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Abkiirzungsverzeichnis

kfz kubisch-flichenzentriert
TEM Transmissionselektronenmikroskopie
a Gitterkonstante von InP {= 0.5869 rm)
o Semi-Konvergenzwinkel
Aa Anderung der Gegenstandsweite
b Burgersvektor
Cs sphirische Aberrationkonstante (= 1.06 mm fiir das JEOL 4000EX)
Ce chromatische Aberrationskonstante
x(g) Aberrationsfunktion
A Aufspaltungsweite dissoziierter Versetzungen
Ay Defokusstreuung der Objektivlinse (= 10 nm)
€ Dehnung (= Al/I)
é Verformungsgeschwindigkeit bzw. Kriechrate
SLinses O fLinse Brennweite bzw, Anderung der Brennweite der Objektivlinse
Af effektiver Defokus (Af = A fLinse — At)
G Schubmodul (= 26.7 GPa fiir InP)
g Abbildungsvektor = reziproker Gittervektor
Y Stapelfehlerenergie
k, kg Wellenvektoren
I, Al Linge bzw. Lingenidnderung der Verformungsprobe
A Elektronenwellenlénge (= 1.6 pm bei 400 kV}
M Debye—Waller-Faktor
g Schmidfaktor
n Normalenvektor einer Ebene
v Poissonzahl (= 0.365)
p Versetzungsdichte
o gemessene Spannung
Tuys Tuy obere Streckgrenze
Oly, Tly untere Streckgrenze
T Temperatur.
T Schmelztemperatur (= 1335 K fiir InP}
t Probendicke
T Spannung bezogen auf das Primérgleitsystem: 7 = ms o
g Verfestigungskoeffizient
u Linienrichtung der Versetzungen
v Versetzungsgeschwindigkeit
V(r) Kristallpotential
Vilz,y) projiziertes Potential

" Konventionen: X bezeichnet einen Vektor, z = |x]

- Af < 0% Uberfokus, A f > 0.2 Unterfokus
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Zusammeniassung

InP ist neben GaAs der technologisch bedeutendste II-V-Verbindungshalbleiter. Der
Fortschritt in der Herstellung optoelektronischer Bauelemente aus diesen Materialien er-
fordert einen Einblick in die plastischen Eigenschaften. Das plastische Verformungsverhal-
ten wird auf mikroskopischer Skala durch die Eigenschaften der Versetzungen bestimmt.
In dieser Arbeit werden Zusammenhinge zwischen den plastischen Eigenschaften und der
Mikrostruktur verformter InP-Einkristalle hergestellt. Hierbei steht die mikrostrukturelle
Charakterisierung der verformten Proben mit elektronenmikroskopischen Methoden im
Vordergrund: konventionelle Charakterisierung der Versetzungen, Anwendung der Weak-
Beam-Dunkelfeldtechnik zur Bestimmung der Stapelfehlerenergie und hochauflésende Un-
tersuchungen der Eigenschaften der Versetzungskerne.

— Die plastischen Verformungen wurden in uniaxialer Kompression entlang der [321]-
Achse (Einfachgleitung) bei Temperaturen von 500 °C und 600 °C unter konstanter
Veformungsgeschwindigkeit ausgefiithrt. Die gemessene Spannung verdndert sich da-
bei mit steigender Dehnung gem&f dem typischen Verlauf der Verformungskurven fiir
Halbleiter mit kubisch—-flachenzentriertem Bravais-Gitter.

