der Objektivlinse

Fehler bei der Bildauswertung, betreffend

- die Feststellung der Bildgeometrie
- die Feststellung der Referenzbereiche
- die Filterung

9 Meßunsicherheit

- für das Maß der Aluminiumkonzentration
- für die Aluminiumkonzentration
- für die Längenbestimmung

In der Mehrzahl gelten die Ausführungen unabhängig von der Abbildungsbedingung . Der
Fünfstrahlfall steht wegen seiner Bedeutung für die Bestimmung der Zusammensetzung
aber im Mittelpunkt der Diskussion . Die Meßunsicherheit für das Maß der Aluminiumkon-
zentration bzw . für die Aluminiumkonzentration selbst ist ausschließlich als Charakteristik
der Meßmethode unter Verwendung des Fünstrahlfalls zu verstehen .
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4 .5 .1 Bildartefakte

Kontraste durch Relaxation von Gitterverzerrung Lokale Verzerrungsfelder in
TEM-Keilproben sind durch die Fehlpassung von Heterostrukturschichten bedingt und
wirken sich über Gitterrelaxation auf ein Hellfeldbild aus . In Dickenkonturen äußert sich
dies durch einen Kontrast gegenüber anderen, verzerrungsfreien Probenbereichen . Ursache
für 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 größeren Pro-
benbereich erstrecken und an Stärke zunehmen . Ein aus dem betroffenen Bereich eines
Hellfeldbildes gewonnener Parameter wird dadurch in seiner Aussage als Maß für die loka-
le Zusammensetzung verfälscht .

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 zugänglicher Schicht-
dicken bei TEM-Untersuchungen . In Abbildung 4 .21 ist diese Begrenzung anhand eines
unter Fünfstrahlfall-Bedingung aufgenommenen Hellfeldbildes des für die Diffusionsexpe-
rimente verwendeten Ausgangsmaterials exemplarisch dargestellt . Die Bestimmung der Zu-
sammensetzung dieser etwa 6,5 nm dicken, nominell reinen AlSb-Schicht ist bereits durch
die Gitterverbiegungen beeinträchtigt . Sie erstrecken sich auf beide Seiten der AlSb-Schicht
und verändern den Kontrast abhängig von der Probendicke sowohl im Bereich des reinen
GaSb (gestrichelte Linien) als auch innerhalb der AlSb-Schicht (Pfeile) . In Abbildung 4.22
sind die Gitterverbiegungen des Kristallgitters schematisch dargestellt, wie sie für 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 größeren Gleich-
gewichtsgitterparameter als GaSb aufweist, ist abhängig 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 Grenzflächen in
ungefähr gleichem Ausmaß . Zu beachten ist ferner, daß die Verbiegungen an beiden Grenz-
flächen auftreten . Bei hinreichend großem Abstand von der Grenzfläche nimmt die GaSb-
Schicht ihren Gleichgewichtsgitterparameter an.

Unter der Fünfstrahlfall-Bedingung existiert kein günstiger Parameter, der unempfindlich
ist gegenüber der in Abbildung 4 .21 gezeigten relaxationsbedingten Kontrastveränderung
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 für die Bestimmung der Zusammensetzung eingesetzt . Für Schichtdicken
unterhalb von etwa 5 nm sind Kontrastveränderungen aufgrund von Gitterverbiegungen
vernachlässigbar . Für A1�Ga1_,Sb-Schichten beliebiger Aluminiumkonzentration mit stei-
len Konzentrationsgradienten sowie für Schichten mit flachen Konzentrationsgradienten,
wie sie nach einem Diffusionsexperiment vorliegen, gilt dies analog .
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20 nm

Abbildung 4.21 : Durch Relaxation von Verzerrungsfeldern veränderter Bildkontrast in einem
Hellfeldbild, Fünfstrahlfall . Der rein chemische Kontrast in den Dickenkonturen ist durch den
zusätzlichen Kontrast verändert (Teilbild I) . In Teilbild 11 sind die entsprechenden Verschiebun-
gen der Dickenkonturen im Bereich des reinen GaSb durch gestrichelte Linien hervorgehoben .
Auch in der Mitte der AlSb-Schicht tritt zusätzlicher Kontrast auf (Pfeile in Teilbild 11) .

Elektronenstrahl

- Spaltkante

Abbildung 4.22 : Modell der Gitterverbiegung an einer Heterostruktur als Folge der Relaxation
von Verzerrungsfeldern nach Präparation, (010)-Projektionsrichtung (nach Treacy und Gibson
1986) .
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Auch ohne Gitterverbiegungen sind in diesem Fall aber grundsätzlich Kontrastveränderun-
gen zu erwarten, denn die elastische Verzerrung führt zu veränderter Blochwellenanregung .
Der maximale Effekt läßt sich anhand der Fehlpassung zwischen den reinen Materialien
AlSb und GaSb abschätzen (vgl . Anhang A) : Für eine pseudomorphe AlSb-Schicht auf
GaSb ergibt sich eine tetragonale Gesamtverzerrung der AlSb-Schicht von etwa 1,3 % in
Wachstumsrichtung . Blochwellenrechnungen zeigen, daß die Eigenwerte ähnlich geringe
Veränderungen erfahren . Dadurch hervorgerufene Unterschiede der Blochwelleninterferen-
zen sind vernachlässigbar . Hellfeldbilder von diffundiertem Probenmaterial, die unter der
Fünfstrahlfall-Bedingung aufgenommen werden, können daher unter diesem Gesichtspunkt
uneingeschränkt ausgewertet werden.

Oxidation Für undiffundierte Proben mit etwa 8 um dicken aluminiumreichen Schich-
ten, wie sie für 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 Intensitätsprofilen gegenüber aluminiumfreien Probenbereichen .
In einem Konzentrationsbereich entsprechend 0, 0 G xAt G 0, 6 ist ein Versatz von weni-
ger als 2 nm festzustellen . Er steigt mit zunehmender Aluminiumkonzentration stark an.
Für reine AlSb-Schichten von 8 um Dicke erreicht er einen sehr großen Wert von 8 nm.
Die Wirkung der Oxidation kann daher nicht vernachlässigt werden. Der lokale Dicken-
gradient ist in den Fällen, die der Abbildung zugrundeliegen, noch hinreichend der eines
90°-Keils . Auch für die zur Interdiffusionsmessung herangezogenen Proben mit dünneren
AlxGa l xSb-Schichten ist daher der oxidationsbedingte Versatz der Dickenkonturen in gu-
ter Näherung nicht von einem lokal variierendem Dickengradienten überlagert . Der Versatz
kann daher unabhängig gemessen und kompensiert werden.

6 -

0-

0!0 012 0~4 0,6 0,8 1,0

AI-Konzentration xAi

Abbildung 4.23 : Oxidation aluminiumreicher Schichten, gemessen anhand des Versatzes von
Intensitätsprofilen . 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 während der Bestimmung der Zusammensetzung anhand der GaSb-
Referenzprofile ablesbar . Unter Fünfstrahlfall-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 Intensitätsprofile aus (Abbildung 4 .24) :

9 Komponente senkrecht zu den Kikuchi-Linien

- Anregungsfehler sg ändern sich mit Verkippung
- ablesbar an der Ausprägung der Feinstruktur (Intensitätsprofil A)

o Komponente parallel zu den Kikuchi-Linien

- Intensität der zusätzlichen Reflexe im Beugungsbild ändert sich mit Verkippung
- ablesbar an der Ausprägung von Oszillationen größerer räumlicher Periode (In-

tensitätsprofil B)
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Abbildung 4.24: Abweichung der Intensitätsprofile vom Vergleichsmaß (durchgezogene Linie)
infolge unzulänglicher Probenorientierung, Fünfstrahlfall . Abweichung als geringere Ausprägung
der Feinstruktur (Profil A, gestrichelte Linie) bzw. als ein über einen größeren Dickenbereich
veränderter Intensitätsverlauf (Profil B, gepunktete Linie) .
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Bei mäßigen Abweichungen ist durch die Normierung auf die GaSb-Referenz eine Kompen-
sation zu erwarten, da die abweichende Blochwellenanregung in Näherung unabhängig von
der Aluminiumkonzentration ist . Eine stärkere Abweichung kann bereits per Augenschein
detektiert werden, und das Hellfeldbild wird verworfen .

Fokussierung und Astigmatismus

	

In Hinblick auf reproduzierbare Abbildungsbedin-
gungen ist von Bedeutung, daß 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 Fresnelsäumen an der Spaltkante . Würde die Spalt-
kante selbst als Referenz für die Probendicke herangezogen, so wäre damit insbesondere
bei Auftreten von Fresnelsäumen eine große Meßunsicherheit 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 Intensitätsprofils zurück, der nur
gering von eventuell auftretenden Fresnelsäumen beeinträchtigt ist . In Abbildung 4 .25 ist
dies für sehr große Defokussierungen von ±1500 nm gezeigt . In der Praxis ist selbst im
ungünstigsten Fall eine vergleichsweise kleine Defokussierung von weniger als 100 nm am
Erscheinen von schwach ausgeprägten Fresnelsäumen zu erkennen . Deren Effekt ist daher
vernachlässigbar gering .
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Abbildung 4.25: Durch Fresnelsäume infolge von Defokussierung veränderte Intensitätsprofile,
Fünfstrahlfall . Die Defokussierung beträgt ±1500 nm. Die Festlegung der Dickenreferenz bleibt
selbst bei dieser starken Defokussierung unbeeinträchtigt .
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4.5 .3

	

Fehler beider 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 Größen fehlerhaft bestimmt, so werden die auszulesenden
Pixel den Intensitätsprofilen falsch zugeordnet, wie in Abbildung 4.26 gezeigt . Ausgehend
von dem allgemeinen Fall, daß die Spaltkante nicht senkrecht zur Heterostruktur verläuft
und daß der abgebildete Bereich beliebig zu den Bildkanten orientiert ist (Teilbild I),
sind die Auswirkungen einer fehlerhaften Bestimmung der Spaltkante (Teilbild II) und der
Heterostruktur (Teilbild III) schematisch dargestellt . Es folgt im einzelnen :

o bezüglich der Spaltkante :
Die Intensitätsprofile werden gestreckt . Der Dickengradient wird scheinbar geringer .

bezüglich der Heterostruktur :
Die Intensitätsprofile werden in dem Bereich zu detektierender Aluminiumkonzentra-
tion aus Pixeln zusammengesetzt, die nichtäquivalenten Probenstellen entsprechen .
Der Parameter eines Intensitätsprofils ist damit kein Maß für die lokale Aluminium-
konzentration, sondern mittelt über benachbarte Bereiche .

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

Abbildung 4.26 : Systematische Fehler bei falschem Auslesen der Bildgeometrie . Teilbild I :
experimentelle Situation, schematisch, Teilbild II : 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 primären Maß für die lokale Zusammen-
setzung . Dargestellt sind als Funktion der relativen Probendicke t die Gewichtung (dicke Linie,
linke Ordinate), die nicht zutreffende gleichförmige Gewichtung (dünne 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 groß .

etwa 2° . Bei einem Winkel von 5° aber ergäbe sich eine Abweichung vom wahren Wert von
bereits weniger als 1 % . Die Abweichung könnte 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 bezüglich der Heterostruktur haben grundsätzlich schwerer wiegende Auswirkun-
gen auf die Bestimmung der Zusammensetzung. Ungünstig ist die Mittelung über be-
nachbarte Bereiche insbesondere bei steilen Konzentrationsprofilen . Der starke Bildkon-
trast ermöglicht in diesem Fall aber eine sehr genaue Lagebestimmung, für die der Fehler
mit etwa ±l° angegeben werden kann. Der Bereich, über den gemittelt wird, läßt sich
dann wie folgt abschätzen: Das in Kapitel 4.4 beschriebene primäre Maß für die Bestim-
mung der Zusammensetzung ergibt sich aus einem Integral über 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, daß dem
Intensitätsprofil bei 0 nm und bei 140 nm Probendicke Pixel aus einem um bis zu 0,6 nm
entfernten Probenbereich zugeordnet werden . Ein größerer Fehler bei schwachem Bildkon-
trast, wie er z.B . nach einem Diffusionsexperiment auftritt, läßt die maximale Entfernung
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anwachsen . Unter Annahme einer Abweichung von ±4° unter ungünstigen Bedingungen
läßt sie sich zu 2,4 um abschätzen . 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 Intensitätsprofils
zum maximal möglichen Signal bei xAl = l, 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 gleichförmige Gewich-
tung von 0,2 % für jedes Pixel eingezeichnet (dünne 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 geschätzten maximalen Entfernung eingetragen (gestrichelte
Linie, rechte Ordinate) . Es ist zu erkennen, daß dem Integral nur bei einem der drei we-
sentlichen Beiträge in signifikantem Maß Pixel zugeordnet werden, die aus 50 % bis 100 %
der maximalen Entfernung stammen (Bereich C) . Bei den anderen beiden Beiträgen be-
trägt die Entfernung im Mittel 50 % (Bereich A) bzw. 25 % der maximalen Entfernung
(Bereich B) . Die Gewichtung der Pixel aus Bereich B ist am größten . Der Probenbereich,
aus dem einem Intensitätsprofil effektiv Pixel falsch zugeordnet werden, läßt sich damit
im Mittel auf etwa die Hälfte der oben diskutierten Entfernung abschätzen : Abhängig von
dem dominierenden Konzentrationsgradienten einer Heterostruktur beträgt er so 0,6 nm
bis 1,3 um und ist kleiner als der Bereich, über 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, daß eine Unterscheidung der Bereiche
von reinem GaSb bzw. zu detektierender Aluminiumkonzentration auch bei Hellfeldbil-
dern, die unter Fünfstrahlfall-Bedingung aufgenommen wurden, in der Regel zweifelsfrei
möglich ist . Dazu können Kontrastverstärkungsfunktionen gängiger Bildverarbeitungspro-
gramme herangezogen werden, mit deren Hilfe auch die Bildgeometrie festgestellt wird .
Die Information über die Ausdehnung der Bereiche kann aber auch unmittelbar aus dem
korrespondierenden Hellfeldbild übertragen werden, das unter Einstrahlung entlang der
(100)-Zonenachse entstanden ist und aus dem Variationen der Zusammensetzung leichter
ablesbar sind .

Werden die GaSb-Referenzbereiche zu groß gewählt, so daß sie auch aluminiumreiche
Probenstellen erfassen, werden bei der Bestimmung der Zusammensetzung vor allem die
Ausläufer eines Konzentrationsprofils vernachlässigt, also diejenigen Abschnitte, in denen
die Aluminiumkonzentration 10 at-% und weniger beträgt . Dies betrifft insbesondere den
Fall langer Glühzeiten . Da das Integral über das Konzentrationsprofil aus Materialer-
haltungsgründen für eine betrachtete Schicht zu den verschiedenen Stadien der Diffusi-
on konstant sein muß, eignet es sich als Indikator für 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 zurückzuführen sind,
hat einen gaußförmigen Verlauf. Es kann daher das 1/e2-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 primäre Bildrichtungen über die gleiche Anzahl Pixel . Die effektive
Mittelung der Pixel erfolgt daher entlang des späteren Konzentrationsprofils über einen
lateralen Bereich von 1,8 nm, entlang des Dickengradienten über 3,6 nm Dicke . In den
GaSb-Referenzbereichen wird die Mittelung entlang der Heterostruktur über einen Bereich
von 3,5 um vollzogen, die Mittelung entlang des Dickengradienten über 3,5 nm Dicke .

Die Wirkung der Filterung ist in Abbildung 4.28 am Beispiel eines Intensitätsprofils an
einer Probenstelle mit reinem GaSb ablesbar . Neben dem Intensitätsprofil nach Filterung
(durchgezogene Linie) ist auch die Streuung der Intensitätswerte vor der Filterung dar-
gestellt . Es ist zu erkennen, daß die Amplitude des thermischen Rauschens weitgehend
unabhängig von der lokalen Intensität des Hellfeldbildes ist : Im Bereich der Vakuuminten-
sität (nicht gezeigt) beträgt die Streuung etwa ±l %, in den auszuwertenden Bereichen,
in denen die Intensität des direkten Strahls auf ein Fünftel der Vakuumintensität abfällt,
beträgt sie ±5 % bis ±6 %.

Um die Auflösung der Meßmethode zu bestimmen, bedarf es eines Vergleichs der
auflösungsbegrenzenden Beiträge der Filterung und der experimentellen Begrenzung durch
den Radius der Objektivblende . Die Bedeutung der Auflösung ist für die beiden primären
Bildrichtungen unterschiedlich : Entlang des Dickengradienten ist die Auswirkung auf die
Bestimmung der Zusammensetzung zu betrachten, entlang des späteren Konzentrations-
profils auf die eigentliche laterale Auflösung der Meßmethode . Da der Radius der im Rah-
men dieser Arbeit eingesetzten Objektivblende umgerechnet auf den Realraum etwa 0,9 nm
beträgt, ist nicht die Objektivblende bestimmend für die Auflösung, sondern allein die Fil-
terung . Die beiden primären Bildrichtungen werden dazu gesondert betrachtet :

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

- Die Intensitätsprofile 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 zurückzuführen ist
(Kapitel 4.3) . Die räumliche Periode dieser Oszillation beträgt 26 nm (vgl . Ab-
bildung 4 .8, Seite 49) und wird in ihrer Amplitude durch den Filter um etwa 3 %
reduziert . Für 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 Intensitätsprofil einer Probenstelle mit reinem
GaSb, Fünfstrahlfall . Intensität des direkten Strahls TO als Funktion der relativen Probendicke t .
Einander gegenübergestellt sind die Meßwerte vor Filterung (einzelne Punkte) und nach Filterung
(durchgezogene Linie) .

- Intensitätsprofile aluminiumreicher Probenstellen werden davon in keiner signi-
fikanten Weise beeinflußt, da ihre Feinstruktur kaum ausgeprägt ist (vgl . Abbil-
dung 4.11, Seite 51) .

Die Bestimmung der Zusammensetzung wird von der Filterung nicht beeinflußt .

o entlang des späteren Konzentrationsprofils
Der Filter bewirkt abhängig von der Zusammensetzung eine Mittelung über verschie-
dene Längenbereiche .

in den GaSb-Referenzbereichen
Die laterale Auflösung beträgt rechnerisch etwa 3,5 nm. Dies kann hingenommen
werden, da in den Referenzbereichen definitionsgemäß keine Fluktuationen der
Zusammensetzung auftreten .

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

o,1

Die laterale Auflösung wird von der Filterung bestimmt .
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4.5 .4 Meßunsicherheit

Die Meßunsicherheit des Auswerteverfahrens ist für die Parameterprofile und die Kon-
zentrationsprofile verschieden . In die Meßunsicherheit des primären Maßes für die loka-
le Aluminiumkonzentration gehen die oben erörterten Einflüsse der Messung ein . Für
die Meßunsicherheit der daraus ermittelten Aluminiumkonzentration muß zusätzlich die
Meßunsicherheit der Kalibrierung berücksichtigt werden . Unabhängig davon kann für die
Dimension entlang der Profile die Meßunsicherheit für die Längenbestimmung angegeben
werden .

Meßunsicherheit für das Maß der Aluminiumkonzentration Die Meßunsicherheit
für die Werte eines Parameterprofils, in dem das primäre Maß für die Aluminiumkonzen-
tration aufgetragen ist, setzt sich aus zwei wesentlichen Beiträgen zusammen :

" Streuung der Einzelwerte des Intensitätsprofils über Dickenbereiche von wenigen Na-
nometern . Die wichtigsten Beiträge dazu sind nicht eliminierte langperiodische Antei-
le des thermischen Rauschens der CDD-Kamera sowie Fluktuationen der amorphen
Schichten auf den Spaltflächen der TEM-Probe.

" Streuung des Verlaufs des Intensitätsprofils auf einer größeren Dickenskala infolge
derjenigen Anteile abweichender Abbildungsbedingungen, die durch Normierung auf
die GaSb-Referenz nicht eliminiert werden .