— Mittels konventioneller Transmissionselektronenmikroskopie wurde gezeigt, dafl der Be-
reich I der Verformungskurve hauptséchlich durch Versetzungen des priméren Gleitsy-
stems {111){101] charakterisiert ist. Die Versetzungsstruktur wird von priméiren Stu-
fendipolen der Linienrichtung [121] dominiert, die durch Doppelquergleitprozesse von
Schraubenversetzungen gebildet werden. Auch bei einer Erhéhung der Verformungsge-
schwindigkeit, die ein Anwachsen der anliegenden Spannung bei gleichbleibender Verfor-
mungstemperatur bewirkt, sind wenig Versetzungen sekundérer Gleitsysteme zu beob-
achten. Hier wurde jedoch eine Ausrichtung der Dipole entlang von {110}-Richtungen
gefunden, die zum Teil zu Z-Dipolen reagieren. Unabhéngig von der Verformungsge-
schwindigkeit bilden sich Reihen kleiner Versetzungsringe aus, die einen Zwischenprozef
der Annihilation der Dipolversetzungen darstellen.

Bei Erhohung der Spannung werden im Bereich II (erster Verfestigungsbereich) der
plastischen Verformung sekundére Gleitsysteme aktiviert, die mit den priméren Verset-
zungen zu Lomer-Cottrell-Versetzungen reagieren. Dadurch entstehen nahezu recht-
winklige Versetzungsnetzwerke parallel zur Hauptgleitebene,

Die Erholung im Bereich III der Verformungskurve ist mit der Bildung einer Subkorn-
struktur verbunden, die die Entstehung weicher, nahezu versetzungsfreier und harter
Bereiche mit extrem hoher Versetzungsdichte beinhaitet. Die' Zellwinde bestehen so-

wohl aus Netzwerken, die parallel zur Hauptgleitebene ausgerichtet sind, als auch aus

_dreidimensionalen ‘Netzwerken mit Versetzungen unterschiedlicher Gleitsysteme.” Die . . -

" starke Prisenz von Schraubenversetzungen, sowie die Beobachtung zaklreicher, rium-
lich isolierter Versetzungsringe 148t auf Klettermechanismen schliefen, die die Verset-
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ZUSAMMENTASSUNG

zungsdichte lokal reduzieren. Damit werden die mikroskopischen Verformungsmecha-
nismen, die bisher auf der Modellierung der Verformungskurven der III-V-Halbleiter
bm‘uhen auch experimentell bestitigt.

Mittels der Weak-Beam Technik wurden die Aufspaltungsweiten unterschiedlicher Ver-
setzungstypen sowohl in Zn-dotierten als auch in undotierten Proben gemessen, die
bis in den Bereich I verformt worden waren. Durch Anwendung der anisotropen Ela-
stizititstheorie wurde aus diesen MeBwerten eine Stapelfehlenergie von 18.7 mJ/m?
bestimmt, wobei kein Einflu der Zn-Dotierung auf die Aufspaltungsweiten festgestellt
werden konnte. Die Stapelfehlerenergie ist ein wichtiger Parameter in der theoretischen
Beschreibung der plastischen Verformung.

Hochauf lésende elekironenmikroskopische Untersuchungen an Versetzungen in der [011]-
Projektion zeigen, daB ein asymmetrisches Aufspaltungsverhalten von a—und —Verset-
zungen auftritt. Dies gilt sowohl fiir Z-Dipole, als auch fiir isolierte 63°~Versetzungen.
Dieses asymmetrische Verhalten bedeutet ein unterschiedliches Relaxationsverhalten
der & und f-Versetzungen in der diinnen Hochaufldsungsprobe, welches vermutlich auf
den verschiedenen Beweglichkeiten dieser Versetzungstypen beruht. Aus der Aufnahme
eines aufgespaltenen Stufendipols mit Linienrichtung [121] zeigen sich, im Gegensatz
zum Z-Dipol, fiir - und 8-Versetzungen gleich grofie Aufspaltungsweiten, so daf auch
die verschiedenen Parialversetzungstypen, wie 30°-, 60°— oder 90°-Versetzung, Unter-
schiede im Relaxationsverhalten aufweisen.