Die Summe beider Beiträge kann näherungsweise anhand von mehreren unabhängigen Mes-
sungen des Parameterprofils über eine Heterostruktur quantifiziert werden . Dies ist exem-
plarisch in Abbildung 4 .29 gezeigt . Die Messungen ergeben, daß die Streuung im gesamten
Wertebereich des Parameters betragsmäßig konstant ist . Bezogen auf den Maximalwert
des Parameters kann sie auf ±4 % beziffert werden .

Aus dem 2u-Vertrauensbereich, innerhalb dessen die Einzelwerte eines Intensitätsprofils
nach Filterung liegen und der etwa ±2 % beträgt, können die durch die Normierung
nicht eliminierten Anteile abweichender Abbildungsbedingungen an der Meßunsicherheit
zu ±2 % abgeschätzt werden .

Meßunsicherheit für die Aluminiumkonzentration Für die Umwandlung eines Pa-
rameterprofils in ein Konzentrationsprofil ist ferner die Meßunsicherheit bei der Bestim-
mung der Kalibrierkurve zu berücksichtigen (Anhang C) . Sie berechnet sich für die Ka-
librierkurve des primären Maßes für 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 primären Meßunsicherheit von ±4 % zusammen . Mit
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Abbildung 4.29: Streuung des Parameterprofils einer Heterostruktur nach mehreren unabhängi-
gen Messungen . Fünfstrahlfall, primäres Maß für die Aluminiumkonzentration über 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
Meßunsicherheit für ein Konzentrationsprofil dar . Da die Kalibrierkurve für große Alumini-
umkonzentrationen zunehmend von der Linearität abweicht, wächst der Wert der Meßunsi-
cherheit mit steigender Aluminiumkonzentration . Die Meßunsicherheit liegt für xAl < 0, 6
zwischen ±4,5 % und ±7,5 % und steigt auf etwa ±11 % für xAl = 1, 0 .

Meßunsicherheit für die Längenbestimmung Da anhand der Hellfeldbilder keine
intrinsische Längenbestimmung vollzogen werden kann, ist die Meßunsicherheit für die
Längenbestimmung diejenige, die aus der unabhängigen Längenkalibrierung folgt (An-
hang D) . Sie kann mit etwa ±3 % angegeben werden . Die Bestimmung der Zusammenset-
zung selbst ist von der Meßunsicherheit unberührt, da sie unter denselben Bedingungen
durchgeführt wird, die für die Bestimmung der Kalibrierkurven gelten . Bildverzerrungen,
die zu Fehlern bei der Bestimmung der Dickengradienten führen könnten, sind bei der ver-
wendeten Vergrößerung gegenüber den oben behandelten Auswirkungen von abweichenden
Abbildungsbedingungen vernachlässigbar klein . Die Meßunsicherheit für die Längenbestim-
mung ist daher vorwiegend für die Parameter- bzw. Konzentrationsprofile von Bedeutung.
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Abbildung 4.30: Meßunsicherheit als Funktion der Aluminiumkonzentration xAl . Summe aus
der Meßunsicherheit für das primäre Maß der Aluminiumkonzentration (Fünfstrahlfall) und der
Meßunsicherheit bei der Bestimmung der Kalibrierkurve .

Mit der Meßmethode werden Interferenzen von Blochwellen als Signale lokaler che-
mischer Zusammensetzung genutzt, indem die Oszillation der Intensität 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 primär durch symmetrische
Anregung einer systematischen Reihe von {200}-Strahlen erreicht . Diese als Fünfstrahlfall
bezeichnete Abbildungsbedingung ist gekennzeichnet durch eine große räumliche Periode
der Interferenzen stark angeregter Blochwellen . In Intensitätsprofilen eines Hellfeldbildes
äußert sich dies in systematischen Veränderungen mit der Zusammensetzung auf dem
Gruppe-III-Untergitter . Ein Maß für die lokale Aluminiumkonzentration wird durch ein
Integral über die auf die GaSb-Referenz normierte Intensität entlang des Dickengradienten
numerisch ermittelt . Umwandlung in ein Konzentrationsprofil erfolgt anhand von Kalibrier-
kurven, die mit Proben unter denselben Abbildungsbedingungen gemessen worden sind . Die
Meßunsicherheit für das Maß der Aluminiumkonzentration beträgt umgerechnet ±4 at-%,
die Meßunsicherheit für die Aluminiumkonzentration ±4,5 at-% bis ±11 at-% . Die late-
rale Auflösung beträgt 1,8 nm . Die Längenangabe in Konzentrationsprofilen ist mit einer
Meßunsicherheit 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 durchgeführt . 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 zunächst anhand von Abbildung 5 .1 und Abbildung 5 .2 die wesentli-
chen Merkmale der untersuchten Proben in ihrem Ausgangszustand vor den Diffusionsex-
perimenten zusammengefaßt .

In Abbildung 5 .1 ist ein TEM-Hellfeldbild von Probe DIFF-SB für die Diffusionsexperi-
mente unter antimonreichen Bedingungen dargestellt . Es ist exemplarisch für das verwen-
dete Ausgangsmaterial . Der Schichtaufbau entlang der Wachstumsrichtung ist für Probe
DIFF-GA identisch (vgl . Abbildung 3.2, Seite 16) : Beide Proben bestehen im wesentli-
chen aus einer siebenfachen Überstruktur von nominell 7 nm dicken reinen AlSb-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 meßbar . Daher wird das Augenmerk
besonders auf die Qualität dieser Schichten gerichtet .

Kennzeichnend für die Proben ist ein vollständig pseudomorphes Wachstum der heteroepi-
taktischen Schichten . Dies ist einerseits an dem Fehlen von Fehlpassungsversetzungen an
den Grenzflächen ablesbar, wie TEM-Untersuchungen zeigen . Andererseits folgt dies aus
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Abbildung 5 .1 : Ausgangszustand des verwendeten Probenmaterials vor den Diffusionsexperi-
menten, dargestellt anhand von Probe DIFF-SB . TEM-Hellfeldbild, Abbildungsbedingung : Fünf-
strahlfall . Diese Übersichtsaufnahme zeigt vier der sieben aluminiumreichen Schichten (Ziffern)
sowie die vollständige Ausdehnung der nachfolgenden GaSb-Schutzschicht .

Messungen des Verzerrungszustands von Probe DIFF-GA-XRD mit Röntgendiffraktome-
trie, die eine Relaxation der elastischen Verzerrungen während des Wachstums ausschließen
lassen . Die Aussagen dieser Messungen sind auf die Proben DIFF-SB und DIFF-GA über-
tragbar, da diese kleinere Dicken der AlSb-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 Strahlengängen für Probe DIFF-GA-XRD dargestellt . Aus
den verschiedenen Winkelseparationen zwischen dem Substratsignal und dem Signal nullter
Ordnung der Überstruktur folgt für die Komponente E� parallel zur Wachstumsrichtung
ein Wert von etwa 2 . 10-3 , für die Komponente Exx senkrecht zur Wachstumsrichtung ein
Wert von etwa 5 . 10 -5 �zz~ 0 (vgl . Kapitel 3 .3 mit einer Darstellung der Auswertemethode) .
Die Komponente der Verzerrung in Wachstumsrichtung entspricht damit in guter Nähe-
rung dem aus dem Schichtaufbau von Probe DIFF-GA-XRD zu erwartenden Wert bei
vollständig pseudomorphem Zustand der Schichten . Dies folgt ebenso aus dem geringen
Wert der Komponente des Verzerrungszustands senkrecht dazu, so daß für Probe DIFF-
GA-XRD (und damit auch für die Proben DIFF-SB und DIFF-GA) geschlossen werden
kann, daß im Ausgangszustand keine Relaxation vorliegt .

Die durch die Präparation zu einer TEM-Probe erfolgende Relaxation des Verzerrungszu-
stands der AlSb-Schichten (Kapitel 4.5.1) tritt an allen Schichten des in Abbildung 5.1
dargestellten Ausgangsmaterials auf. Die Stärke der Kontraste unterscheidet sich für die
Schichten 2 bis 7 nicht, so daß in guter Näherung auf identische Verzerrungsfelder im un-
präparierten Material geschlossen werden kann . Schicht 1 jedoch weist keinen deutlichen
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Abbildung 5 .2 : Probe DIFF-GA-XRD, Röntgendiffraktogramm für Messungen an dem unsym-
metrischen Reflex (115) mit zwei Strahlengängen, Ausgangszustand vor den Diffusionsexperimen-
ten . Für den Strahlengang B ist die Zählrate aus Gründen der Übersichtlichkeit um den Faktor
10 verkleinert dargestellt . Durch die Ziffer 0 ist jeweils der Überstrukturreflex 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 dafür sind
unzureichend definierte Wachstumsbedingungen zu Beginn des Schichtabscheideprozesses
anzunehmen. Wegen der zu erwartenden Unterschiede nach einem Diffusionsexperiment
wird diese substratnächste aluminiumreiche Schicht in den weiteren Untersuchungen nicht
berücksichtigt .

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 Gründen der Übersichtlichkeit ist die Meßunsicherheit jeweils nur
an einem einzelnen, repräsentativen Abschnitt der Profile dargestellt . Im Fall der Probe
DIFF-SB werden lokal Unterschiede der Konzentrationsprofile gemessen, die größer als die
Meßunsicherheit 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 größerer Entfernung vom Substrat
zunimmt . Wird als Maß für die Verbreiterung in erster Näherung die Breite der Schicht
bei xAl = 0, 5 herangezogen, so ergibt sich ausgehend von einer Breite von 6,3 nm für die
Schichten 2 und 3 ein Anstieg auf 7,3 nm für 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 Meßunsicherheit für 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 Meßunsicherheit für die Werte der Aluminiumkonzentration .
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Größere Gültigkeit für eine Abschätzung, wie sich diese Unterschiede auf das Diffusionsge-
schehen auswirken werden, hat jedoch die Gesamtmenge an Aluminium einer Schicht . Für
das Integral der Aluminiumkonzentration ergibt sich im Mittel ein Wert von 6,4 nm mit
Abweichungen für die einzelnen Schichten von ±5 % 1 . Eine AlSb-Schicht mit ideal steilem
Konzentrationsprofil hätte 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 Grenzflächen unterscheiden : Die Gradienten sind für
die substratnahen AlSb-Schichten größer als für die später abgeschiedenen, substratfernen
Schichten . Der Anstieg der Aluminiumkonzentration erstreckt sich dabei im Mittel über ei-
ne Länge von 2,5 nm . Im folgenden werden die Unterschiede vernachlässigt, 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 AlSb-Schichten zu erkennen . Die lokalen Unterschiede der einzelnen Konzentrations-
profile sind jedoch kleiner als bei Probe DIFF-SB und auch kleiner als die Meßunsicherheit,
wie exemplarisch in Abbildung 5.4 gezeigt ist . Die bei xAI = 0, 5 gemessenen Dicken der
AlSb-Schichten unterscheiden sich ebenfalls weniger und liegen zwischen 6,2 um für die
substratnahen Schichten und 6,6 nm für die substratfernen Schichten . Die Ausdehnung der
Konzentrationsgradienten unterscheidet sich mit 2,5 nm nicht von der der Probe DIFF-SB .
Der Gesamtgehalt an Aluminium beträgt 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 ähnelt .

Die experimentell ermittelten Dicken der GaSb-Schichten betragen 130 nm und weichen
damit um etwa 10 nm von den nominellen Werten ab . Die angestrebte räumliche Trennung
der Diffusionsfronten bleibt davon unberührt, da die Ausdehnung der von Interdiffusi-
on betroffenen Bereiche maximal etwa 80 nm beträgt, 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 Grenzfläche 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 Verfügung stehenden Wafer im Rahmen der
Meßunsicherheit einheitlich . Es kann daher im folgenden die implizite Annahme gemacht
werden, daß das Ausgangsmaterial aller für die Diffusionsexperimente verwendeten Pro-
benstücke bei den Proben DIFF-SB und DIFF-GA jeweils einheitlich ist .

'Das Integral der für die Berechnung betrachteten atomaren Konzentration XAi über eine Länge hat
die Einheit einer Länge .
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5.2

	

Antimonreiche Diffusionsbedingungen

Die Diffusionsexperimente unter antimonreichen Bedingungen umfassen einen Temperatur-
bereich von 600 °C bis 680 °C sowie Glühzeiten von 10 Minuten für die höchste Temperatur
bis 360 Minuten für die tiefste Temperatur (siehe Tabelle 3 .1, Seite 22) . Jeder Tempera-
tur sind ein bis drei Glühzeiten so zugeordnet, daß verschiedene Stadien der Interdiffusion
untersucht werden können .

In Abbildung 5 .5 ist ein TEM-Hellfeldbild einer typischen Probe nach einem Diffusionsex-
periment unter antimonreichen Bedingungen dargestellt . Neben den infolge der Glühung
veränderten Dickenkonturen in den aluminiumreichen Bereichen sind vor allem gleichmäßi-
ge, einheitliche Dickenkonturen in den GaSb-Bereichen der Überstruktur bis hin zur Wachs-
tumsoberfläche zu erkennen . Sie unterscheiden sich nicht von denen des GaSb-Substrats
und sind auch gegenüber denen des unbehandelten Materials unverändert . Daher kann
die Kristallqualität in dem gesamten betrachteten Probenbereich einschließlich des ober-
flächennahen Bereichs als unverändert 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 Glühungen dargestellt .
Dabei sind für jede Glühtemperatur die Profile der einzelnen Schichten für die verschiede-
nen Glühtemperaturen einander überlagert . Wie aus den Auftragungen hervorgeht, führen

100 m i

	

u 11 -
oberfläche

Abbildung 5.5: Übersichtsaufnahme einer typischen Probe nach Diffusionsexperiment unter an-
timonreichen Bedingungen . TEM-Hellfeldbild, Abbildungsbedingung : Fünfstrahlfall . Es sind vier
der sieben aluminiumreichen Schichten abgebildet (Ziffern) sowie die gesamte nachfolgende GaSb-
Schutzschicht . Die Dickenkonturen der GaSb-Bereiche sind bis hin zur Wachstumsoberfläche mit
denen des GaSb-Substrats identisch und unterscheiden sich nicht von denen des unbehandelten
Materials .
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die Diffusionsglühungen unter allen gewählten Parametern zu einer deutlichen Verbrei-
terung und einer einheitlichen, charakteristischen Ausprägung der Konzentrationsprofile .
Ihre wichtigsten Merkmale seien exemplarisch anhand des Konzentrationsprofils bei 680 °C
im einzelnen erläutert (Abbildung 5 .6) .

Es sind keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Schichten der Über-
struktur festzustellen . Die Unterschiede liegen in der Größenordnung der Streuung,
die innerhalb eines Konzentrationsprofils auftritt . Sie betragen etwa ±4 at-% und
sind damit deutlich kleiner als die Meßunsicherheit.

9 In den aluminiumreichen Bereichen sind die Konzentrationsprofile durch große Gra-
dienten geprägt . Die Breite der Schichten (gemessen bei der Hälfte der maximalen
Konzentration) ist mit etwa 6 nm nicht größer als im undiffundierten Zustand . Dies
gilt selbst für diejenigen Schichten, deren maximale Konzentration auf xAl ~ 0, 5
abgesunken ist . Der Kern der aluminiumhaltigen Schichten bleibt damit selbst nach
langen Glühzeiten erhalten .

Die Ausläufer der Konzentrationsprofile erstrecken sich über große Distanzen . Wird
willkürlich der Beginn eines Ausläufers als derjenige Punkt des Konzentrationsprofils
festgelegt, an dem die Aluminiumkonzentration den Wert von xAl = 0, 1 unterschrei-
tet, so beginnen die Ausläufer 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 xAl = 0, 4 führen . Erst dann weisen die Konzentrationsprofile weniger stark
ausgeprägte Spitzen auf, wie anhand der Profile mit den längsten Glühzeiten bei 620 °C
und 600 °C zu erkennen ist (siehe Abbildung 5.9 und Abbildung 5.10) .

Der Einfluß der Glühtemperatur sei exemplarisch anhand derjenigen Schichten aufgezeigt,
für die ein Absinken der maximalen Aluminiumkonzentration auf xAl ~ 0, 5 gemessen
wird . Dieser Wert wird für die höchste Glühtemperatur von 680 °C bereits nach 10 Mi-
nuten gemessen, bei 640 °C nach 45 Minuten . Bei der wiederum um 40 °C geringeren
Glühtemperatur von 600 °C führt erst eine Glühzeit von 240 Minuten zum Absinken der
maximalen Konzentration auf xAl

	

0, 5 .

Bei einer Verdoppelung der Glühzeit überstreichen die Maxima der Konzentrationsprofi-
le einen Großteil 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 xAl = 0, 9 auf weniger als die Hälfte, wenn die Glühzeit von 60 Minuten
auf 120 Minuten ausgedehnt wird .
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Abbildung 5 .6 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1� Ga1_� Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 680 °C, 10 Minuten, anti-
monreiche Bedingungen.
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Abbildung 5 .7 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 660 °C, 15 und 22 Minuten,
antimonreiche Bedingungen.
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Abbildung 5 .8 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1� Ga1_ � Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 640 °C, 30 und 45 Minuten,
antimonreiche Bedingungen .
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Abbildung 5 .9 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 620 °C, 60, 90 und 120 Mi-
nuten, antimonreiche Bedingungen .
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Distanz s / nm

Abbildung 5 .10 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-SB nach Diffusionsglühung . 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 Glühzeiten von 10 Minuten für die höchste Temperatur
bis 360 Minuten für die tiefste Temperatur (siehe Tabelle 3 .2 auf Seite 24) .

Wie unter antimonreichen Bedingungen ist die Kristallqualität nach den Diffusionsexperi-
menten unverändert . Diese Beobachtungen werden durch Messungen mit Röntgendiffrak-
tometrie an Probe DIFF-GA-XRD bestätigt, deren Ergebnisse in Abbildung 5 .11 exempla-
risch für das Ausgangsmaterial und für das Material nach einer Glühung von 240 Minuten
bei 640 °C dargestellt sind . An den Überstrukturreflexen, die die periodische Anordnung
der Überstrukturschichten im Realraum widerspiegeln (vgl . Kapitel 3 .3), ist für die diffun-
dierte Probe eine Dämpfung der Röntgenintensität abzulesen . Sie ist auf die Verbreiterung
der AlSb-Schichten zu A1�Ga1 _,Sb-Schichten mit geringerem maximalen Aluminiumgehalt
zurückzuführen (siehe z.B . Eltoukhy und Greene 1979) . Aus der konstanten Winkeldiffe-
renz zwischen dem Substratsignal und dem Reflex nullter Ordnung der Überstruktur folgt,
daß die Abstände der aluminiumhaltigen Schichten in der Überstruktur nach Diffusion
unverändert sind .

In den Abbildungen 5 .13 bis 5 .18 auf den Seiten 93 bis 95 sind die experimentell bestimmten
Konzentrationsprofile der einzelnen AlSb-Schichten nach den Glühungen dargestellt . Die

d

N

Substrat

relativer Braggwinkel / Sekunden

Ausgangszustand
. . . . . . . 640 °C, 240 min

Abbildung 5.11 : Röntgendiffraktogramm (004-Reflex) von Probe DIFF-GA-XRD, Ausgangs-
zustand und nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 640 °C, 240 Minuten, gallium-
reiche Bedingungen . Die Ziffern geben die Ordnung des jeweiligen Überstrukturreflexes an .
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charakteristischen Veränderungen der Profile lassen sich wie folgt zusammenfassen :

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

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

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

Bei Glühtemperaturen nahe dem Schmelzpunkt von GaSb (712 °C) ist bereits nach etwa
10 Minuten ein Absinken der Konzentrationsspitze auf einen Wert von ungefähr xAl = 0, 5
festzustellen . Bei der geringeren Temperatur von 640 °C wird dieser Zustand nach etwa
90 Minuten erreicht . Für 600 °C beträgt die entsprechende Glühzeit 360 Minuten.

Wird die Glühzeit verdoppelt, so reduziert sich bei mittleren Temperaturen die Konzen-
trationsspitze einer aluminiumhaltigen Schicht auf weniger als die Hälfte . So beträgt die
maximale Konzentration bei der Glühtemperatur von 640 °C nach 60 Minuten xAl = 0, 7
und liegt nach 120 Minuten bei XAl = 0, 3 .

Während bei der Mehrzahl der Diffusionsexperimente für eine gegebene Glühzeit und
Glühtemperatur keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Schichten erkenn-
bar sind, weisen die Profile nach den Glühungen bei 660 °C und 640 °C ein davon abwei-
chendes Verhalten auf : Bei den mittleren Glühzeiten von 30 Minuten bzw. 90 Minuten
ergibt sich eine systematische Abhängigkeit der maximalen Aluminiumkonzentration von
der Schichtposition innerhalb der Überstruktur . Aus Abbildung 5.12, in der Ausschnitte
der betreffenden Konzentrationsprofile dargestellt sind, geht hervor, daß in beiden Fällen
für die oberflächennahen Schichten ein stärkeres Absinken der maximalen Konzentration
festzustellen ist als für die substratnahen Schichten . Für das Experiment bei 660 °C (Teil-
bild I) ergibt sich eine Konzentrationsspitze der substratnahen Schicht 2 mit einem Wert
von xAl = 0, 68 . Alle weiteren Schichten weisen in der Reihenfolge ihrer Lage sukzessiv
geringere Werte auf, und für die oberflächennächste Schicht 7 wird schließlich eine Alu-
miniumkonzentration von xAl = 0, 53 gemessen . Ein Vergleich mit der Meßunsicherheit
zeigt, daß die Differenz der Konzentrationsspitzen von 15 at-% knapp außerhalb der Gren-
zen der Meßunsicherheit liegt . Auch im Falle des Experiments bei 640 °C (Teilbild 11)
weist die substratnahe Schicht 2 wiederum den höchsten Wert der Konzentrationsspitzen
auf, der hier xAl = 0, 5 beträgt . Auch unter diesen experimentellen Bedingungen wird mit
größerem Abstand vom Substrat systematisch ein stärkeres Absinken der maximalen Alu-
miniumkonzentration gemessen . Die oberflächennächste Schicht 7 weist schließlich in ihrer
Konzentrationsspitze eine Aluminiumkonzentration von xAl = 0, 37 auf. Die Differenz von
13 at-% liegt ebenfalls knapp außerhalb der Grenzen der Meßunsicherheit .
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Abbildung 5 .12 : Ausschnitt aus den experimentell bestimmten Konzentrationsprofilen der
A1,Ga1 ,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen :
660 °C, 30 Minuten (Teilbild I) bzw. 640 °C, 90 Minuten (Teilbild II), jeweils galliumrei-
che Bedingungen .

-Schicht 2
GhIGht3

-Schicht 4
°° --Schicht 5

Schicht 6
Schicht 7

tune mende Entfer ung
vom ubstra



92

	

5. Experimentelle Ergebnisse

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 Überstruktur . Vielmehr streuen die
Werte der Konzentrationsspitzen bei der überwiegenden Mehrzahl der Messungen unsyste-
matisch innerhalb eines Konzentrationsbereichs . Dieser beträgt typischerweise 8 at-% und
hat damit nur etwa die Hälfte der Ausdehnung derjenigen Bereiche, innerhalb derer die
beschriebenen systematischen Unterschiede auftreten .

Nach den jeweils längsten Glühzeiten der Experimente bei 660 °C und 640 °C (Abbildun-
gen 5.15 und 5 .16), also nach einem Absinken der maximalen Konzentration auf unter
xAl = 0, 3 und nach den Glühzeiten mit der beobachteten Systematik der maximalen Alu-
miniumkonzentration, liegen die Meßwerte der Konzentrationsspitzen ebenfalls innerhalb
von etwa 8 at-% . Sie befinden sich damit innerhalb der Grenzen der Meßunsicherheit . Ei-
ne Systematik der experimentellen Ergebnisse deutet sich mit Einschränkung aber auch
in diesen Fällen an, da erneut substratnahe Schichten eine höhere maximale Alumini-
umkonzentration aufweisen als oberflächennahe Schichten . Die Systematik ist jedoch nur
für die Parameterprofile als signifikant zu bezeichnen, die das Maß für die Aluminium-
konzentration darstellen . Für diese Profile beträgt die Meßunsicherheit umgerechnet auf
eine Aluminiumkonzentration etwa ±4 at-% (vgl . Kapitel 4.5.4) . Obwohl das Maß für die
Aluminiumkonzentration in dem betrachteten Konzentrationsbereich in guter Näherung
proportional zur Konzentration selbst ist, können diese Unterschiede in der Deutung einer
Aluminiumkonzentration im strengen Sinne nicht als signifikant bezeichnet werden.

Die experimentellen Befunde lassen sich also wie folgt zusammenfassen :

" Bei mittleren Glühtemperaturen und mittleren Glühzeiten wird an den gemessenen
Konzentrationsprofilen ein systematisch stärkeres Absinken der maximalen Alumini-
umkonzentration mit zunehmender Entfernung vom Substrat beobachtet sowie eine
damit einhergehende Profilverbreiterung . Der Effekt ist etwas größer als die Meßun-
sicherheit und damit signifikant .

" Bei denselben Glühtemperaturen sind nach längerer Glühzeit ebenfalls flachere Kon-
zentrationsprofile in Oberflächennähe zu erkennen, nicht jedoch für sämtliche Schich-
ten systematisch . Signifikanz kann nur bei Betrachtung der Parameterprofile konsta-
tiert werden, nicht bei Betrachtung der daraus berechneten Konzentrationsprofile .

" Unter allen anderen Bedingungen von Glühtemperatur und Glühzeit 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 A1� Ga1_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 700 °C, 10 Minuten, galli-
umreiche Bedingungen .

Abbildung 5 .14 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 680 °C, 15 und 22 Minuten,
galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5 .15 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1� Ga1_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 660 ° C, 15, 30 und 60 Mi-
nuten, galliumreiche Bedingungen .

Abbildung 5 .16 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen: 640 °C, 60, 90 und 120 Mi-
nuten, galliumreiche Bedingungen .
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Abbildung 5 .17 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1� Ga1_,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . Diffusionsbedingungen : 620 °C, 120 Minuten, gal-
liumreiche Bedingungen.
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Abbildung 5 .18 : Experimentell bestimmte Konzentrationsprofile der A1,Ga1 ,Sb-Schichten von
Probe DIFF-GA nach Diffusionsglühung . 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,Gal ,Sb-Schichten nach
den Glühungen ist einheitlich . Ein typisches Konzentrationsprofil weist steile Konzentra-
tionsgradienten, eine ausgeprägte Konzentrationsspitze im Zentrum der aluminiumreichen
Schicht und lange Ausläufer auf . Die Kristallqualität ist nach den Glühungen unverändert
gegenüber dem Ausgangsmaterial . Dies gilt für den gesamten Bereich der Überstruktur
einschließlich der oberflächennahen 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
läuft die Verbreiterung langsamer ab als unter antimonreichen Bedingungen . In guter
Näherung führt eine Glühung unter galliumreichen Bedingungen effektiv zu ähnlichen ex-
perimentellen Ergebnissen wie eine Glühung unter antimonreichen Bedingungen bei einer
um 20 °C niedrigeren Glühtemperatur . Dies zeigt sich im gesamten Bereich der eingesetzten
Glühtemperaturen . So ist ein Absinken der Konzentrationsspitze auf etwa xAI = 0, 7 nach
15 Minuten Glühung unter antimonreichen Bedingungen bereits bei 660 °C zu verzeichnen
(Abbildung 5 .7, Seite 86), während dazu unter galliumreichen Bedingungen eine Glühtem-
peratur von 680 °C erforderlich ist (Abbildung 5 .14, Seite 93) . Derselbe Sachverhalt äußert
sich bei gegebener Glühtemperatur in unterschiedlichen Glühzeiten . Ein Beispiel ist die
Glühung bei 620 °C, die unter antimonreichen Bedingungen schon nach 60 Minuten zu
einem Absinken der maximalen Konzentration auf xAI = 0, 8 Aluminium führt (Abbil-
dung 5.9, Seite 87), unter galliumreichen Bedingungen hingegen erst nach der doppelten
Glühzeit von 120 Minuten (Abbildung 5.17, Seite 95) . Der Unterschied ist noch deutlicher
als dieser Vergleich aufzuzeigen vermag, da die AlSb-Schichten im Ausgangsmaterial für die
Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen eine geringere Dicke aufweisen als
im Ausgangsmaterial für die Experimente unter antimonreichen Bedingungen.

Die Streuung der Konzentrationsprofile einzelner Schichten ist unter galliumreichen Be-
dingungen allgemein etwas größer 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 möglichen 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 durchgeführt . Zunächst wird kurz eine qualitative
Deutung der Befunde gegeben . In einem zweiten Schritt wird die Interdiffusion quantitativ
erfaßt, indem berechnete Konzentrationsprofile an die experimentell gewonnenen angepaßt
werden . Dazu wird die Diffusion durch einen effektiven, konzentrationsabhängigen Inter-
diffusionskoeffizienten beschrieben .

6 .1

	

Deutung der Konzentrationsprofile
Aus der Analyse der experimentellen Ergebnisse lassen sich bereits wichtige qualitative
Schlüsse ziehen . Eine Interpretation der Konzentrationsprofile erfolgt dazu im Sinne der
Interdiffusion, indem die Veränderung eines Konzentrationsprofils als das unmittelbare
Ergebnis der Interdiffusion von Aluminium und Gallium gewertet wird . Im einzelnen ist
für den untersuchten Bereich von Glühtemperaturen und Glühzeiten festzuhalten :

" den Gesamteffekt der Interdiffusion betreffend :

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

" die Beiträge der beiden Spezies Aluminium und Gallium betreffend :

- Diffusion von Aluminium im Al,Gal ,Sb-Mischkristall mit geringer Alumini-
umkonzentration ist vergleichsweise schnell, da lange Ausläufer der Konzentra-
tionsprofile beobachtet werden.
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- Diffusion von Gallium im Al,Gal _�Sb-Mischkristall mit großer Aluminiumkon-
zentration ist vergleichsweise langsam, da steile Konzentrationsprofile in alumi-
niumreichen Bereichen beobachtet werden .

9 die lokalen Diffusionsbedingungen in der Überstruktur betreffend :

Unter antimonreichen Bedingungen findet Interdiffusion in der gesamten Über-
struktur unter gleichen Bedingungen statt, da bei einer gegebenen Glühzeit keine
Unterschiede im Diffusionsgeschehen am Ort der einzelnen Schichten festzustel-
len sind .
Unter galliumreichen Bedingungen gilt dies grundsätzlich ebenso . Allerdings gibt
es Ausnahmen. Der bei einigen der Diffusionsexperimente auftretende systema-
tische Zusammenhang zwischen den Konzentrationsprofilen und der Schicht-
position belegt eine ortsabhängige Geschwindigkeit der Interdiffusion . Daraus
läßt sich auf entsprechend systematisch lokal variierende Diffusionsbedingungen
schließen .

6 .2 Konzentrationsabhängigkeit des Interdiffusions-
koeffizienten

6 .2 .1

	

Mathematischer Ansatz

Die aus der Form der Konzentrationsprofile abzulesenden ungleichen Beiträge von Alumi-
nium und Gallium zur Interdiffusion weisen auf einen konzentrationsabhängigen Interdif-
fusionskoeffizienten hin . Für eine quantitative Beschreibung der Interdiffusion wird daher
die zweite Darken-Gleichung zugrundegelegt (Gleichung 2.10, Seite 7) . Mit den konzentra-
tionsabhängigen individuellen Diffusionskoeffizienten DGa(XAI) von Gallium bzw . D- A,

von Aluminium im A1�Ga1_,Sb-Mischkristall gilt :

D(XAI) = IXAIDG.(XAI) + (1 - XAI)DAI(XAI) 1

	

(6 .1)

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

OXAI _ 0

	

D(xai)
OXAI

	

(6 .2)
c~tG cis res

Für die Bestimmung von D(xA,) wird unter diesen Voraussetzungen wie folgt verfahren :

Zur Lösung der partiellen Differentialgleichung 6 .2 wird ein Algorithmus nach Jüng-
ling et al . (1985) verwendet . Die Lösung wird im folgenden als Simulation bezeichnet .
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Ausgangspunkt der Simulation sind die experimentell ermittelten Konzentrations-
profile des Ausgangsmaterials .

Die simulierten Profile werden durch Variation von D(xA,) angepaßt an die experi-
mentell ermittelten Konzentrationsprofile der Proben nach Diffusionsglühung .

Die Güte 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 möglich .
Auch der thermodynamische Faktor 4) und der Leerstellenwind-Faktor (Kapitel 2 .1) wer-
den integrale Bestandteile des ermittelten Verlaufs von D(xA,) sein, der daher im folgenden
als effektiver Interdiffusionskoeffizient zu verstehen ist .

Die Simulation bedarf zunächst einer Annahme für den funktionalen Zusammenhang zwi-
schen D(xA,) und xAl . Dieser braucht sich nicht durch unmittelbare physikalische Bedeu-
tung auszuzeichnen . Sie kommt ihm jedoch insofern zu, als übereinstimmende simulierte
und experimentelle Konzentrationsprofile Indikator für eine gute Tauglichkeit des gewähl-
ten funktionalen Zusammenhangs sind, das gemessene Diffusionsgeschehen wiederzugeben .

Wird als ein erster Ansatz ein linearer Zusammenhang zwischen D(xA,) und xAl ange-
nommen (DGa und DA, in Gleichung 6 .1 unabhängig von xA1), die denkbar einfachste
funktionale Beziehung für einen konzentrationsabhängigen 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) gegenübergestellt . Zwischen simulierten und experimentellen Profilen gibt es eine
klare Diskrepanz . Wird die Anpassung auf eine gute Übereinstimmung 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 groß für Profile mit hohen Aluminiumkonzentrationen (Teilbilder I
und II), jedoch deutlich geringer bei niedrigen Aluminiumkonzentrationen (Teilbild III) .
Das Diffusionsgeschehen wird damit insgesamt nicht befriedigend beschrieben . Es folgt :

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

Ist der Bereich zu betrachtender Aluminiumkonzentration auf kleine Werte be-
schränkt, so ist Linearität näherungsweise gültig .

Erstreckt sich die Anpassung auch gleichzeitig auf eine größere Aluminiumkonzentra-
tion im Mischkristall, so treten Abweichungen auf. Insbesondere werden die Ausläufer
der Konzentrationsprofile nicht hinreichend berücksichtigt und die Abnahme des In-
terdiffusionskoeffizienten im aluminiumarmen Mischkristall unterbewertet .



100

	

6. Quantitative Beschreibung der Interdiffusion

X¢
c
0m
cN
NC
O
Y

Q

äX
CO O,g _

.m

0

0,8

0,6

0,4

D,2

0.0

0,8-

1,07

0,8 -

Q 0,2-

0,0-

-Experiment
-----Anpassung linear
. . . . . . . Anpassung Potenzgesetz

1

	

1

	

1

	

1

	

1

	

1

	

1

-3D -20 -10

	

0

	

10

	

2D

	

30

Distanz s J nm

Distanz s / nm

Experiment
-----Anpassung linear

Anpassung Potenzgesetz

Experiment
-----Anpassung linear
--°-° Anpassung Potenzgesetz

1

	

1

	

1

	

1

	

1

	

1

	

1

-30 -20 -10

	

0

	

10

	

20

	

30

Distanz s / nm

Abbildung 6 .1 : Typische Abweichung zwischen simulierten Konzentrationsprofilen bei ange-
nommener Linearität zwischen D(xAI) und xAI (gestrichelte Linie) und experimentellen Kon-
zentrationsprofilen (durchgezogene Linie) sowie verbesserte Anpassung durch Ansatz mit Po-
tenzgesetz (gepunktete Linie) . Anpassung jeweils optimiert auf gute Übereinstimmung bei der
maximalen Aluminiumkonzentration . Größte Abweichungen bei angenommener Linearität durch
Pfeile markiert . Teilbild I, II und, III : Profile mit hoher, mittlerer und niedriger Aluminiumkon-
zentration nach Glühung unter galliumreichen Bedingungen .
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Der gegenüber der Linearität stärkeren Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten bei klei-
ner und mittlerer Aluminiumkonzentration im Al,Gal _� Sb-Mischkristall kann durch einen
Ansatz mit einem Potenzgesetz für den funktionalen Zusammenhang Rechnung getragen
werden gemäß

D(xal) _ 1
CUxAl~ +

	

(6 .3)
ß .

Dabei sind a, ß und 'Y die Parameter der Funktion . Aus der Bedingung D(xA1 = 0) _
DÄlSb, also für den Fremddiffusionskoeffizienten von Aluminium in reinem GaSb, folgt :

D(XA1) =

DGaSb
Al

Aus der Bedingung D(xA, = 1) = DGaSb, also für den Fremdiffusionskoeffizienten von
Gallium in reinem AlSb, folgt :

DAlSb DGaSb
Ga Al

Für den effektiven Interdiffusionskoeffizienten D(

DGaSb
A1

fDAl
Sb
-

L DAlsDGa
b

	

1
Ga

A1) ergibt sich damit :

(6 .4)

(6 .5)

(6 .6)

Der Parameter -y bestimmt den Verlauf von D(xA,) mit der Aluminiumkonzentration,
wie in Abbildung 6 .2 schematisch dargestellt ist . Die Fremddiffusionskoeffizienten DÄlSb

und DA'Sb sind in der Auftragung durch die Achsenabschnitte von D(xA,) gegeben . Mit zu-
nehmendem Wert des Parameters -~ wird die Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten bei
kleinen Aluminiumkonzentrationen geringer . In den Anpassungen nimmt der Parameter
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 für eine Anpassung der simulierten Konzentra-
tionsprofile an die experimentellen Profile . Sowohl für Konzentrationsprofile mit hohem
maximalen Aluminiumgehalt (Teilbilder I und II) als auch für Profile mit kleineren Kon-
zentrationsspitzen (Teibild III) ist gute Übereinstimmung mit den experimentellen Pro-
filen über den gesamten Verlauf bis hin zu den Ausläufern festzustellen . Ein anhand von
Gleichung 6 .6 ermittelter Interdiffusionskoeffizient kann daher das beobachtete Diffusions-
geschehen quantitativ beschreiben .
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Abbildung 6 .2 : Grundsätzlicher Verlauf des effektiven Interdiffusionskoefhzienten D(xA,) als
Funktion der Aluminiumkonzentration xA1 für den verwendeten funktionalen Zusammenhang
mit einem Potenzgesetz nach Gleichung 6 .6 .

Für alle durchgeführten Anpassungen gilt damit jeweils folgendes Verfahren :

Als Anfangsbedingung der Simulation wird das für die Überstruktur repräsentative
mittlere Konzentrationsprofil des Ausgangsmaterials verwendet (vgl . Kapitel 5 .1) .

9 Zur Anpassung wird das aus den Schichten 2 bis 7 der Überstruktur gebildete mittlere
Konzentrationsprofil einer A1�Ga1_,Sb-Schicht nach Glühung herangezogen.

9 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 daß
dem simulierten Profil an den Grenzen eine Aluminiumkonzentration ungleich 0 at-%
zugewiesen werden kann .

Die Güte der Anpassung wird durch Bewertung des simulierten Profils für Konzentra-
tionen größer als 10 at-% ermittelt, um den Einfluß 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 angepaßten simulierten Pro-
file der Al,Gal ,Sb-Schichten von Probe DIFF-SB nach Glühung unter antimonreichen
Bedingungen sind in Anhang E aufgeführt .