Erstmalig konnten hochauflésende Gitterabbildungen von Versetzungen in der [121]-
Projektion erstellt werden. Aufler der Aufnahme von Stufendipolen ist es gelungen,
eine Defokusserie einer Stufenversetzung aufzunehmen, die in 60°-Partialversetzungen
aufgespalten ist. In der Nihe dieser Versetzung konnten durch den Vergleich von Bild-
simulationen des defektfreien InP mit den Bildern der Defokusserie die experimen-
tellen Bildparameter sowie die Polaritit der Probe, und damit der B-Charakter der
Versetzung, eindeutig festgelegt werden. Daher waren in weiteren Bildsimulationen
der (3-Partialversetzung nur das P-Glide Set~ und das In-Shuffle-Set-Kernmodell zu
beriicksichiigen, die auf der Basis der linearen, isotropen Elastizitdtstheorie aufgestellt
wurden. Die isotrope Theorie liefert keine zufriedensteliende Beschreibung der Ver-
zerrungsfelder. Werden jedoch die Verschiebungsfelder in der Richtung senkrecht zum
Burgersvektor vernachléssigt, so erglbt sich eine sehr gute Uberemstlmmung simulierter

und experimenteller Bilder.




Kapitel 1

|

%’@%@@zmmg@ﬁ in plastisch

verformtem InkP — Einleitung und
Lt yawhfi%w sicht

Die Entdeckung der Verbindungshalbleiter durch Welker {214] schuf die Vorraussetzung
fiir die Entwicklung neuer, hochwertiger Halbleiterbauelemente. In den letzten Jahren
haben insbesondere die III-V-Halbleiter GaAs und InP, die aus einem Element der dritten
und einem der fiinften Hauptgruppe bestehen, zunehmend an Bedeutung gewonnen. Iir
die Herstellung elektronischer Bauelemente bietet die, gegeniiber den Elementhalbleitern
Si und Ge, wesentlich héhere Elektronenbeweglichkeit von GaAs und InP einen Vorteil.
Zudem sind die [lI-V-Verbindungshalbleiter wegen ihrer direkten Bandliicke auch als
optoelektronische Bauelemente von grofilem Nutzen.

Mit zunehmender technologischer Nutzung der 1II-V-Halbleiter ging ein wachsendes In-
teresse der Erforschung des plastischen Verhaltens dieser Materialien einher. Da fiir die
Herstellung von Bauelementen mdglichst versetzungsarme Ausgangsmaterialien erforder-
lich sind, kommt dem Verstandnis der Entstehung, Bewegung und Wechselwirkung von
Versetzungen eine besondere Bedeutung zu. Die Eigenschaften der Versetzungen bestim-
men mafigeblich das plastische Verformungsverhalten. Gerade in InP gibt es bisher wenige
mikrostrukturelle Untersuchungen, was sicherlich auch auf die schwierige Handhabung des
iullerst sproden Materials zuriickzufithren ist. Insbesondere der stark ionischen Charak-
ter der kovalenten Bindung in InP, der zu einer niedrigen Stapelfehlerenergle fuhrt soilte
einen groBen Einflufl auf die Eigenschaften der Versetzungen haben.

In der folgenden Literaturiibersicht sind die bisher bekannten Resultate der Untersuchun-
gen von Versetzungen dargestellt. Dabei steht speziell das Verstdndnis der Plastizitdt und
der Eigenschaften von Versetzungen in InP im Vordergrund. Nach der Beschreibung der
makroskopischen Untersuchungen der plastischen Verformung wird auf die mikroskopi-
schen Untersuchungen der Versetzungen eingegangen. Daran schheBt szch am Ende d1eses '
Kaplteis die Beschreibung der Zlelsetzung dleser Arbelt an. ' o ' '

& I

1.1 Plastische Eigenschaften von InP

~ Seit der Entdeckung der piastischen Verformbarkeit von Silizium und Germanium [79, 92],
. die bet Raumtemperatur extrem spréde sind, jedoch bei hdheren Temperaturen durch An-
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10 KaPITEL 1. EINLEITUNG UND LITERATURUBERSICHT

legen einer Spannung zu verformen sind, wurden zahlreiche weitere Untersuchungen auch

an anderen Halbleitermaterialien wie InSb [169], GaAs [129, 175, 218] und schlieflich
auch InP [37, 40, 77, 78, 148, 167, 174, 177, 206, 207]durchgefithrt. Als Haupttrager
der Verformung wurde die Entstehung, Bewegung und Wechselwirkung von Versetzungen
festgestelit, wihrend andere mogliche Mechanismen wie Punktdefektbewegung und Zwil-

lingsbildung in der Regel eine untergeordnete Rolle spielen.