Im Fall der Glühtemperatur von 680 °C, der nur eine einzelne Glühzeit zugeordnet ist,
erfolgt die Anpassung des simulierten Konzentrationsprofils an das entsprechende mittle-
re experimentelle Profil (Einzelanpassung) . Für die anderen Glühtemperaturen wird die
Anpassung unter gleichzeitiger Berücksichtigung der zwei bzw . drei vorliegenden mittleren
experimentellen Profile durchgeführt (Gesamtanpassung) . Diese Vorgehensweise impliziert
die Gültigkeit einer ähnlichen Schlußfolgerung aus den experimentellen Befunden, wie sie
in Kapitel 6.1 bereits für die räumlich konstanten Diffusionsbedingungen gemacht wurden :
Die Gesamtanpassung mit einem einzigen funktionalen Zusammenhang zwischen Interdif-
fusionskoeffizient und Aluminiumkonzentration ist nur dann gerechtfertigt, wenn im Expe-
riment zeitlich 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 gültig ist, dient ein Ver-
gleich zwischen dem simulierten Profil aus der Gesamtanpassung und denen der jeweiligen
Einzelanpassungen, wie im folgenden ausgeführt wird .

Der Vergleich sei zunächst exemplarisch für den Fall der Glühtemperatur von 660 °C
erläutert, dem zwei Glühzeiten zugeordnet sind . Die durch Gesamtanpassung simulier-
ten Profile liegen dabei in ihrem gesamten Verlauf vollständig innerhalb des Bereichs der
Meßunsicherheit, und die durch Einzelanpassung simulierten Profile unterscheiden sich da-
von jeweils nur gering . Die Auswirkung auf den Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als
Funktion der Aluminiumkonzentration, für den keine starken Abweichungen festzustellen
sind, ist in Abbildung 6.3 gezeigt . Der Verlauf für die Gesamtanpassung (durchgezogene Li-
nie) nimmt die Funktion eines Mittelwerts aus den Einzelanpassungen an (gestrichelte bzw.
gepunktete Linie) . Die Abweichungen sind für weite Bereiche der Aluminiumkonzentrati-
on betragsmäßig konstant und liegen für mittlere bis hohe Aluminiumkonzentrationen bei
etwa ±9 %. Für sehr kleine Aluminiumkonzentrationen (XAI < 0,1) sind die Abweichungen
mit etwa ±22 % größer . Gleichzeitig ist für xAI < 0,1 eine Umkehrung der Abweichungen
zu verzeichnen .

Für den Fall der Glühtemperatur von 620 °C ist ein ähnlicher Sachverhalt festzustellen .
Da die Glühzeiten einen größeren Wertebereich überstreichen, ist zu erwarten, daß die
hier auftretenden Abweichungen den unter allen gewählten experimentellen Bedingungen
maximalen Effekt darstellen . Sie erlauben daher eine Abschätzung 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 xAl, 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 AlxGal xSb-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
Meßunsicherheit für die Aluminiumkonzentration der experimentell bestimmten Profile .
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Für die kurze Glühzeit ergibt die Gesamtanpassung ein stärkeres Absinken der ma-
ximalen Aluminiumkonzentration .

Für die lange Glühzeit ergibt die Gesamtanpassung ein geringeres Absinken .

Für die mittlere Glühzeit ist kein Unterschied festzustellen .

Unter Vernachlässigung der Meßunsicherheit der experimentell ermittelten Konzentrati-
onsprofile ist daraus zunächst abzuleiten, daß die Interdiffusion bei kurzen Glühzeiten
langsamer, bei langen Glühzeiten 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 großen Wertebereich der Glühzeiten innerhalb der Bereiche der Meßunsicherheit .
Diese sind in Abbildung 6 .4 jeweils bei den Konzentrationsspitzen eingetragen . Die Abwei-
chungen können daher nicht als signifikant bezeichnet werden . Der durch Gesamtanpassung
ermittelte Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten nimmt auch in diesem Fall in guter Nähe-
rung die Funktion eines Mittelwertes aus den Einzelanpassungen an. Daher können die aus
den Einzelanpassungen resultierenden Abweichungen formal dem durch Gesamtanpassung
ermittelten Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Meßunsicherheit zugeordnet werden.
Gleichzeitig wird damit der Annahme Gültigkeit beigemessen, daß unter antimonreichen
Bedingungen zeitlich konstante Diffusionsbedingungen herrschen. Im einzelnen ergibt sich
aus den Daten für die Glühtemperatur von 620 °C für die Meßunsicherheit des Interdiffu-
sionskoeffizienten unter antimonreichen Bedingungen generell :

o Für 0, 2 < xAl < l, 0 beträgt die Meßunsicherheit ±15 % .

o Für xAl < 0, 2 beträgt sie etwa ±30 % .

Der hohe Wert der Meßunsicherheit für kleine Aluminiumkonzentrationen resultiert aus
der Anpassung an die Abschnitte der Konzentrationsprofile mit hohen Aluminiumkonzen-
trationen . Diese sind vorwiegend bei kurzen Glühzeiten ausgeprägt, bei denen das Diffusi-
onsgeschehen noch nicht zu starken Ausläufern der Konzentrationsprofile geführt hat .

Der Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminiumkonzentration ist
in Abbildung 6 .5 dargestellt . In Abhängigkeit von Glühtemperatur und Aluminiumkonzen-
tration ergeben sich Werte zwischen l, 6 - 10-18 cm2 S -1 und 2, 0 . 10-15 cm2s-1 . Für alle im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten Glühtemperaturen von 600 °C bis 680 °C nimmt der
Verlauf dabei die gleiche Form an: Der höchste Wert ergibt sich für xAl = 0, also für den
Fremddiffusionskoeffizienten DÄlsb von Aluminium in GaSb . Es folgt ein starkes Abfallen
bis xAl ~ 0, 3 um etwa eine Größenordnung . Der Wert nimmt weiter ab bis XAl = l, jedoch
in geringerem Ausmaß 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 für jede
Glühtemperatur jeweils die Gesamtanpassung der simulierten Profile an alle experimentellen Pro-
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Abbildung 6.6 : Diffusionskoeffizient als Funktion der inversen absoluten Temperatur, anti-
monreiche Diffusionsbedingungen .
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Unabhängig von der Glühtemperatur liegt schließlich der Wert für den Fremddiffusions-
koeffizienten DGasb um einen Faktor von etwa 70 unterhalb des Wertes von DA1sb . Die
Variation der Glühtemperatur um 80 °C führt für eine gegebene Aluminiumkonzentration
zu Änderungen im Diffusionskoeffizienten um einen Faktor 20. So steigt der Wert von DA1sb

für Glühtemperaturen von 600 °C bis 680 ° C von 1, 0 . 10-16 cm2 S-1 auf 2,0 . 10 -15 cm2 s-1 ,
der Wert von DGasb von 1, 6 -10 -18 cm2 s-1 auf 3, 0 . 10 -17 cm2s -1 .

In Abbildung 6 .6 ist die Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten durch die
Auftragung als Funktion der inversen absoluten Glühtemperatur für verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen dargestellt . Aus der sich im Rahmen der Meßunsicherheit erge-
benden Linearität der Auftragung für alle Aluminiumkonzentrationen folgt die Gültigkeit
der Arrhenius-Gleichung gemäß

D = Do exp [-OQlkT]

	

(6 .7)

(vgl . Kapitel 2) . Die Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie OQ ist in Ab-
bildung 6.7 dargestellt . Für einen weiten Bereich von Aluminiumkonzentrationen entspre-
chend 0, 3 < xAl < l, 0 ergeben sich mit xAl leicht steigende Werte von (2, 59 ± 0, 15) eV
bis (2, 70 ± 0, 15) eV. Der den Meßwerten zugeordnete Fehler ist in diesem Konzentrations-
bereich ein Mittelwert aus den Unsicherheiten der in Abbildung 6.6 dargestellten linearen
Regressionen .

Die Meßwerte für xAl < 0, 2, also insbesondere für den Fremddiffusionskoeffizienten DAl
sb

von Aluminium in GaSb (XAI = 0), unterscheiden sich von denen der anderen Konzen-
trationen . Auch für sie folgt aus der Auftragung in Abbildung 6 .6 Linearität innerhalb
der Meßunsicherheit . Aus den oben dargestellten Gründen ist die Meßunsicherheit jedoch
größer. Die den entsprechenden Werten von OQ zugeordneten Fehler werden in dem Kon-
zentrationsbereich 0 <_ XAl < 0, 2 aus der maximalen und minimalen Steigung der linearen
Regression abgeschätzt . Die aus Abbildung 6 .7 hervorgehende Änderung von AQ in dem
Konzentrationsbereich 0 <_ XAl < 0, 2 ist unter Berücksichtigung dieses Fehlers nicht signi-
fikant .

Der zweite Parameter, der nach Gleichung 6 .7 die Interdiffusion beschreibt, ist der präex-
ponentielle Faktor Do . Sein Wert sinkt für 0, 2 < xAl < l, 0 exponentiell mit XAl von
1,70 - 10 -2 cm2 s -1 auf 5, 54 - 10-3 cm2 s-1 . Da die Bestimmung von Do aus den expe-
rimentellen Werten aber mit einer hohen Unsicherheit verbunden ist, wird im folgenden
anstelle seiner Konzentrationsabhängigkeit stärker die in Abbildung 6 .5 gezeigte Konzen-
trationsabhängigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D in den Vordergrund gestellt . Auch
für sie ergibt sich, wie oben beschrieben, für 0, 2 <_ XAl < l, 0 ein weitgehend exponentielles
Absinken mit XAl .

Die Daten für die der Abbildung 6.7 zugrundeliegenden konzentrationsabhängigen Werte
von OQ sowie die Werte von Do sind in Tabelle 6 .1 aufgeführt .
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Abbildung 6 .7 : Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
antimonreiche Diffusionsbedingungen .
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Tabelle 6.1 : Aktivierungsenthalpie AQ und präexponentieller Faktor D0 für verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen, antimonreiche Diffusionsbedingungen .

XAl AQ in eV D0 in cm2 s-1
0,0 2,88 ± 0,42 4,13 (+7,43- 102 -4,11)
0,1 2,63 ± 0,56 7,16- 10-2 (+5,27 . 101 -7,16- 10-2 )
0,2 2,58 ± 0,24 1,7010-2 (+4,29- 10-1 -1,60- 10-2 )
0,3 2,59 ± 0,15 1,0510-2 (+2,49- 10-2 -7,40 . 10-3 )
0,4 2,61 ± 0,15 8,42 . 10- ' (+2,59- 10-2 -6,36 . 10-3 )
0,5 2,63 ± 0,15 7,39 . 10- ' (+2,78- 10-2 -5,84 . 10-3 )
0,6 2,65 ± 0,15 6,7610-3 (+3,01 . 10-2 -5,52- 10-3 )
0,7 2,66 ± 0,15 6,3310-3 (+3,26- 10-2 -5,30- 10-3 )
0,8 2,68 ± 0,15 6,00 . 10-3 (+3,50 _ 10-2 -5,12 . 10-3 )
0,9 2,69 ± 0,15 5,7510-3 (+3,75- 10-2 -4,98 . 10-3 )
1,0 2,70 ± 0,15 5,5410-3 (+4,00- 10-3 -4,86 . 10-3 )
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Für die Diffusion unter antimonreichen Bedingungen lassen sich folgende Ergebnisse zu-
sammenfassen :

9 Im Rahmen der Meßunsicherheit herrschen zeitlich und räumlich konstante Diffusi-
onsbedingungen .

Die Werte des Interdiffusionskoeffizienten genügen für alle Aluminiumkonzentratio-
nen des Mischkristalls der Arrhenius-Gleichung .

Die Aktivierungsenthalpie OQ wächst mit steigender Aluminiumkonzentration leicht
an . Für xAl > 0, 2 ergibt sich ein Anstieg von 2,59 eV auf 2,70 eV.

Der Interdiffusionskoeffizient fällt in einem weiten Konzentrationsbereich entspre-
chend 0, 3 <_ xAl < l, 0 nahezu exponentiell mit steigender Aluminiumkonzentration
ab. Dies gilt für alle eingesetzten Glühtemperaturen von 600 °C bis 680 °C .

Für xAl < 0, 2 erlaubt die große Meßunsicherheit der Daten keine Schlußfolgerung
über den wahren Verlauf von OQ als Funktion der Aluminiumkonzentration .
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6. Quantitative Beschreibung der Interdiffusion

6.2 .3

	

Interdiffusion unter galliumreichen Bedingungen

Die an die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile angepaßten simulierten Pro-
file der Al,Gal ,Sb-Schichten von Probe DIFF-GA nach Glühung unter galliumreichen
Bedingungen sind in Anhang E aufgeführt .

Analog zu der für die Diffusion unter antimonreichen Bedingungen beschriebenen Vor-
gehensweise erfolgt die Anpassung jeweils an das mittlere experimentelle Profil durch
Einzelanpassung (bei einer einzelnen Glühzeit) bzw. durch Gesamtanpassung (bei meh-
reren Glühzeiten) . Der Vergleich zwischen Einzelanpassung und Gesamtanpassung wird
anhand der Profile derjeniger Glühtemperaturen durchgeführt, für die keine systematisch
lokal variierenden Diffusionsbedingungen festzustellen sind (vgl . Kapitel 6 .1) . Der Vergleich
führt zu einer Meßunsicherheit für den Interdiffusionskoeffizienten von maximal ±15 %.
Für xAl <_ 0, 2 beträgt sie etwa ±30 %. Der durch Gesamtanpassung ermittelte Verlauf
nimmt dabei die Funktion eines Mittelwertes aus den Einzelanpassungen an .

Für die Glühtemperaturen von 660 °C und 640 °C, bei denen systematisch mit der Schicht-
position variierende Diffusionsbedingungen bei der jeweils mittleren Glühzeit auftreten,
ergeben sich die nachstehend beschriebenen Merkmale . In Abbildung 6.8 und 6 .9 sind die
entsprechenden Anpassungen aus Anhang E dargestellt .

Für die durch Gesamtanpassung simulierten Konzentrationsprofile ist nur im Fall
der mittleren Glühzeit eine Übereinstimmung mit einer Einzelanpassung festzustel-
len . Dies ist am Beispiel der Glühtemperatur von 640 °C (Abbildung 6.9) anhand der
Lage des simulierten Konzentrationsprofils (dicke Linie) innerhalb des Bereichs der
experimentell bestimmten Profile (dünne 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
ähnlich . Er gibt ein zeitlich mittleres Diffusionsgeschehen wieder .

o Im Fall der kürzesten Glühzeit sind die Unterschiede zwischen den durch Gesamtan-
passung und durch Einzelanpassung simulierten Konzentrationsprofile für die beiden
Glühtemperaturen 660 °C bzw. 640 °C verschieden : Bei 660 °C ergibt die Anpassung
ein geringeres Absinken der maximalen Aluminiumkonzentration, bei 640 °C hin-
gegen ein stärkeres . Daraus ist keine allgemeingültige Aussage über das Diffusions-
geschehen im Anfangsstadium gegenüber dem zeitlich mittleren Diffusionsgeschehen
abzuleiten .

o Im Fall der längsten Glühzeit ergibt die Gesamtanpassung jeweils ein geringeres
Absinken der Aluminiumkonzentration . Die Interdiffusion erfolgt daher bei langen
Glühzeiten schneller als im zeitlichen Mittel .
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Abbildung 6.8: An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dünne schwarze Lini-
en) angepaßte simulierte Profile (dicke Linien) der A1,Ga1 ,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 (dünne schwarze Lini-
en) angepaßte simulierte Profile (dicke Linien) der A1�Ga1_,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 Abhängigkeit von der Schichtposition in der Überstruktur . 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 Glühzeiten kann
quantitativ durch eine unterschiedliche Größe des Interdiffusionskoeffizienten erfaßt wer-
den. In Abbildung 6 .10 ist dies exemplarisch für die Glühtemperatur von 660 °C gezeigt . In
der Auftragung sind Einzelanpassungen an das Konzentrationsprofil der substratnächsten
Schicht (gestrichelte Linie), der mittleren Schicht (durchgezogene Linie) und der ober-
flächennächsten Schicht (gepunktete Linie) einander gegenübergestellt . Die Form des Ver-
laufs unterscheidet sich in den drei Fällen nicht, die relative Lage jedoch hängt syste-
matisch von der Schichtposition in der Überstruktur ab, wie nach den Unterschieden der
zugrundeliegenden Konzentrationsprofile zu erwarten ist . In nahezu dem gesamten Bereich
der Aluminiumkonzentration weicht der Wert des Interdiffusionskoeffizienten für die ober-
flächennächste Schicht um etwa 37 % von dem der substratnächsten Schicht ab. Der Effekt
ist damit größer als der Bereich der Meßunsicherheit für den Interdiffusionskoeffizienten
von 30 % und damit signifikant .

Mit der zeitlich variierenden Geschwindigkeit der Interdiffusion geht eine Veränderung in
der Form des Verlaufs des Interdiffusionskoeffizienten mit der Aluminiumkonzentration
einher, die sowohl bei der Glühtemperatur von 660 °C als auch bei 640 °C auftritt . Dies
ist exemplarisch in Abbildung 6 .11 für die Glühtemperatur von 640 °C gezeigt, in der
der Interdiffusionskoeffizient aufgetragen ist, der sich aus den Einzelanpassungen für die
Glühzeiten ergibt . Mit größerer Glühzeit ist in einem großen Konzentrationsbereich von
0, 2 < xAl < l, 0 ein steilerer Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten festzustellen . Es ist
davon auszugehen, daß ein Teil des Effektes darauf zurückzuführen ist, daß die Anpas-
sung der simulierten Konzentrationsprofile für die verschiedenen Glühzeiten eine effektiv
unterschiedliche, konzentrationsabhängige Gewichtung der Profile bewirkt . So tragen die
Profile bei kurzen Glühzeiten wegen der geringen Ausprägung der Ausläufer wenig Informa-
tion über Diffusion im Mischkristall mit geringer Aluminiumkonzentration, die Profile bei
langen Glühzeiten hingegen nur indirekt Information über die Diffusion im Mischkristall
mit hoher Aluminiumkonzentration . Die zur Anpassung herangezogenen Wertebereiche der
Konzentrationsprofile für kurze und mittlere Glühzeit sind jedoch hinreichend ähnlich, wie
in Abbildung 6.11 durch die waagerechten Balken angedeutet ist . Da gleichzeitig die aufge-
zeigten Unterschiede im Verlauf des Interdiffusionskoeffizienten bereits für diese Glühzeiten
deutlich ausgeprägt sind, ist ein Indiz gegeben, daß sich die Konzentrationsabhängigkeit
des Interdiffusionskoeffizienten für die verschiedenen zeitlichen Stadien verändert .

Der Verlauf des zeitlich mittleren Interdiffusionskoeffizienten als Funktion der Aluminium-
konzentration ist für die Diffusionsexperimente unter galliumreichen Bedingungen in Ab-
bildung 6.12 dargestellt . Er umfaßt für die eingesetzten Glühtemperaturen Werte zwischen
1, 0 . 10-18 cm 2s-1 und l, 0 . 10-15 Cm 2S-1 . Der grundsätzliche Verlauf unterscheidet sich für
die einzelnen Glühtemperaturen nicht, und für den Fremddiffusionskoeffizienten DG,Sb er-
gibt sich jeweils der höchste Wert, für den Fremddiffusionskoeffizienten DGasb der geringste
Wert . Für niedrige Temperaturen ist ein starkes Absinken um etwa eine Größenordnung
innerhalb eines Bereichs von Aluminiumkonzentrationen entsprechend 0, 0 <_ xAl <_ 0, 3
festzustellen . Bei hohen Temperaturen hingegen fällt der Wert des Interdiffusionskoeffizi-
enten langsamer mit der Aluminiumkonzentration .
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So ergibt sich für die höchste Temperatur von 700 °C innerhalb desselben Bereichs von
Aluminiumkonzentrationen ein Absinken um etwa 70 % . Ab xAl 0, 3 fällt das Absinken
für alle Temperaturen geringer aus und stellt sich in der halblogarithmischen Auftragung
von Abbildung 6.12 nahezu linear dar . Die Werte von DÄlSb und DGasb unterscheiden sich
schließlich in Abhängigkeit von der Glühtemperatur um einen Faktor 20 bis 50 . Inner-
halb des Bereichs der eingesetzten Glühtemperaturen von 600 °C bis 700 °C ergeben sich
Änderungen im Diffusionskoeffizienten um ebenfalls einen Faktor 20 bis 50 . Die geringe-
re Änderung um den Faktor 20 liegt dabei für kleine Aluminiumkonzentrationen vor . So
steigt der Wert von DÄlsb von 5, 0 - 10-17 cm2s-1 auf l, 0 - 10 -15 cm2s-1 . Der größere Fak-
tor ergibt sich für den Wert von DGasb : Er steigt von l, 0 _ 10 -11 cm2s-1 für 600 °C auf
5, 0 . 10-17 cm2s-1 für 700 °C .

In Abbildung 6.13 ist die Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten durch die
Auftragung als Funktion der inversen absoluten Glühtemperatur für verschiedene Alumi-
niumkonzentrationen dargestellt, aus der im Rahmen der Meßunsicherheit die Linearität
der Meßwerte und damit die Gültigkeit der Arrhenius-Gleichung hervorgeht . Die Konzen-
trationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie OQ ist in Abbildung 6.14 dargestellt . Für
0, 3 < xAl < 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 Meßwerten zuge-
ordnete Fehler ist in diesem Konzentrationsbereich ein Mittelwert aus den Unsicherheiten
der in Abbildung 6 .13 dargestellten linearen Regressionen .

Für xAl < 0, 2, also insbesondere für den Fremddiffusionskoeffizienten DÄlsb von Alumini-
um in GaSb, unterscheiden sich die Werte von denen der anderen Konzentrationen, jedoch
ist auch für sie Linearität in der Auftragung gemäß der Arrhenius-Gleichung festzustellen
(Abbildung 6 .13) . Unter Berücksichtigung des Fehlers, der aus der minimalen und maxi-
malen Steigung der linearen Regression abgeschätzt ist, ist der starke Anstieg von OQ von
xAl = 0 bis xAl

	

0, 3 als wenig signifikant zu bezeichnen .

Ähnlich wie im Fall der antimonreichen Bedingungen sinkt der Wert des präexponentiellen
Faktors Do für 0, 3 <_ xAl < l, 0 exponentiell mit xAl . Er fällt um mehr als eine Größenord-
nung von 9, 31 - 10-1 cm2 s-1 auf 5, 21 .10-2 cm2s-1 . Auch unter galliumreichen Bedingungen
wird jedoch wegen der Unsicherheit in der Bestimmung von Do die in Abbildung 6 .12 ge-
zeigte Konzentrationsabhängigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D in den Vordergrund
gestellt, für die sich, wie oben beschrieben, für 0, 3 <_ xAl < l, 0 ein nahezu exponentielles
Absinken mit xAl ergibt .

Die Daten für die der Abbildung 6.14 zugrundeliegenden konzentrationsabhängigen Werte
von OQ sowie die Werte von Do sind in Tabelle 6 .2 aufgeführt .
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Abbildung 6 .14 : Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
galliumreiche Diffusionsbedingungen .
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Tabelle 6.2: Aktivierungsenthalpie AQ und präexponentieller Faktor D0 für verschiedene Alu-
miniumkonzentrationen, galliumreiche Diffusionsbedingungen .

X AI DO in eV 1 D0 in C1n2 S-1
0,0 2,32 ± 0,55 1,0710-3 (+5,47 . 10-2 -1,07 . 10-3 )
0,1 2,76 ± 0,35 1,47 . 10- ' (+5,79 -l, 46 10-1 )
0,2 2,95 ± 0,14 8,31-10- ' (+8,99 -6,15 10-1 )
0,3 3,00 ± 0,12 9,3110-1 (+6,30 -6, 48 -10-1 )
0,4 3,00 ± 0,10 6,6210-1 (+1,80 -4, 85 -10-1 )
0,5 2,99 ± 0,10 4,2010-1 (+1,05 -3, 00 -10-1 )
0,6 2,97 ± 0,10 2,6310-1 (+6, 33 - 10-1 -l, 86 - 10-1)
0,7 2,96 ± 0,10 1,6810-1 (+4, 03 - 10-1 -1,18 -10-1 )
0,8 2,94 ± 0,10 1,1010-1 (+2, 70 - 10-1 -7,83 . 10-2)
0,9 2,93 ± 0,10 7,47 . 10-2 (+1, 89 - 10-1 -5,35 . 10-2 )
1,0 2,91 ± 0,10 5,2110-2 (+1,37-10-' -3,78 . 10-2 )
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Für die Diffusion unter galliumreichen Bedingungen lassen sich folgende Ergebnisse zusam-
menfassen :

Für die Glühtemperaturen von 660 °C und 640 °C herrschen bei mittleren Glühzeiten
räumlich signifikant unterschiedliche Diffusionsbedingungen . Die Geschwindigkeit der
Interdiffusion nimmt systematisch mit größerem Abstand von der Oberfläche ab .

Für dieselben Glühtemperaturen sind auch zeitlich unterschiedliche Diffusionsbedin-
gungen festzustellen, indem für lange Glühzeiten eine größere Geschwindigkeit der
Interdiffusion gemessen wird, als nach dem mittleren Diffusionsgeschehen zu erwarten
wäre . Für kurze Glühzeiten hingegen kann keine allgemeingültige Aussage getroffen
werden .

Es gibt experimentelle Hinweise, daß sich die Konzentrationsabhängigkeit des Inter-
diffusionskoeffizienten für die verschiedenen zeitlichen Stadien verändert .

Die Werte des zeitlich mittleren Interdiffusionskoeffizienten genügen für alle Alumi-
niumkonzentrationen des Mischkristalls der Arrhenius-Gleichung .

Die Aktivierungsenthalpie AQ verringert sich für xAl > 0, 3 mit steigender Alumini-
umkonzentration geringfügig von 3,00 eV auf 2,91 eV.

Der Interdiffusionskoeffizient fällt in einem weiten Konzentrationsbereich entspre-
chend 0, 3 < xAl < l, 0 nahezu exponentiell mit steigender Aluminiumkonzentration
ab. Dies gilt für alle eingesetzten Glühtemperaturen von 600 °C bis 700 °C .

Für xAl < 0, 2 läßt die große Meßunsicherheit der Daten keine Schlußfolgerung über
den wahren Verlauf von AQ und Do als Funktion der Aluminiumkonzentration zu.





Kapitel 7

Diskussion

Im folgenden werden die im vorangegangenen Kapitel 6 dargestellten quantitativen Ergeb-
nisse des konzentrationsabhängigen Interdiffusionskoeffizienten unter drei Gesichtspunkten
bewertet (Kapitel 7.1) . Zunächst 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 . Anschließend werden Schlußfolgerungen für den
zugrundeliegenden Diffusionsmechanismus gezogen, die in Kapitel 7.2 mit der Darstellung
eines atomistischen Modells zusammengefaßt werden .

7.1

	

Bewertung des Interdiffusionskoeffizienten

Die Temperaturabhängigkeit des Interdiffusionskoeffizienten unter antimonreichen und gal-
liumreichen Diffusionsbedingungen ist für einige ausgewählte Aluminiumkonzentrationen
in Abbildung 7.1 dargestellt . In der Auftragung werden die Werte für antimonreiche Be-
dingungen durch blaue Symbole und Geraden dargestellt, die Werte für 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 für die Interdiffusion im Mischkristall mit Aluminiumkonzentrationen entsprechend
0, 3 < xAl < l, 0 durchgeführt . Eine Interpretation der Werte für den Fremddiffusionskoef-
fizienten DA1sb (xA, = 0) ist wegen der großen Meßunsicherheit nur eingeschränkt möglich .

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 :
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7 . Diskussion

" Die Interdiffusion ist für alle Aluminiumkonzentrationen eines A1xGa 1 _xSb-
Mischkristalls unter antimonreichen Diffusionsbedingungen signifikant schneller als
unter galliumreichen Diffusionsbedingungen .

" Unter antimonreichen Diffusionsbedingungen ist der Interdiffusionskoeffizient weni-
ger temperaturabhängig als unter galliumreichen Diffusionsbedingungen im zeitlichen
Mittel. Die Aktivierungsenthalpie beträgt für antimonreiche Bedingungen im Mittel
(2, 65 ± 0,15) eV gegenüber (2, 96 ± 0,10) eV für galliumreiche Bedingungen .

" Für steigende Glühtemperaturen nehmen die Unterschiede der beiden Diffusionsbe-
dingungen in ihrer Wirkung auf den Interdiffusionskoeffizienten stetig ab . Die Extra-
polation der vorliegenden Daten zu größeren Temperaturen liefert im Rahmen der
Meßunsicherheit Übereinstimmung innerhalb eines Temperaturbereichs von 712 °C
bis 1060 °C, den kongruenten Schmelzpunkten von GaSb bzw. AlSb (vgl . Steininger
1970, Stringfellow 1972, JoulW und Gautier 1979) .

Diese Befunde lassen sich unter der Annahme verstehen, daß die Interdiffusion im System
AlSb-GaSb über einen Gitterdefekt als Diffusionsvehikel abläuft, dessen Konzentration
vom Dampfdruck von Antimon über der Probe abhängt . Insbesondere ist zu schließen :

l . Die Konzentration des Gitterdefekts ändert sich mit der Stöchiometrie des Kristalls .
Die für hohe Temperaturen verschwindenden Unterschiede des Interdiffusionskoef-
fizienten lassen sich darauf zurückführen, daß mit steigender Temperatur geringer
werdende maximale Abweichungen von der Stöchiometrie des Kristalls zu erwarten
sind und daß diese für den kongruenten Schmelzpunkt vollständig verschwinden (vgl .
Kapitel 2.2) .

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

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

4 . Unter galliumreichen Bedingungen lassen die teilweise beobachteten zeitlichen und
räumlichen Unterschiede im Diffusionsgeschehen den Schluß zu, daß sich der Über-
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 Temperaturabhängigkeit der Konzentration dieses Gitterdefekts für
antimonreiche bzw. galliumreiche Bedingungen hin, mit der die Schlußfolgerungen unter
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Abbildung 7.2 : Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie AQ der Interdiffusion,
antimonreiche und galliumreiche Diffusionsbedingungen .

l . Die Gleichgewichtskonzentration des Gitterdefekts, der die Interdiffusion trägt,
ändert sich mit der chemischen Zusammensetzung des Mischkristalls auf dem
Gruppe-III-Untergitter .

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

Die unter Punkt 1 genannte Interpretation folgt aus der Proportionalität zwischen präex-
ponentiellem Faktor Do (und damit D selbst) und der Gleichgewichtskonzentration des
Gitterdefekts, der die Diffusion trägt (vgl . Kapitel 2 .1) . Sie ist insbesondere unter der An-
nahme von Leerstellen als Diffusionsvehikel möglich, da deren Gleichgewichtskonzentration
von den elektronischen Eigenschaften des Materials abhängt . Da sich diese mit der che-
mischen Zusammensetzung des Materials ändern, können die mit steigender Aluminium-
konzentration exponentiell abnehmenden Werte des Interdiffusionskoeffizienten qualitativ
auf den Ferminiveau-Effekt zurückgeführt werden (vgl . Kapitel 2 .1) . Eine gute qualitative
Übereinstimmung der experimentellen Befunde mit der Gleichgewichtskonzentration Cv
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-
veau bestimmt wird, ergibt sich unter folgendem vereinfachenden Ansatz : Werden die den
Ferminiveau-Effekt beschreibenden Gleichungen 2 .14 und 2 .15 (Seite 8) zusammengefaßt
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gemäß

D Cveq a exp
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D

so kann der Zähler im Exponenten verkürzend als effektive Differenz DEeff von Ener-
gieniveaus bezeichnet werden . Sie ist proportional zur Temperatur T und trägt pauschal
die Konzentrationsabhängigkeit des Ferminiveau-Effekts . Daraus folgt für die Proportio-
nalität 7.1 :

CÜ oc exp

	

DEeff (xAl' T)

	

(7 .2)
t tB T ,

wobei eine Linearität zwischen DEeff und dem Aluminiumgehalt xAl des Mischkristalls zu
erwarten ist, wenn der Beitrag der Bandlücke Egap dominiert, welche in guter Näherung
eine lineare Funktion des Aluminiumgehalts ist .

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

DEeff cc -xA,

	

(7 .3)

zumindest im Konzentrationsbereich 0,3 <_ xAl <_ 1,0 qualitativ auf den Ferminiveau-
Effekt zurückgeführt werden.

Auch ein erneuter Vergleich mit experimentellen Ergebnissen für 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
für den Diffusionskoeffizienten von Gallium in AlxGal xAs-Mischkristallen ein deutliches
Absinken des Diffusionskoeffizienten mit x fest . Für die Fremddiffusion von Gallium in
reinem AlAs ergibt sich ein um etwas mehr als eine Größenordnung reduzierter Wert des
Diffusionskoeffizienten gegenüber der Selbstdiffusion von Gallium in reinem GaAs. Bracht
et al . zeigen, daß dies mit der durch den Ferminiveau-Effekt um etwa eine Größenordnung
reduzierten Gleichgewichtskonzentration von Leerstellen erklärt werden kann. Die in Ka-
pitel 6 beschriebene exponentielle Abnahme des präexponentiellen Faktors mit steigender
Aluminiumkonzentration für die Interdiffusion in Antimoniden, die unter galliumreichen
Diffusionsbedingungen im Konzentrationsbereich 0,3 <_ xAl <_ 1,0 etwas mehr als eine
Größenordnung beträgt, und insbesondere die oben beschriebene exponentielle Abnahme
des Interdiffusionskoeffizienten selbst steht daher in guter qualitativer Übereinstimmung
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 Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungs-
enthalpie) ist aufgrund von Veränderungen in der Bindungsenthalpie sowie aufgrund von
Größeneffekten der betrachteten Spezies zu erwarten . Der vergleichsweise geringe Effekt
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kann darauf zurückgeführt werden, daß sich Gallium und Aluminium unter diesen Ge-
sichtspunkten nicht wesentlich voneinander unterscheiden (siehe z.B . Ichimura und Wada
1990) . Die Deutung der einander entgegengesetzten Veränderungen 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, daß die Interdiffusion über Leerstellen auf dem Gruppe-III-
Untergitter abläuft, 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,Gal ,Sb-Mischkristallen auch die Daten der Fremddiffusion von Indium in GaSb (Ma-
thiot und Edelin 1980, schwarze gestrichelte Linie für antimonreiche Bedingungen bzw.
schwarze durchgezogene Linie für galliumreiche Bedingungen) sowie Daten der Selbstdif-
fusion von Gallium in GaSb (Bracht et al . 2000, 2001, einzelne Datenpunkte, Symbol
Stern, galliumreiche Bedingungen) aufgeführt . Sowohl für die Fremddiffusion als auch für
die Selbstdiffusion wird in Einklang mit der Abhängigkeit der Leerstellenkonzentration von
den Diffusionsbedingungen auf den Diffusionsmechanismus über Gruppe-III-Leerstellen ge-
schlossen (vgl . Kapitel 2 .2) .

Die Ergebnisse der Fremddiffusion von Indium zeigen, daß die Diffusion unter antimon-
reichen Bedingungen infolge der höheren Leerstellenkonzentration auf dem Gruppe-III-
Untergitter gegenüber der Diffusion unter galliumreichen Bedingungen beschleunigt ist .
Die Unterschiede verschwinden in der Nähe des kongruenten Schmelzpunkts entsprechend
der geringer werdenden Ausdehnung des Bereichs der Nichtstöchiometrie in GaSb . Als
Aktivierungsenthalpie resultiert unter galliumreichen Bedingungen für 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 für galliumreiche Be-
dingungen in Abbildung 7.1 explizit eingtragen . Unter den nominell antimonreichen Diffu-
sionsbedingungen messen die Autoren zwar kein davon abweichendes Diffusionsgeschehen
für Gallium in GaSb, sie führen jedoch an, daß die experimentell getroffenen Maßnahmen
innerhalb der Glühzeiten nicht wirklich antimonreiche Bedingungen bewirkten (Bracht
et al . 2001, Seite 5396) . Die Aktivierungsenthalpie für die Selbstdiffusion von Ga in GaSb
beträgt 3,25 eV und ist in guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen der Fremddiffusi-
on von Indium unter galliumreichen Bedingungen . Die geringfügig niedrigeren Werte des
Diffusionskoeffizienten für Selbstdiffusion führen Bracht et al . auf die Größenunterschiede
zwischen Gallium- und Indiumatomen zurück, wodurch für Indium eine stärkere attrak-
tive Wechselwirkung mit einer Gruppe-III-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 A1�Ga1 _,Sb-Mischkristallen aus der vor-
liegenden Arbeit mit den dargestellten Daten aus der Literatur ergibt folgendes Bild :

" Die Einflüsse der Diffusionsbedingungen auf die Geschwindigkeit der Diffusion sind
für die Interdiffusion im System GaSb-AlSb und die Fremddiffusion von Indium bzw.
die Selbstdiffusion von Gallium einander sehr ähnlich . Insbesondere ergibt sich eine
gute Übereinstimmung in der Aktivierungsenthalpie . So beträgt der unter galliumrei-
chen Bedingungen für die Interdiffusion gemessene Wert (2, 96 ± 0, 10) eV, der unter
antimonreichen Bedingungen (2, 65 ± 0,15) eV. Die Aktivierungsenthalpie wird of-
fenbar stärker durch die Diffusionsbedingungen als durch die chemische Natur der
diffundierenden Spezies bestimmt .

" Unter galliumreichen Bedingungen ähnelt die Diffusionsgeschwindigkeit von Alumini-
um der von Gallium und Indium in GaSb. Unter Berücksichtigung der großen Meßun-
sicherheit für xAl < 0, 2 ist in guter Näherung eine Übereinstimmung festzustellen .
Allein für Glühtemperaturen unterhalb von 640 °C sind die Werte des Diffusionsko-
effizienten von Aluminium in GaSb gegenüber denen von Gallium in GaSb erhöht
(siehe Abbildung 7.1), wie grundsätzlich aus der mit fallender Atommasse steigenden
Frequenz der thermischen Schwingungen zu erwarten ist (Gleichung 2 .12, Seite 7) .
Für die Ergebnisse unter antimonreichen Bedingungen liegen größere Unterschiede
zwischen der Diffusion von Aluminium und Indium in GaSb vor . Die Meßunsicher-
heit der Daten der Fremddiffusion von Indium (in Abbildung 7.1 nicht dargestellt)
kann auf etwa 60 % abgeschätzt werden (Mathiot und Edelin 1980, siehe auch Ab-
bildung 2 .3, Seite 12), so daß nur ein vergleichsweise kleiner Unterschied zwischen
den Literaturdaten und den Ergebnissen aus der vorliegenden Arbeit konstatiert wer-
den kann. Für die Diffusion von Gallium, Aluminium und Indium in GaSb herrscht
damit befriedigende Übereinstimmung der experimentellen Ergebnisse, aus denen er-
neut ein untergeordneter Einfluß der chemischen Natur der diffundierenden Spezies
auf die Diffusionsgeschwindigkeit in GaSb hervorgeht .

" Gegenüber der Diffusion in GaSb ist die Diffusionsgeschwindigkeit in einem Misch-
kristall mit hoher Aluminiumkonzentration erniedrigt . Für die Diffusion von Gallium
in AlSb liegen die Werte des Diffusionskoeffizienten um mehr als eine Größenordnung
unter denjenigen für Gallium, Aluminium oder Indium in GaSb, was qualitativ auf
die durch die elektronischen Eigenschaften bestimmte Gleichgewichtskonzentration
der Gruppe-III-Leerstellen zurückgeführt werden kann.