Daher ist zur Beschreibung des plastischen Verhaltens die Korrelation zwischen mikrosko-
pischen Vorgingen im Kristallgitter und der makroskopischen Verformungskurve erforder-
lich, wobei auf definierte, reproduzierbare Bedingungen wihrend der Messung geachtet
werden muB.

Das wichtigste Modell der plastischen Verformung halbleitender Materialien geht auf Alex-
ander und Haasen [12] zuriick. Nach der Grundgleichung der plastischen Verformung
{Orowan-Beziehung)

E=d-p-v-b (1.1)
wird die Verformungsgeschwindigkeit é von der Versetzungsdichte p, der Versetzungsge-
schwindigkeit v und dem Betrag des Burgersvektors b bestimmt. @ ist ein Geometriefak-
tor, der die Abgleitung in der Gleitebene mit der Dehnung korreliert.

Die Vervielfachung der Versetzungen ist proportional zur Versetzungsdichie, zur effektiven
Spannung! 7.s und zur Versetzungsgeschwindigkeit [9, 12]:

dp ~p-Teg-v-dt. (1.2)

Mit der Einfihrung der effektiven Spannung wird berficksichtigt, dafl die an der Probe
angelegte Spannung 7 lokal durch die Wechselwirkung bzw. die Spannungsfelder der
Versetzungen teilweise kompensiert wird:

G-b

T =T —A- mit : A= —rv—"——— v: Poissonzahl}
eff \/E 9. . (1 _ l'/) ( b

~—
—
(]

—

wobel die Konstante A aus der elastische Wechselwirkung der Versetzungen berechnet
wird. Die Spannung 7, = A - ,/p, die athermische Spannung, ist bis auf die Tempera-
turabhangigkeit des Schubmoduls G nicht von der Temperatur abhdngig. Die mittlere
Geschwindigkeit v der Versetzungen, die von der effektiven Spannung verursacht wird,
gehorcht einem empirisch aufgestellten Exponentialgesetz:

v =g - (o)™ - exp(—E/ET), {1.4}

wobei vy ein konstanter Vorfaktor, F die Aktivierungsenergie, m der Spannungsexponent
und T die Temperatur bedeuten.

Setzt man Gleichung 1.4 und 1.2 in die Orowan—Beziehung 1.1 ein, so erhdlt man zwei pla-
stische Zustandsgleichungen, welche die Berechnung der Verformungskurven unter wohl-
definierten Bcuiugdﬁgé‘ﬂl uuabhéﬁgig von der Versuchsfiihr ung wie z.B. ‘v’erformung unter

konstanter Last oder Verformung unter konstanter Geschwindigkeit erlauben.

. Im ifolg.enden bedeutet die Spannung 7 die auf ci_ie Gieitebene bezogene Spannung, wihrend o die
-gemessene Spannung ist. Es gilt: 7= m, - ¢, m,: Schmidfaktor vgl. Kapitel 2.2.2.




1.1. PLASTISCHE EIGENSCHAFTEN VON INP 11

Die meisten Untersuchungen des plastischen Verhaltens von Halbleitern erfolgte im dyna-
mischen Druck- oder Zugversuch entlang der (123)-Achse mit konstanter Verformungs-
geschwindigkeit, da unter diesen Bedingungen wegen der zu erwartenden Einfachgleitung
leicht interpretierbare Versetzungsstrukturen entstehen. Schifer et al. [169] zeigten fiir
Germanium, dafl aus Druck- und Zugversuch iibereinstimmende Verfestigungskurven re-

sultieren.