Die experimentellen Ergebnisse lassen sich mit den in diesem Kapitel gezogenen Folge-
rungen mit einem Mechanismus der Interdiffusion über Leerstellen auf dem Gruppe-III-
Untergitter deuten . Sie stimmen damit gut mit anderen Messungen der Diffusion in An-
timoniden überein 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,Gal _,Sb-Mischkristallen in einem atomistischen Modell für
die antimonreichen und die galliumreichen Diffusionsbedingungen zusammengefaßt .
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7.2

	

Atomistisches Modell der Interdiffusion
Die folgenden Modellvorstellungen über 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 zusammengefaßt :

" Interdiffusion von Gallium und Aluminium in Al,Gal _�Sb-Mischkristallen erfolgt un-
ter antimonreichen Bedingungen über Leerstellen des Gruppe-III-Untergitters . Auch
unter galliumreichen Bedingungen liegt dieser Mechanismus mit großer Wahrschein-
lichkeit vor . Ein Beitrag von Gruppe-III-Zwischengitteratomen zur Interdiffusion un-
ter galliumreichen Bedingungen ist aber nicht vollständig auszuschließen .

" Die Konzentration der Leerstellen wird durch die Diffusionsbedingungen beeinflußt .

" Unter antimonreichen Bedingungen liegt Nichtstöchiometrie mit einem Uberschuß
an Antimon vor . Die Konzentration der Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter
ist hoch .

" Unter galliumreichen Bedingungen liegt Nichtstöchiometrie mit einem Uberschuß an
Gallium vor . Die Konzentration der Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter ist
niedrig .

Die Modellvorstellungen für die antimonreichen und die galliumreichen Diffusionsbedin-
gungen werden im folgenden im Sinne des Leerstellenmechanismus näher ausgeführt und
bezüglich des gemeinsamen Diffusionsgeschehens diskutiert .

7.2 .1

	

InterdifFusion unter antimonreichen Bedingungen

Antimonreiche Bedingungen werden experimentell durch eine Sättigung von Antimon in
der Gasphase durch Beigabe von zusätzlichem 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 Sättigung in der Gasphase wegen des
hohen Dampfdrucks von Antimon über reinem Antimon sehr rasch aufbaut . Ein starkes
Indiz dafür stellen die geringen Unterschiede zwischen den Konzentrationsprofilen der ein-
zelnen Al,Gal ,Sb-Schichten dar . Dies zeigt, daß im Rahmen der Meßunsicherheit keine
räumlich oder zeitlich unterschiedlichen Diffusionsbedingungen herrschen (Kapitel 6.2 .2) .
Daraus folgt, daß sich ein Gleichgewicht zwischen Kristall und Gasphase frühzeitig während
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 (VGa) und Sb-Zwischengitteratome (Isb) zu erwarten . Beide Defekte diffun-
dieren von der Probenoberfläche her in den Kristall hinein . Ein großer Anteil der Sb-
Zwischengitteratome wandelt sich unter Vernichtung eines Teils der Ga-Leerstellen in Sb-
Antisite-Atome (Sb Ga) um gemäß

Isb + VGa :~=± SbGa, (7 .4)

worauf eine gegenüber der Gallium-Selbstdiffusion unterdrückte Antimon-Selbstdiffusion
in GaSb unter antimonreichen Bedingungen hinweist, für die ein Mechanismus über Zwi-
schengitterplätze vorgeschlagen wird (Bracht et al . 2000, 2001) . Die Konzentration der
Gruppe-III-Leerstellen wird dadurch jedoch nicht wesentlich verringert, wie experimentelle
Ergebnisse und theoretische Berechnungen übereinstimmend ergeben (Kapitel 2 .2) . Zudem
ist grundsätzlich eine rasche Diffusion von Leerstellen zu erwarten, so daß unter antimon-
reichen Bedingungen insgesamt eine vergleichsweise große Konzentration von Gruppe-III-
Leerstellen bereitgestellt wird . Sie ist daher stark durch die äußeren Bedingungen bestimmt
und entspricht während eines Diffusionsexperiments nicht mehr den Bedingungen des Aus-
gangsmaterials . Es ist zu vermuten, daß die gegenüber galliumreichen Bedingungen gerin-
gere Abnahme des präexponentiellen Faktors mit der Aluminiumkonzentration (Kapitel 6)
auf diese starke Wirkung der äußeren Bedingungen zurückzuführen ist .

Die Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie unter antimonreichen Be-
dingungen besteht in einer geringfügigen Zunahme mit steigendem Aluminiumgehalt des
Mischkristalls (Abbildung 7 .2, Seite 123) . Dies kann darauf zurückgeführt werden, daß
der Anteil an der Aktivierungsenthalpie zur Bildung von Leerstellen (AQB) aufgrund der
mit dem Aluminiumgehalt steigenden Bindungskräfte im Kristall zunimmt . Berechnungen
der Bildungsenthalpie ergeben einen Anstieg von 2,03 eV für GaSb auf 2,30 eV für AlSb
(van Vechten 1975) . Der im Rahmen dieser Arbeit gemessene Anstieg in dem Konzentra-
tionsbereich von 0, 2 <_ xAl < 1, 0 von 2,58 eV auf 2,70 eV ist etwas kleiner . Selbst unter
Extrapolation des beobachteten linearen Verlaufs auf xAl = 0 ergibt sich eine Differenz
von nicht mehr als 0,2 eV . Eine mögliche Interpretation dieser geringfügigen Diskrepanz
kann zumindest in qualitativer Hinsicht durch Berücksichtigung einer Wechselwirkung zwi-
schen diffundierender Spezies und Gruppe-III-Leerstelle erfolgen . So ist für den Fall der
Fremddiffusion von Gallium in AlSb (xA, = 1) zu erwarten, daß aufgrund des Größen-
verhältnisses von Gallium und Aluminium eine attraktive Wechselwirkung zwischen einem
diffundierendem Galliumatom und einer Leerstelle auf dem von Aluminium dominierten
Gruppe-III-Untergitter herrscht . Die Gitterexpansion um ein Galliumatom wird durch die
Leerstelle reduziert und kann eine Reduktion des Anteils der Bildung OQB an der Aktivie-
rungsenthalpie erklären . Für den Fall der Fremddiffusion von Aluminium in GaSb (xA, = 0)
hingegen besteht kein Anlaß zu einer anziehenden Wechselwirkung zwischen diffundieren-
der Spezies und Leerstelle, da um ein Aluminiumatom Gitterkompression vorliegt . Ein
dem Anstieg von AQB entgegenwirkender Effekt mit steigender Aluminiumkonzentration
ist damit in qualitativer Hinsicht gegeben . Eine weitergehende, quantitative Interpretation
der Meßergebnisse erscheint angesichts der Meßunsicherheit 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 gegenüber Gallium hohen Parti-
aldrucks von Antimon in der Gasphase über GaSb vollzieht . Dies geschieht vergleichsweise
langsam und erst während des bereits stattfindenden Diffusionsgeschehens, wie einige expe-
rimentelle Ergebnisse belegen . So sind bei bestimmten Glühtemperaturen im Gegensatz zu
antimonreichen Bedingungen signifikante Unterschiede in den Konzentrationsprofilen der
einzelnen Al,Gal ,Sb-Schichten festzustellen . Unter galliumreichen Bedingungen liegen
daher innerhalb der Probe zeitlich und damit auch räumlich 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, daß dieser Übergang von den Ausgangsbedingungen im Kristall zu ei-
nem Gleichgewicht mit der Gasphase zumindest unter diesen experimentellen Bedingungen
direkt beobachtet wird .

Die zeitlich unterschiedlichen Diffusionsbedingungen äußern sich in den experimentellen
Ergebnissen darin, daß sich die Geschwindigkeit der Interdiffusion bei langen Glühzeiten
gegenüber ihrem mittleren Wert erhöht . Die räumlich unterschiedlichen Diffusionsbedin-
gungen sind darin erkennbar, daß die Interdiffusion nahe der Oberfläche der Probe be-
schleunigt stattfindet . Im Sinne des Leerstellenmechanismus bedeutet dies, daß die Kon-
zentration von Gruppe-III-Leerstellen während eines Diffusionsexperiments auch unter gal-
liumreichen Bedingungen von der Probenoberfläche her ansteigt, bis sich ein Gleichgewicht
mit der Gasphase eingestellt hat .

Zunächst erscheint zur Erklärung die Annahme einer erhöhten Leerstellenkonzentration
auf dem Gruppe-III-Untergitter unter galliumreichen Bedingungen unzulässig, da unter
diesen Bedingungen Sb-Leerstellen (Vsb) und Ga-Zwischengitteratome (IGa) zu erwarten
sind, nicht jedoch Gallium-Leerstellen (VGa) . Insbesondere wäre demnach eine deutliche,
um mehrere Größenordnungen reduzierte Geschwindigkeit der Interdiffusion zu erwarten,
da die nötigen 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-III-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 Sb-Leerstelle gemäß

GaGa + VSb ~ VG, + Gasb (7 .5)

möglich (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 für den Fall
der Ga-Leerstelle ausgedrückt ist . Die in Kapitel 2 .2 zitierten Arbeiten zeigen, daß das
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Gleichgewicht für die Reaktion deutlich auf der rechten Seite von Gleichung 7 .5 liegt und
daß die Konzentration von Sb-Leerstellen mehrere Größenordnungen niedriger ist als die
der Gruppe-III-Atome auf einem Antisite-Platz . Dies wird auch zur Deutung der im voran-
gegangenen Kapitel zitierten Arbeiten zur Selbstdiffusion in GaSb angeführt (Bracht et al .
2000, 2001) : Die Selbstdiffusion von Antimon ist unter galliumreichen Bedingungen stark
unterdrückt und zeigt damit, daß weder Sb-Leerstellen noch Sb-Zwischengitteratome auf
dem Gruppe-V-Untergitter in ausreichender Zahl für die Selbstdiffusion von Antimon zur
Verfügung stehen .

Für die Modellvorstellung der Interdiffusion auf atomistischer Ebene folgt aus der Reaktion
nach Gleichung 7 .5, daß selbst unter galliumreichen Bedingungen und unter Beibehaltung
der Nichtstöchiometrie Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter gebildet werden. Da die
Sb-Leerstellen von der Probenoberfläche her, an der sich der Verlust von Antimon an die
Gasphase vollzieht, in die Probe eindiffundieren, ist damit auch die Erhöhung der Kon-
zentration der Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter von der Probenoberfläche her
verbunden . Die beobachteten zeitlich und räumlich unterschiedlichen Diffusionsbedingun-
gen können daher unmittelbar mit der Erzeugung von Gruppe-III-Leerstellen durch die
Reaktion von Galliumatomen mit Sb-Leerstellen in Verbindung gebracht werden. Es ist
davon auszugehen, daß das im Rahmen dieser Arbeit verwendete nominell undotierte Pro-
benmaterial schon im Ausgangszustand eine hohe Konzentration von Antisite-Atomen und
damit auch von Gruppe-III-Leerstellen aufweist, da nominell undotiertes GaSb-Material
allgemein p-Leitfähigkeit aufweist, die auf die Existenz der Gruppe-III-Atome auf Antisite-
Plätzen zurückgeführt wird (Kapitel 2 .2) . Das Ausgangsmaterial für die im Rahmen die-
ser Arbeit durchgeführten Diffusionsexperimente ist daher mit großer Wahrscheinlichkeit
unstöchiometrisch mit einem Überschuß an Gruppe-III-Elementen . Der Zustand einer Pro-
be ist daher bereits vor der Glühung den durch das Experiment aufgeprägten gallium-
reichen Bedingungen sehr ähnlich . Der geringe Gradient zwischen der Konzentration der
Gruppe-III-Leerstellen im Ausgangsmaterial und der des angestrebten Gleichgewichtszu-
stands kann als Erklärung für die langsame Geschwindigkeit der Einstellung des Gleich-
gewichts angeführt werden. Ein Indiz für die geringen Unterschiede zwischen den äußeren
Bedingungen und dem Zustand der Nichtstöchiometrie des Ausgangsmaterials ist auch
durch den in Kapitel 7 .1 .2 qualitativ aufgezeigten Ferminiveau-Effekt gegeben . Er deutet
darauf hin, daß die Gleichgewichtskonzentration der Gruppe-III-Leerstellen stark von den
elektronischen Eigenschaften des Materials abhängt .

Daß die galliumreichen Bedingungen innerhalb der eingesetzten Glühzeiten dennoch das
Diffusionsgeschehen in der gesamten Überstruktur des verwendeten Probenmaterials be-
einflussen, zeigt einerseits das im Rahmen der Meßunsicherheit an den Orten der einzelnen
Al,Gal _�Sb-Schichten einheitlich beschleunigte Diffusionsgeschehen nach langen Glühzei-
ten (Kapitel 6.2.3) . Andererseits kann die maximale Tiefenwirkung des Verlusts von Anti-
mon abgeschätzt werden, wenn in einem einfachen Modell davon ausgegangen wird, daß die
Menge an Antimon, das in die Gasphase übergeht, durch das Volumen der Quarzampulle
bestimmt wird, sofern die Diffusionszeit für das Erreichen des Gleichgewichts ausreicht .
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Der Verlust von Antimon aus einer Probe läßt sich danach für eine Temperatur nahe
dem Schmelzpunkt von GaSb wie folgt abschätzen : Da dort die dominierenden Spezies
in der Gasphase Sb2 und Sb4 sind (McAfee Jr . et al . 1986), besteht im Mittel ein Mol
gasförmiges Antimon aus drei Sb-Atomen . Unter Verwendung des idealen Gasgesetzes mit
dem Partialdruck von etwa 3 . 10-6 Torr (McAfee Jr . e t al . 1986) und dem Ampullen-
volumen von etwa 3,5 cm3 ergeben sich für Temperaturen nahe dem Schmelzpunkt von
GaSb 5, 1 - 10-13 mol Antimonatome . Die Gesamtfläche von GaSb in der Ampulle, von der
aus Antimon während eines Diffusionsexperiments verdampfen kann, beträgt 12 mm2 , von
der die Fläche der eigentlichen Probe mit der Al,Ga1 ,Sb-Heterostruktur ein Drittel aus-
macht (vgl . Kapitel 3 .2 .2) . Wird eine Gleichgewichtskonzentration von Gruppe-III-Atomen
auf Antisite-Plätzen von mehr als 10 17 cm -3 zugrundegelegt und wird ferner vorausgesetzt,
daß dies ein Maß für die Konzentration von Sb-Leerstellen ist (Kapitel 2 .2), so ist die Probe
bei Erreichen des Gleichgewichtszustands selbst unter der hypothetischen Annahme eines
vollständig stöchiometrischen Ausgangsmaterials in einer Tiefe von mehr als 10 Mm von
dem Verlust von Antimon betroffen . Da die Uberstrukturschichten vollständig innerhalb
dieses Dickenbereichs liegen, erscheint eine Beeinflussung des Diffusionsgeschehens an den
Orten dieser Schichten durch den Verlust von Antimon bei mittleren und langen Glühzeiten
plausibel .

Die Konzentrationsabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie unter galliumreichen Be-
dingungen besteht in einer geringfügigen 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 OQB der Aktivierungsenthalpie zur Leerstellenbildung zu erwarten, der
mit einer steigenden attraktiven Wechselwirkung zwischen diffundierender Spezies und ei-
ner Leerstelle zu begründen ist . Da der Beitrag der Wechselwirkung in seiner Konzen-
trationsabhängigkeit als unabhängig von den Diffusionsbedingungen zu betrachten ist,
besteht unter galliumreichen Bedingungen möglicherweise eine schwächere Konzentrati-
onsabhängigkeit der Bildungsenthalpie oder ein weiterer Beitrag, der die resultierende ge-
ringfügige Abnahme des Gesamtbetrags von OQ von 3,00 eV für xAl = 0, 3 auf 2,91 eV
für XAl = 1, 0 bewirkt . Dies ist grundsätzlich wegen des von dem unter antimonreichen
Bedingungen abweichenden, indirekten Bildungsmechanismus der Gruppe-III-Leerstellen
über Sb-Leerstellen denkbar . Auch die Analogie zu Ergebnissen der Gallium-Diffusion in
AlxGa, xAs-Mischkristallen (Bracht et al . 1999) mit einer Abnahme der Aktivierungs-
enthalpie mit steigendem Aluminiumgehalt, die jedoch ebenfalls innerhalb der Grenzen
der Meßunsicherheit liegt, legt dies nahe. Es bleibt aber wie im Fall der antimonreichen
Bedingungen festzuhalten, daß die Meßunsicherheit die Interpretierbarkeit der Konzentra-
tionsabhängigkeit von OQ im strengen Sinne nicht zuläßt .
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7 . Diskussion

7.2 .3

	

Konzentrationsabhängiger Interdiffusionskoeffizient

Neben der in den vorangegangenen Kapiteln 7.2.1 und 7 .2 .2 durchgeführten Differenzierung
zwischen den Diffusionsbedingungen ist auch von Bedeutung, in welcher Weise die Konzen-
trationsabhängigkeit des Interdiffusionskoeffizienten in die atomistische Modellvorstellung
einzuordnen ist . Im folgenden steht daher die Diskussion der zu erwartenden Auswirkun-
gen der Konzentrationsabhängigkeit im Bild des Diffusionsmechanismus über Leerstellen
im Vordergrund .

Aus der Konzentrationsabhängigkeit des Interdiffusionskoeffizienten D (Abbildung 7.1, Sei-
te 121) ist auch für die individuellen Diffusionskoeffizienten von Aluminium (DA,) und von
Gallium (DG�) auf eine Konzentrationsabhängigkeit zu schließen (Kapitel 2.1) . Es ist je-
doch keine getrennte Bestimmung der individuellen Diffusionskoeffizienten möglich (Kapi-
tel 6.2 .1), so daß eine quantitative Angabe für den Verlauf von bA, und DGa als Funktion
der Aluminiumkonzentration eines Al,Gal_� Sb-Mischkristalls nicht erfolgen kann . Eine
wichtige qualitative Schlußfolgerung hingegen ermöglicht das experimentelle Ergebnis für
die Fremddiffusionskoeffizienten von Aluminium in GaSb (D' sb) bzw . von Gallium in
AlSb (DAasb) . Danach ist

GaSb A'Sb
DAl

	

> DGa (7 .6)

für alle eingesetzten Glühtemperaturen und unter antimonreichen wie unter galliumreichen
Bedingungen . Aus diesem Ergebnis ist wegen DA,(xA, = 0) = DG

sb und bGa(XAI = 1) _
DGaSb zu folgern, daß für alle untersuchten experimentellen Bedingungen gilt :

DAl > DGa	(7 .7)

Daraus folgt nach Gleichung 2 .8 (Seite 6), daß zu einem gegebenen Zeitpunkt ein Nettofluß
von Leerstellen zu erwarten ist gemäß

.7v = - (aal + jGa)

	

(7 .8)

Er ist dem Fluß JA, der Aluminiumatome entgegengerichtet, führt also zu einem Transport
von Gruppe-III-Leerstellen in Richtung der AlxGal xSb-Schichten .

Die Bedingungen, unter denen dieser Nettofluß von Leerstellen Auswirkung auf das Dif-
fusionsgeschehen hat, läßt sich in der folgenden Weise abschätzen . Da ein Fluß atomarer
Spezies proportional zum Betrag des lokalen Konzentrationsgradienten und proportional
zum Diffusionskoeffizienten ist (Gleichung 2 .4, Seite 6), ist einerseits ein stark ausgeprägter
Fluß von Leerstellen nur für kurze Glühzeiten zu erwarten . Die Konzentrationsgradienten
ähneln dann noch stark denen im Ausgangsmaterial . Die Gradienten sind groß, und stark
unterschiedliche Aluminiumkonzentrationen liegen unmittelbar nebeneinander vor . Ande-
rerseits treten große 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 Veränderun-
gen von etwas weniger als einer Größenordnung gleichbedeutend sind (vgl . Abbildung 6 .5,
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Seite 106, bzw. Abbildung 6.12, Seite 114) . Wird für die Differenz (DA, - DG.) (xA,) der
individuellen Diffusionskoeffizienten, welche den Diffusionskoeffizienten für den Fluß der
Leerstellen bestimmt, in erster Näherung ein Verlauf als Funktion der Aluminiumkonzen-
tration angenommen, der dem des Interdiffusionskoeffizienten ähnlich ist, so sind auch für
diese Differenz vergleichsweise geringe Veränderungen von einer Größenordnung zu erwar-
ten .

Der bei kurzen Glühzeiten aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen resultierende Fluß
von Atomen ist in Abbildung 7.3 anhand des Flusses JA, von Aluminiumatomen darge-
stellt (durchgezogene Linie, linke Ordinate), der nach Gleichung 2.9 (Seite 7) proportional
zu -OXAI/äs ist (s : Ortskoordinate) . Dazu ist das zugrundeliegende Profil der Alumini-
umkonzentration xAl abgebildet (gestrichelte Linie, rechte Ordinate) . Zu beachten ist, daß
positive Werte für den Fluß eine Diffusion von Aluminiumatomen entlang der Abszis-
se in positiver Richtung bedeuten, negative Werte eine Diffusion in negativer Richtung .
Der stärkste Fluß von Atomen tritt an einem Ort des Konzentrationsprofils auf, an dem
etwa die Hälfte der maximalen Aluminiumkonzentration vorliegt . In Abbildung 7.4 ist
schematisch die unter diesen Bedingungen auftretende zeitliche Änderung der Leerstellen-
konzentration als Funktion des Ortes dargestellt (durchgezogene Linie, linke Ordinate),
ebenso erneut das Konzentrationsprofil (gestrichelte Linie, rechte Ordinate) . Obwohl der
Verlauf der Konzentrationsänderung mangels experimenteller Daten für die individuellen
Diffusionskoeffizienten nur qualitativen Charakter hat, folgt grundsätzlich :

Die Leerstellenkonzentration erhöht sich in der Mitte der AlxGal xSb-Schicht, also
an Orten hoher Aluminiumkonzentration .

Entsprechend nimmt die Konzentration in benachbarten Bereichen ab . Es ist davon
auszugehen, daß 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 Prozeß der Leerstellendiffusion kann nur dann über längere Zeiträume aufrechterhal-
ten werden, wenn er von Prozessen der Vernichtung von Leerstellen in den AlxGal xSb-
Schichten bzw. der Generierung von Leerstellen in den benachbarten Bereichen begleitet
wird . Mögliche Senken bzw. Quellen von Leerstellen sind grundsätzlich 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 Röntgendiffraktometrie, daß mit
der Interdiffusion keine Vergrößerung der räumlichen Periode der Überstruktur verbunden
ist (Abbildung 5 .11, Seite 89), die bei vorhandenen Versetzungen aus dem Nettofluß der
Leerstellen zu erwarten wäre (Smigelskas und Kirkendall 1947) .
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7. Diskussion

Abbildung 7.3 : Aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen resultierender Fluß jAl von Alumi-
niumatomen nach kurzer Glühzeit (durchgezogene Linie, linke Ordinate), sowie das zugrundelie-
gende Profil der Aluminiumkonzentration xA1 (gestrichelte Linie, rechte Ordinate) .
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Abbildung 7.4 : Aus dem gemeinsamen Diffusionsgeschehen zu erwartende zeitliche Anderung
der Leerstellenkonzentration (schematisch) nach kurzer Glühzeit (durchgezogene Linie, linke Or-
dinate) sowie ein typisches Profil der Aluminiumkonzentration unter den zugrundegelegten Be-
dingungen (gestrichelte Linie, rechte Ordinate) .
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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, daß sich die lokale Konzentration der Leerstellen durch den aufgezeigten
Prozeß nicht so stark ändert, daß sie sich wesentlich von der Gleichgewichtskonzentration,
die von den äußeren Diffusionsbedingungen bestimmt wird, unterscheidet . Eine Beeinflus-
sung des Diffusionsprozesses in der Anfangsphase eines Diffusionsexperiments ist jedoch
wegen der lokal veränderten Konzentration der zur Verfügung stehenden Diffusionsvehikel
nicht auszuschließen .

Eine anhand des konzentrationsabhängigen Interdiffusionskoeffizienten experimentell meß-
bare Wirkung auf das Diffusionsgeschehen ist allein unter galliumreichen Bedingungen
zu erwarten, bei denen ein langsamer Übergang von den Nichtgleichgewichtsbedingungen
des Ausgangsmaterials zu den Gleichgewichtsbedingungen festzustellen ist . Der sich über
die Überstruktur erstreckende Gradient der Leerstellenkonzentration ist vergleichsweise
klein, so daß demgegenüber ein auf den Nettofluß der Leerstellen zurückzuführender loka-
ler Gradient am Ort einer jeden Al,Gal_�Sb-Schicht experimentell durch ein sich zeitlich
veränderndes Diffusionsgeschehen detektierbar sein sollte . Ein Indiz dafür stellen Ergebnis-
se unter galliumreichen Bedingungen dar, aus denen für kurze Glühzeiten auf einen funk-
tionalen Zusammenhang des Interdiffusionskoeffizienten mit der Aluminiumkonzentration
zu schließen ist, der von dem für größere Glühzeiten abweicht (Abbildung 6 .11, Seite 112),
während aus den Ergebnissen unter antimonreichen Bedingungen keine derartigen Unter-
schiede folgen . So geht aus Abbildung 6.11 hervor, daß für kurze Glühzeiten neben gerin-
geren Werten des Interdiffusionskoeffizienten, die die insgesamt langsamere Interdiffusion
in der Anfangsphase beschreiben, auch Hinweise auf Verschiebungen in der Konzentra-
tionsabhängigkeit festzustellen sind : Für hohe Aluminiumkonzentrationen ergibt sich eine
relative Erhöhung der Werte, für mittlere und niedrige Konzentrationen hingegen eine rela-
tive Erniedrigung . Dies ist als Indiz für die Existenz der oben aufgeführten Veränderungen
der Leerstellenkonzentration zu werten . Da die Veränderung der Konzentrationsabhängig-
keit jedoch selbst unter galliumreichen Bedingungen nur in dem aufgeführten Fall und in
vergleichsweise geringem Maße auftritt, wird der Gesamtverlauf der Interdiffusion durch
die Wirkung des Nettoflusses der Leerstellen nicht wesentlich beeinflußt .





Kapitel 8

Zusammenfassung

Zur Herstellung hochwertiger elektronischer und optoelektronischer Bauelemente auf Ba-
sis von Mehrfachheterostrukturen mit maßgeschneiderten Konzentrationsprofilen ist die
Kenntnis der Interdiffusion in den eingesetzten Materialsystemen von großer Bedeutung.
Über 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 für optoelektronische Bauelemente im infraroten Wellenlängenbereich
wichtigen System GaSb-AlSb .

Die vorliegende Arbeit umfaßt systematische quantitative Untersuchungen der Interdif-
fusion von Aluminium und Gallium in nominell undotierten GaSb/Al,Gal_ �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 können . Dazu wird die Hellfeldtechnik an
gespaltenen Keilproben mit einem definierten Dickengradienten von 90° eingesetzt . Es wird
mit dem Fünfstrahlfall mit symmetrischer Anregung der systematischen Reihe von {200}-
Strahlen eine neue, für die Konzentrationsanalyse vorteilhafte Abbildungsbedingung einge-
setzt . Die Meßunsicherheit für die Aluminiumkonzentration liegt zwischen ±4,5 at-% und
±11 at-% . Die laterale Auflösung beträgt 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 .
Unabhängig von den Diffusionsbedingungen und im gesamten Bereich der eingesetzten
Glühtemperaturen von 600 °C bis 700 °C folgt, daß D konzentrationsabhängig ist . Die Ab-
nahme von D mit steigender Aluminiumkonzentration xAl kann durch einen funktionalen
Zusammenhang gemäß D cc IIXAI" ('Y = l, 5 . . .1, 9) beschrieben werden. Der Fremddif-
fusionskoeffizient von Aluminium in GaSb ist dabei etwas mehr als eine Größenordnung
größer als der Fremddiffusionskoeffizient von Gallium in AlSb. Die Meßunsicherheit für
den Interdiffusionskoeffizienten beträgt ±15 %, für xAl < 0, 2 etwa ±30 % . Die Werte der
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B . Zusammenfassung

Diffusionskoeffizienten genügen unter allen eingesetzten experimentellen Bedingungen der
Arrhenius-Beziehung .

Die Diffusionsbedingungen, die in der Gasphase über der Probe eingestellt werden, führen
zu unterschiedlicher Nichtstöchiometrie im Kristall . Die experimentellen Ergebnisse zeigen,
daß Interdiffusion unter antimonreichen Bedingungen grundsätzlich signifikant schneller
ist als unter galliumreichen Bedingungen . Die Unterschiede nehmen jedoch mit steigender
Glühtemperatur ab. Aus der Extrapolation der Meßdaten zu höheren Temperaturen folgt,
daß die Unterschiede im Rahmen der Meßunsicherheit am kongruenten Schmelzpunkt, an
dem der Kristall stöchiometrisch vorliegt, verschwinden . Die Aktivierungsenthalpie beträgt
unter antimonreichen Bedingungen im Mittel (2,65 ± 0,15) eV, unter galliumreichen Be-
dingungen (2, 96 ± 0,10) eV.

Für den Mechanismus der Interdiffusion im System GaSb-AlSb können folgende Modell-
vorstellungen formuliert werden:

" Interdiffusion von Gallium und Aluminium in Al,Gal ,Sb-Mischkristallen erfolgt un-
ter antimonreichen Bedingungen über Leerstellen des Gruppe-III-Untergitters . Auch
unter galliumreichen Bedingungen liegt dieser Mechanismus mit großer Wahrschein-
lichkeit vor . Ein Beitrag von Gruppe-III-Zwischengitteratomen zur Interdiffusion un-
ter galliumreichen Bedingungen ist aber nicht vollständig auszuschließen .

" Unter antimonreichen Bedingungen ist die Konzentration der Leerstellen auf
dem Gruppe-III-Untergitter gegenüber dem Ausgangszustand des Probenmaterials
erhöht . Die Leerstellen diffundieren von der Probenoberfläche her in den Kristall ein .

" Unter galliumreichen Bedingungen ist die Konzentration der Leerstellen auf dem
Gruppe-III-Untergitter niedriger . Die experimentellen Ergebnisse können aber auch
in diesem Fall in einem atomistischen Modell mit einem Anstieg der Leerstellenkon-
zentration von der Probenoberfläche her konsistent erklärt 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, daß die Konzentration der
Leerstellen auf dem Gruppe-III-Untergitter bei gegebener Aluminiumkonzentration des
Al,Gal ,Sb-Mischkristalls im wesentlichen durch die Umgebungsbedingungen bestimmt
wird . Andererseits kann die Abnahme des Interdiffusionskoeffizienten mit steigender Alu-
miniumkonzentration des Al,Gal ,Sb-Mischkristalls qualitativ auf die Verringerung der
Leerstellenkonzentration durch den Ferminiveau-Effekt zurückgeführt werden, über den
die Gleichgewichtskonzentration der Leerstellen von den elektronischen Eigenschaften des
Kristalls abhängt . Interdiffusion im System GaSb-AlSb ist daher unter Umgebungsbedin-
gungen, die zu einem Verlust von Antimon führen, und in einem Al,Gal ,Sb-Mischkristall
mit hoher Aluminiumkonzentration verlangsamt .



Anhang A

Elastische Eigenschaften von
heteroepitaktischen Schichten

A.1 Grundbegriffe

In dünnen 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 für dünne Schichten als

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

Im Rahmen der linearen Elastizitätstheorie wird der Zusammenhang zwischen den Kom-
ponenten des Verzerrungstensors E und des Spannungstensors 6 als

6ik = Ciklm ' Elm

	

mit i, k, l, 712 = {x, 2J, z} (A .2)

angenommen. Ciklm ist ein Tensor 4 . Stufe, der die elastischen Konstanten beinhaltet . 6ik

ist die k-Komponente der Kraft, die auf die mit i bezeichnete Fläche wirkt . Gleichheit
der Indizes beschreibt Zug- bzw . Druckspannungen, gemischte Indizes Scherspannungen .
Entsprechendes gilt für die Indizes der Komponenten des Verzerrungsstensors .

Für kubische Kristalle vereinfacht sich der Tensor Ciklrn so weit, daß nur drei verschiedene
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A. Elastische Eigenschaften von heteroepitaktischen Schichten

Komponenten auftreten . Er lautet dann in der Voigtschen Schreibweise :

Ckubisch =

Üblicherweise wird bei der Anwendung der linearen Elastizitätstheorie auf Kristallgitter
die vereinfachende Annahme elastischer Isotropie gemacht . Mathematisch ausgedrückt,
bedeutet dies die Annahme, daß für den sog . Anisotropiefaktor gilt :

A-
C12+2C44 N 1

Cll
(A .4)

Es gelten dann folgende Beziehungen für die Materialparameter Schubmudol G, Young-
scher Elastitzitätmodul E und Poissonzahl v :

G

v

Ezz

Die in einer heteroepitaktischen Schicht wirksame Scherspannung 6 parallel zur Grenzfläche
ist damit gegeben durch

=2GE 1+VE f1 _
VE

wobei GE der Schubmodul und vE die Poissonzahl der Epitaxieschicht ist und angenommen
wird, daß die biaxiale Verzerrung E� bzw. Eyy in der Grenzfläche ursprünglich gleich der
Fehlpassung f ist . Mit der Randbedingung des ebenen Spannungszustands

(7zz = 0,

(A .8)

(A .9)

also der Spannungsfreiheit in Wachstumsrichtung, folgt für die Querdehnung Ezz in Wachs-
tumsrichtung :

Cll C12 C12 0 0 0
C12 Cl l C12 0 0 0
C12 C12 Cll 0 0 0 (A .3)0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44

Cll - C12 (A .5)
2

(Cll - C12)(Cll + 2C12)
(A .6)

Cl l + C12
C12 (A .7)

Cll + C12

C(C12Exx + C12E+yy)
l l

(A .10)

-2 C12 f (A .11)
Cll
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In vollständig elastisch verzerrten Mehrfachheterostrukturen, aufgebaut aus hinreichend
dünnen 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 aufgeführten Beziehungen gelten
entsprechend .

A .2

	

Das Materialsystem GaSb-AISb

Die Gitterparameter sowie elastische Eigenschaften von GaSb und AlSb sind in Tabelle A.1
zusammengefaßt .

Das heteroepitaktische System AlSb/GaSb weist mit den Gitterparametern aAlsb =
0, 6136 nm und aGasb = 0, 6096 nm nach Gleichung A.1 eine Fehlpassung von f = -0, 0065
auf. Das negative Vorzeichen gibt an, daß die AlSb-Schicht unter Druckspannung steht .
Für die Berechnung der Fehlpassungen in Heterostrukturen aus pseudobinären Legierungen
von AlSb und GaSb kann wegen der lückenlosen Mischkristallbildung die Gültigkeit der
Vegardschen Regel angenommen werden: Der Gitterparameter der Legierung hängt linear
von der atomaren Konzentration x einer Legierungskomponente ab . Es folgt :

aAl.Ga 1_,sb = x aAlsb + (1 - x)aGasb

Für x = 1 ergibt sich im vollständig elastisch verzerrten Zustand die maximal zu erwartende
Querdehnung in Wachstumsrichtung zu c� = 0, 013 .

(A .12)

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

II GaSb I AlSb
a in nm 0,6096 0,6136
i f i 0,0065
C11 in GPa 88,42 87,69
C12 in GPa 40,26 43,41
C44 in GPa 43,22 40,77
G in GPa 24,08 22,14
E in GPa 63,23 58,94
v 0,31 0,33
A 1,43 1,42





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, abhängig davon, ob
die Elektronen ohne Energieverlust gestreut werden oder einen Teil ihrer Energie auf die
Probe übertragen . Dabei entsteht eine Reihe von Signalen, die im weiteren Sinne zur Cha-
rakterisierung des zu untersuchenden Materials zur Verfügung stehen, sofern sie mit dem
verwendeten Elektronenmikroskop detektiert werden können. 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 . Zunächst werden die Bedingungen beschrieben, unter denen Reflexe und die sog .
Kikuchi-Linien im Beugungsbild auftreten . Anschließend wird die Intensität des direkten
Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke dargestellt .

B.1

	

Reflexe im Beugungsbild

Ausgangspunkt ist eine auf den kristallinen Festkörper einfallende ebene Welle. Die vom
Streuwinkel B und der Wellenlänge A abhängige Amplitude der von einer kristallographi-
schen Einheitszelle gestreuten Welle ist gegeben durch den Strukturfaktor

F(hkl) _

	

fi(B, a) exp [27ri(hx 2 + kyz + lz z)]

	

(B .1)
Z

Er ist die Summe der Atomformfaktoren fZ 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, z) 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 Näherung dieser Theorie werden nur Einfachstreupro-
zesse beschrieben, und es wird angenommen, daß nur ein geringer Teil der Intensität in die
Beugungsreflexe gestreut wird . Dies ist für sehr dünne kristalline Proben gerechtfertigt .
Abbildung B .l zeigt die sog . Ewald-Konstruktion mit einer schematischen Darstellung der
Bedingung, unter denen konstruktive Interferenz auftritt (Laue-Bedingung) . Die durch den
Wellenvektor 4 repräsentierte einfallende Welle kann nur in die durch einen Vektor g des
reziproken Gitters gegebene Richtung abgebeugt werden . Der Wellenvektor der gebeugten
Welle ist dann h . Es gilt :

Elastische Streuung wird dabei durch die Bedingung lk l = lko l vorausgesetzt . Für den
reziproken Gittervektor g gilt :

Die Basisvektoren d*, b* und c des reziproken Gitters sind mit denen des realen Gitters
durch

d* -b=

folgt die Bragg-Gleichung

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

Mit dem Betrag des reziproken Gittervektors g-

j= hd* + leb* + lc

	

(B.3)

.c=b*-c=b*-ä=c -i =c -b=0

sin(BB ) _ ~g1/2

	

(B.5)
lkol

lgl = lldhkl

A = 2dhbl ein(BB) .

(B .2)

(B .4)

(B .6)

(B .J7)

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
erfüllt sind . Ein wichtiger Grund dafür ist, daß die oben implizit gemachte Voraussetzung
eines unendlich ausgedehnten Kristalls mit dünnen TEM-Proben nicht erfüllt wird . Dies
wird durch den Anregungsfehler s ausgedrückt :

k=ko+g+s

	

(B .8)
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Abbildung B .1 : Ewaldkonstruktion zur Darstellung des Beugungsprozesses . Die durch den Wel-
lenvektor ko repräsentierte einfallende Welle wird in die durch einen Vektor g des reziproken
Gitters gegebene Richtung abgebeugt . Der Wellenvektor der gebeugten Welle ist k (nach von
Heimendahl 1970) .

Abbildung B.2 : Konzept des Anregungsfehlers s bei Laue-Orientierung . Infolge der fehlenden
unendlichen Ausdehnung des Kristalls (Dicke t) verlängern sich die reziproken Gitterpunkte ef-
fektiv zu Stäbchen . Einem reziproken Gitterpunkt wird ein Intensitätsverlauf Iy 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 für einen betrach-
teten reziproken Gitterpunkt, und es gilt 191 GG lgl . Der reziproke Gitterpunkt verändert
durch s effektiv seine Gestalt zu einem Gitterstäbchen mit der Längsachse parallel zu
derjenigen Richtung, in der der betrachtete Kristall nicht unendlich ausgedehnt ist . In
Abbildung B .2 ist dieser Sachverhalt für eine dünne Kristallscheibe in Laue-Orientierung
schematisch dargestellt . Vereinfachend wird dem reziproken Gitterpunkt ein Intensitäts-
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 für das Verständnis der Me-
thode, mit der in der Praxis die reproduzierbare Orientierung einer Probe relativ zur ein-
fallenden Elektronenwelle erreicht wird : Da die reziproken Gitterstäbchen eine endliche
Ausdehnung besitzen, führen kleine Richtungsänderungen der einfallenden Welle (ko in Ab-
bildung B.2) nicht unmittelbar zu Veränderungen im Beugungsmuster, sondern zunächst
nur zu Intensitätsänderungen der Reflexe entsprechend des Intensitätsverlaufs, der im rech-
ten Teil von Abbildung B .2 schematisch gezeigt ist . Eine exakte Kristallorientierung müßte
daher per Augenschein anhand von Intensitäten im Beugungsbild erfolgen - eine in vielen
Fällen zu ungenaue Methode . Es ist vorteilhaft, zur genauen Orientierung die sog . Kikuchi-
Linien heranzuziehen, die zusätzlich zu den Reflexen im Beugungsbild auftreten (siehe z.B .
Edington 1976, Kapitel 2.6) . Ihre Lage ist unmittelbar mit der Kristallorientierung ver-
knüpft . Im besonderen Fall der symmetrischen Laue-Orientierung ist der Anregungsfehler
s antiparallel zu ho , 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 .