30 |

T{MPa)

t i 1 H | 1 1 1

o 01 02 03 04 05 08 07 08 089

a

Abbildung 1.1: Verformungskurven in InP fir verschiedene Verformungsgeschwindigkeiten
€1 < € < €3. In den Kurven I und 2 sind die Streckgrenzen der Ubersichtlichkeit wegen

weggelassen (aus [174]).

Ahnlich wie in Metallen beobachtet man auch fiir Halbleiter Stadien unterschiedlicher
Verfestigung mit steigendem Verformungsgrad. Abbildung 1.1 zeigt beispielhaft typische
Verformungskurven von InP [174], in denen die Spannung gegen die Abgleitung aufge-
tragen ist. Beide GroBen sind auf das primére Gleitsystem bezogen (Definition siehe
z.B. [93]). Typisch fiir die Verformung ven Halbleitern ist die Ausbildung einer oberen
und unteren Streckgrenze (erkennbar am lokalen Maximum bzw. Minimum der Ver-
formungskurve 3) bevor der easy—glide-Bereich (I) durchlaufen wird. Die dynamischen
Erholungsbereiche IIf und V, die an der Kurve 1 markiert sind, weisen deutlich kleinere
Verfestigungskoeffizienten @ = 97 /da auf als der Verfestigungsbereich II. Bereich IV, der

sich zwischen Bereich T und V befindet, ist nicht deutlich ausgebildet. Die Ausdehnung

der Bereiche und der Wert der gemessenen Spannung sind abhangig von der Temperatur_

und -von der Verformungsgeschwindigkeit.
N ach der Theorie von Alexander und Haasen [12] gilt fiir die untere Streckgrenze -

¢ . ¢(tia) | B[akT) ymitia=24m - (1 5)-

Tiy = L 1

- Wéihrend dle unteren Streckgrenzen in InP {167, 177, 206], in Si [171 186, 220], in. InSb |

':_[16_9] und in GaAs [175, 218] sehr gut dieser GesetzmiBigkeit gehorchen, ergibt sich fiir

HN(
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Ge ein komplizierteres Bild, da eine Temperaturabhingigkeit des Spannungsexponenten
m festgestellt wurde [124, 1711

Auch fiir die obere Streckgrenze wurde eine dhnliche Temperaturabhéangigkeit wie Glei-
chung 1.5 [12] gefunden, wobei man jedoch beriicksichtigen muf, dafl gerade die obere
Streckgrenze stark von der anfinglich vorhandenen Versetzungsdichte abhingt. Um eine
definierte Versetzungsdichte im Ausgangsmaterial zu erzeugen, wurden daher héufig Vor-
verformungen bei hheren Temperaturen durchgefiihrt 2.B. auch bei der Untersuchung der
Verformung in InP [37, 78], Siethoff [173] hat jedoch an Hand einer Analyse der in der Li-
teratur verfilgbaren Verformungsdaten gezeigt, dafl vorverformte und unbehandelte HI-V
Halbleiter Unterschiede im Spannungs—Dehnungsverhalten aufweisen. Als Erklarung fir
diese Diskrepanz wurde die Bildung von Punktdefektagglomeraten, wihrend der Vorver-
formung angefiihrt, welche die Versetzungsbewegung beeinflussen.