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

	

Dynamische Theorie

Um Kontrasterscheinungen in TEM-Bildern von idealen oder gestörten Kristallen quan-
titativ exakt zu beschreiben, wird die dynamische Theorie herangezogen. Im Unterschied
zur Näherung der kinematischen Theorie wird darin die dynamische Wechselwirkung der
Teilwellen beim Probendurchgang berücksichtigt . Dies ist notwendig, sobald die Annah-
me einer sehr dünnen kristallinen Probe nicht aufrechterhalten werden kann, wie es für
typische TEM-Proben und insbesondere für 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 . Zunächst 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 . Anschließend wird die Lösung dieses Ansatzes für die Intensität des
direkten Strahls als Funktion der durchstrahlten Probendicke aufgezeigt . Für eine ausführ-
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 zeitunabhängige Schrödingergleichung für die Wellenfunktion ~p(r)
im Kristallpotential V(?) in Abhängigkeit eines Ortsvektors r:

o2,p(r) +
87r2h2'Iel

[Er + V(r)] IP(r) = 0,

	

(B.9)

mit der relativistisch korrigierten MasseMr des Elektrons, seiner Ladung c und dem relativi-
stisch korrigierten beschleunigenden Potential Er . h ist das Plancksche Wirkungsquantum .
Das periodische Kristallpotential wird durch die Fourierreihe

V(?) _ ~ Vg exp(27rig - r)

	

(B .10)
9

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

2
V -

	

h

	

Fg ,9 27rmIeIVE 9'

wobei VE das Volumen der kristallographischen Einheitszelle repräsentiert und Fg der in
Gleichung B.1 (Seite 143) definierte Strukturfaktor dieser Einheitszelle ist . Das Potenti-
al Vg wird durch die thermische Bewegung der Atome effektiv vermindert, mathematisch
ausgedrückt durch

Fg = F9,T-ox exp(-M)

	

mit M = B1j1 2/4,

	

(B .12)
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wobei der sog . Debye-Waller-Faktor M die Korrektur bewirkt . Die materialspezifischen
und von der Temperatur T abhängigen Werte von B sind in Tabellenwerken aufgeführt
(MacGillavry et al . 1985) .

Zur Lösung der Schrödingergleichung B .9 wird eine Wellenfunktion entsprechend

als Ansatz gewählt . Die Blochfunktion C(?) besitzt die Periodizität des Kristalls und wird
analog zu Gleichung B .10 als Fourierreihe mit den Blochwellenkoeffizienten Cg entwickelt :

qj(?) = C(r) exp(27ri~ - ?)

	

(B.13)

C (r) _ ZCg exp(27rig ~)

	

(B.14)
9

Der Ansatz zur Lösung lautet nach Kombination der Gleichungen B .13 und B .14 :

~ Cg exp 127rz'(~ + g)

	

r
J

	

(B.15)
9

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

cv(j)T(j)(r)

a (j) Cgi) exp 127rz(~(i) + 9) ' ~']

	

(B.16)

Der Beitrag einer Blochwelle (j) wird dabei durch cti(j) 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
Veränderung der Dispersionsbeziehung aufgeprägt. Gegenüber dem Wellenvektor 1C im
Vakuum ist der mittlere Wellenvektor K der Elektronen im Kristall vergrößert . Die Dis-
persionsbeziehung lautet dann

1Kl2 = 2
h

lel (Er + VO) .

2mlel
h2 V9

(B .17)

Dabei ist VO der nullte Koeffizient der Fourierreihe, mit der in Gleichung B.10 das Kristall-
potential beschrieben wird . Die Veränderung des Wellenvektors ist gering, da das beschleu-
nigende Potential etwa 10 ,5 V beträgt, das innere Potential hingegen weniger als 20 V. Mit
der Einführung eines modifizierten Potentials Ug als

(B .18)
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kann die Schrödingergleichung wie folgt dargestellt werden :

t (1912 _ 1~(j) +
912) C(i) + 1: Ug-hChj)

	

exp 127ri(h + g)

	

~] = 0

	

(B.19)
g

	

heg

Die Koeffizienten jedes Terms exp 127ri(~ + g)

	

r] müssen gleich null sein, und es folgt für
den Term in den geschweiften Klammern:

1912 _ l~(j)
+ j121

C9') +Z Ug-hChj) = 0
heg

Dieses Gleichungsystem ermöglicht die exakte Berechnung der Austrittswellenfunktion . Es
ergibt sich jeweils eine Gleichung pro Vektor g, also für 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 großen Streuwinkels am Abbil-
dungsprozeß entweder nicht mehr teil oder geben Anlaß zu Untergrundintensität, da die
ihnen entsprechenden Wellen nicht mehr kohärent und damit nicht mehr interferenzfähig
sind . Im Formalismus der dynamischen Theorie wird dieser Sachverhalt durch Einführung
eines Imaginärteils im Kristallpotential nach der Form

VV) --> VV) + zV' (ri

	

(B.21)

berücksichtigt . Auch die Blochwellenvektoren werden damit gemäß

~(j) ---> ~~(j) + iq-~j)

	

(B .22)

komplexwertig, und Gleichung B .16 verändert sich zu

CU (i)

woraus die exponentielle Dämpfung einer jeden Blochwelle hervorgeht .

B.3 .2

	

Intensität des direkten Strahls

(B .20)

Cg') exp [27ri(l~(j ) + 9) ' ?]
exp [-27rq-(i) . r~

	

(B.23)

Die zur Berechnung der Austrittswellenfunktion (Gleichung B .16) notwendigen Werte der
Blochwellenkoeffizienten ergeben sich aus der Lösung der sog . Säkulargleichung . Sie resul-
tiert aus einer Vereinfachung von Gleichung B.20, welche zunächst eine Gleichung in k4
ist, in guter Näherung jedoch auf eine quadratische Gleichung zurückgeführt werden kann,
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indem Rückwärtsstreuung der Elektronen wegen der hohen Beschleunigungsspannung ver-
nachlässigt wird .

Für die weiteren Betrachtungen wird der Wellenvektor k(i) aufgespalten in seine z-
Komponente kz') senkrecht zu g und in seine Tangentialkomponente h t parallel zu g gemäß

jti(j) = ~(i) +

	

(B .24)

Mit der Hochenergienäherung (IK I

	

lk(i) 1 und IK I : Ig l) folgt die Säkulargleichung als
Eigenwertgleichung :

Uo- 9

	

CO-h

	

. . .

	

c(0)

	

C0~) 1

1

	

U9-o

	

_ (fit + g) 2

	

U9
-h

	

. . .

	

I

	

C9(i) 1

	

C(i)

2K I

	

Uh-()

	

Uh-9

	

- (kt + h)2

	

. . .

	

I I

	

Ch~)

	

I = (KZW) _ K)

	

Ch~)

	

I

	

(B .25)

Bei n Strahlen sind dabei n Blochwellen zu berücksichtigen . Es gibt damit n Eigenwerte

die reell sind, weil U(?) reell ist . Im Falle eines zentrosymmetrischen Potentials (U9-o =

Uo-g ) sind auch die Eigenvektoren C9(
i ) reell .

Die Austrittswellenfunktion (Gleichung B .16) läßt sich mit der Lösung der Säkulargleichung
vollständig darstellen . Oft ist jedoch die Intensität wichtiger, da sie die zu beobachtende
physikalische Größe ist . Sie entspricht nach der Bornschen Deutung der Quantenmecha-
nik dem Betragsquadrat der Wellenfunktion . Für die Intensität Ig eines Strahls g an der
Unterseite der Probe folgt :

Ig (t) =

ly(i) = (k (i) _ K),

	

(B.26)

(7)C(7) exp (27rz'k(7)t)9

2

(B .27)

Wegen der Randbedingung der Kontinuität von ~P und V~P an der Eintrittsfläche gilt

~(7)Cog) = 1

	

(B.28)
7

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, daß
daraus

folgt, wobei C(*, (j) die Konjugiertkomplexe von C«j) ist, dem nullten Fourierkoeffizienten
der Blochwelle (j) . Für die Intensität Ig (t) folgt damit :

Co(j) Cy(i) exp [27rikzi)t]
2

(B .29)

(B .30)
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Insbesondere läßt sich dann die dickenabhängige Oszillation der Intensität Io (t) des direkten

Strahls darstellen als

Im folgenden wird die Betrachtung auf ein zentrosymmetrisches Potential eingeschränkt .
Dieses liegt bei der Zinkblende-Struktur in den für diese Arbeit wichtigen Fällen der (100)-
Zonenachsenorientierung und der symmetrischen Anregung der systematischen Reihe von
{200}-Strahlen vor . In diesem Fall sind die Fourierkoeffizienten C9(i) reell, und es gilt :

Dies führt zu folgender vereinfachter Darstellungsweise der Intensität des direkten Strahls,
wenn ein dickenunabhängiger Term für j = k ausgegliedert wird und der Index g zunächst
beibehalten wird :

Ig(t)

	

-_

	

Co(j)Cgj)C0(k)Cgk) cos [2~(y( j) _
j

Co(j)2C9j)2 + 1:1 C00(j)CJgj)C0(k)Cgk) cos [27r(-y(j) _ y(k))t]

	

(B.33b)

sk) cos [27r(y(j) _ y(k))t] (B .33c)

Io (t) = Cö(j)Coj) exp [27rikzj)t]
j

j

	

j7~k k
Co(j)2C(j)2

+ 2 C*(j)C(j)CO*(k)

j>k k

Für die Intensität Io (t) des direkten Strahls folgt dann mit der Schreibweise g = 0 explizit :

Io(t)

	

_

	

Cp(j)2-0
(j)2 + 2

	

Cp(j)Cöj)C00(k) (k) )t] (B .34a)
j

	

j>k k

(B.34b)Coj)4
+ 2~~Coj)2Cök)2 cos [27r(y(j) _ y(k))t~

j>k

C(j) - C*(i)
9 9

2

(k) )t]

?k) cos [27r (y(j

(B .31)

(B .32)

(B .33a)

Daraus geht die Überlagerung mehrerer cosinusförmiger Oszillationen mit den Interferen-
zen (-y(j) - y(k)) hervor . Jede Oszillation hat die räumliche Periode 1l(-y(j) - ,y (k) ), die
Extinktionslänge genannt wird . Es ergibt sich so (abhängig von den Koeffizienten Co) im
allgemeinen kein einfacher Verlauf der Intensität des direkten Strahls als Funktion der
durchstrahlten Probendicke . Es ist zu beachten, daß Einstrahlung parallel zur Zonenachse
bzw. symmetrische Anregung einer systematischen Reihe von Strahlen Ik t l = 0 und sy 7~ 0
für alle Reflexe g bedeutet .





Anhang C

Kalibrierung der Meßmethode

Die Al,Gal _� Sb-Schichten der Proben KALIB-1 bis KALIB-4 mit verschiedener Zusam-
mensetzung x auf dem Gruppe-III-Untergitter werden zur Kalibrierung der Meßmethode
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 AlxGal xSb-Schichten .

Die atomare Konzentration xAl von Aluminium in einer Alx Gal x Sb-Schicht ist definiert
über die Wachstumsrate RA1x Ga 1 _x Sb der Schicht und über die Wachstumsrate RGaSb von
GaSb als

berechnet .

XAl -
RA1.Ga1_,Sb - RGaSb

RA1xGa1_ 5 Sb

RAlsb
XAl -

RAISb + RGaSb

153

Die Wachstumsraten ergeben sich aus der Dicke der jeweiligen Schicht und der zur Ab-
scheidung verwendeten Wachstumszeit .

Durch die geringen Dicken der Al�Ga1 _,Sb-Schichten wirkt sich die Meßunsicherheit bei
der Bestimmung der Schichtdicken aber stark auf die Meßunsicherheit der Aluminium-
konzentration aus . Zudem steigt die Meßunsicherheit für Schichten geringer Aluminium-
konzentration . Es wird daher der Ansatz verwendet, die Wachstumsraten der unmittelbar
vor den AlxGal xSb-Schichten abgeschiedenen reinen AlSb-Schichten und der damit de-
finierten GaSb-Schicht dazwischen für die Berechnung heranzuziehen . Deren Dicken sind
deutlich größer als die der AlxGa1 _,Sb-Schichten, und die Meßunsicherheit für die Dicken-
bestimmung ist für alle Aluminiumkonzentrationnen konstant . Unter Einbeziehung der
Wachstumsrate RAlsb der AlSb-Schichten wird die Aluminiumkonzentration XAl in diesem
Fall gemäß

(C .2)



154

	

C. Kalibrierung der Meßmethode

Für die Bestimmung der Schichtdicken wird hochauflösende Transmissionselektronenmi-
kroskopie (HRTEM) eingesetzt . Aus der Anzahl von {200}-Interferenzstreifen wird die
Dicke mit einer Meßunsicherheit von ±2 Interferenzstreifen bestimmt . Dies ist gleichbe-
deutend mit einem relativen Fehler von ±l % bis ±4 % . Für die Fehlerfortpflanzung kann
die Meßunsicherheit der Wachstumszeit in guter Näherung als vernachlässigbar gering an-
genommen werden . Es werden die Gleichgewichtsgitterparameter aGasb = 0 .6096 nm und
aAlsb = 0 .6136 nm zugrundegelegt (Anhang A .2) . In Tabelle C .1 sind die so bestimmten
Aluminiumkonzentrationen der Kalibrierschichten im einzelnen aufgeführt . Die Abweichun-
gen von den nominellen Konzentrationen betragen maximal etwa ±l 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) :

primäres Maß für die lokale Aluminiumkonzentration

Fünfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 140 um (Abbildung 4.20, Teilbild I)
* Wertebereich des Parameters : 1,9 nm bis 91,4 um
* Regressionsfunktion (Polynom zweiten Grades) :
10-140 = (- 39, 0054 xal + 128, 530 xAl + 1, 91936) nm

* Regressionskoeffizient : 0,99338
* Meßunsicherheit : ±2 % (bezogen auf den Maximalwert des Integrals)

o Konsistenzprüfung

- Fünfstrahlfall, Integral von 0 nm bis 50 nm (Abbildung 4 .20, Teilbild II)

* Wertebereich des Parameters : 0,4 nm bis 22,2 um
* Regressionsfunktion (Polynom zweiten Grades) :
10-50 = ( - 21, 7250 xAi + 43, 5362 xAl + 0, 40277) nm

* Regressionskoeffizient : 0,99587
- Fünfstrahlfall, Integral von 50 nm bis 100 nm (Abbildung 4.20, Teilbild III)

* Wertebereich des Parameters : 1,2 nm bis 47,8 nm
* Regressionsfunktion (linear)

Zso-ioo = (46, 5557 xAl + 1, 24405) nm
* Regressionskoeffizient : 0,99668

- (100)-Zonenachse, Integral von 0 nm bis 60 nm (Abbildung 4.20, Teilbild IV)
* Wertebereich des Parameters : 1,7 nm bis 34,4 nm
* Regressionsfunktion (Boltzmannfunktion) :
10-60 = ( -48, 2407/{(1 + exp[(xA, - 0, 33965)/0, 28453]1 + 38, 7326) nm

* Regressionskoeffizient : 0,92573
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Tabelle C .1 : Nominelle und experimentell bestimmte Aluminiumkonzentrationen xAl der
A1x Gal x Sb-Schichten der Proben KALIB-1 bis KALIB-4 .

Für die unter der Abbildungsbedingung des Fünfstrahlfalls ermittelten Integrale sind die
Werte für xAl = l, 0 nicht anhand der Kalibrierproben gemessen worden, da die Hellfeld-
bilder in dem Konzentrationsbereich 0, 9 G XAl G l, 0 durch Kontraste dominiert werden,
die bei den gewählten Schichtdicken auf lokale Relaxation von Verzerrungsfeldern zurück-
zuführen sind (vgl . Kapitel 4.5 .1) . Stattdessen stammen sie aus Messungen an dünneren
AlSb-Schichten, bei denen diese Kontraste vernachlässigbar sind . Für die Orientierung
entlang der (100)-Zonenachse sind die Meßwerte für XAl im Rahmen der Meßunsicherheit
für die Kalibrierproben und für die dünneren Schichten im Rahmen der Meßunsicherheit
identisch .

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





Anhang D

Längenkalibrierung

Längen in TEM-Bildern können in einem Bereich von etwa 10000-facher bis 150000-
facher Vergrößerung 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-Standardpräparat ist
Katalase in Form dünner rechteckiger Kristalle auf einem Trägernetz erhältlich . Zur Kali-
brierung sind zwei primäre Gitterparameter nutzbar, die mit co = 17, 5 nm und ao = 6, 9 nm
etwa eine Größenordnung größer als die üblicher Halbleitermaterialien sind .

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

Es ergeben sich folgende Kalibrierwerte, denen jeweils ungefähr 90 Einzelwerte zugrunde-
liegen :

" 80000-fache Vergrößerung (auszuwertende Bilder)
7,18 ± 0, 23 Pixel/nm bzw . 1, 39 -10-1 ± 0, 04 - 10-1 nm/Pixel

" 30000-fache Vergrößerung (Übersichtsbilder)
2, 57 ± 0,10 Pixel/nm bzw . 3, 89 -10-1 ± 0,15 . 10-1 nm/Pixel



Anhang E

Simulierte Konzentrationsprofile

Nachfolgend sind die an die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile angepaßten si-
mulierten Konzentrationsprofile der Al,Gal ,Sb-Schichten von Probe DIFF-SB und DIFF-
GA aufgeführt . Allen Anpassungen liegt das in Kapitel 6 dargestellte Verfahren mit dem
durch ein Potenzgesetz beschriebenen Zusammenhang zwischen Interdiffusionskoeffizient D
und Aluminiumkonzentration xA1 nach Gleichung 6.6 (Seite 101) zugrunde .
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Abbildung E .1 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Lini-
en) angepaßtes simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie) . Diffusionsbedingungen : 680 °C,
10 Minuten, antimonreiche Bedingungen .
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E. Simulierte Konzentrationsprofile

Abbildung E.2 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Linien)
angepaßte 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 dünne Linien)
angepaßte simulierte Profile (dicke Linien) . Diffusionsbedingungen : 640 °C, 30 und 45 Minu-
ten, antimonreiche Bedingungen .



Abbildung E.4 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Linien)
angepaßte 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 dünne Linien)
angepaßte simulierte Profile (dicke Linien) . Diffusionsbedingungen : 600 °C, 240 und 360 Mi-
nuten, antimonreiche Bedingungen .
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E. Simulierte Konzentrationsprofile
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Abbildung E .6 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Lini-
en) angepaßtes simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie) . Diffusionsbedingungen : 700 °C,
10 Minuten, galliumreiche Bedingungen.
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Abbildung E.7 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Linien)
angepaßte 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 dünne Linien)
angepaßte 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 dünne Linien)
angepaßte simulierte Profile (dicke Linien) . Diffusionsbedingungen : 640 °C, 60, 90 und 120
Minuten, galliumreiche Bedingungen .
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E. Simulierte Konzentrationsprofile
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Abbildung E .10 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Lini-
en) angepaßtes simuliertes Konzentrationsprofil (dicke Linie) . Diffusionsbedingungen : 620 °C,
120 Minuten, galliumreiche Bedingungen .
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Abbildung E .11 : An die experimentell bestimmten Konzentrationsprofile (dunkle dünne Lini-
en) angepaßte simulierte Konzentrationsprofile (dicke Linien) . Diffusionsbedingungen : 600 °C,
180 und 360 Minuten, galliumreiche Bedingungen .
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