In den Bereichen héherer Verformungsstufen (Bereiche II bis V in Abbildung 1.1) ist das
einfache Modell von Alexander und Haasen [12] nicht mehr anwendbar, da der Bildung
komplizierter Versetzungsstrukturen andere Entstehungs- und Multiplikationsmechanis-
men zugrunde liegen. Durch Wechselwirkung der Versetzungen unterschiedlicher Gleit-
systeme erfihrt der Kristall eine Verfestigung in den Bereichen II und IV, an die sich
zwei Erholungsstufen (Bereiche III und V) anschiiefen. Haasen [94] erklarte diese Erho-
lungsstufen in Halbleitern durch unterschiedliche Mechanismen: Wahrend im Bereich III
durch Klettern von Stufenversetzungen eine lokale Erniedrigung der Versetzungsdichte er-
folgt, ist die Erholungsstufe V auf die Annihilation quergleitender Schraubenversetzungen
zurfickzufithren. Theoretisch 148t sich der diffusionskontrollierte KletterprozeB basierend
auf einem Kriechmodell nach Mohamed und Langdon [147] beschreiben, dem eine kubi-
sche Abhingigkeit der Kriechrate von der Stapelfehlerenergie zugrunde liegt [174, 175].
Durch ein Modell nach Escaig [69], das zur Beschreibung der Erholung durch Quergleitung
in kubisch—flichenzentrierten Metallen entwickelt wurde, kann auch der Bereich V der
Verformungskurve von Halbleitern beschrieben werden [94, 175]. Fiir GaAs wurde Quer-
gleiten auch als dynamischer Erholungsproze$ bei Hoch-Temperatur-Kriechversuchen an-
gegeben [23, 26].

Auch bei Verformung unter konstanter Spannung (Kriechversuche) konnten mehrere Sta-
dien bei steigender Dehnung unterschieden werden. Durch Atzversuche, bei denen Verset-
zungen durch Anitzen sichtbar gemacht werden, konnte gezeigt werden, daf} die Verset-
zungen in der ersten Verfestigungsstufe homogen verteilt sind. Bei noch gréferen Dehnun-
gen wird eine Subkornstruktur gebildet [28], bei der Bereiche geringerer Versetzungsdichte
durch Versetzungswinde getrennt sind. Insgesamt konnte von Blum [28] festgestellt wer-
den, daf das erechverha,lten von InP Verglelchbar ist mit dem kubisch—-flichenzentrierter

Metalle

Neben der Temperaturabhéngigkeit cier Streckgrenzen { Gleichung 1.5) ist auch der Einflufl
der Dotierung mit Fremdatomen feststellbar. Fiir GaAs findet man sowohl eine Erhéhung
der Fliefspannung bei Dotierung mit Si als auch eine mrniearigung ber Dotlerung mit

1an)

Zn, wahrend Zugabe von Cr keine Anaerung bewirkt [189]. Die hohe Konzentration
1SO::IC1{ ronischer Dotierstoffe, wie z.B. In in GaAs, bewirkt eine Hirtung, die sich in
- einer. Erhéhung des Verformungswiderstandes bemerkbar macht [64]. Auch fir InP wurde

eine Anderung des Verformungsverhaltens bei Dotierung festgestellt. Von Brasen und
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Bronner [37] wurde fir S-dotierte InP Einkristalle eine deutlich hdhere Fliepannung
gemessen als fiir undotiertes Material. V&lki et al. [207, 206], die sowohl Kriechversuche
als auch dynamische Druckversuche an InP durchgefiihrt haben, beobachteten ebenfalls
eine Hartung von InP durch die Dotierung mit S aber auch durch die Dotierung mit
Zn—Atomen.

Nach Brion et al. {39], die eine Hartung von Ge durch Dotierung beobachtet haben, muf
man bel Lésung von Fremdatomen zweil Arten der Versetzungsbewegung unterscheiden:
Bel hohen Versetzungsgeschwindigkeiten kénnen die Fremdatome als unbewegliche Hin-
dernisse betrachtet werden, was zu quasi-viskosermn Gleiten der Versetzungen fithrt. Bei
niedrigen Versetzungsgeschwindigkeiten sammeln sich dagegen die Dotierstoffatome im
Spannungsfeld der Versetzungen (Cottrell-Wolke). Damit ist die Bewegung der Verset-
zungen durch die Diffusion der Cottrell-Wolke kontrolliert. Mit diesem Modell konnte
auch der Einflul der Dotierung auf die Verformung von InP erklirt werden [167, 207].

Zur Messung der Versetzungsgeschwindigkeit wird neben der In-Situ Messung im Elek-
tronenmikroskop hauptsichlich die Doppel-Atzmethode angewendet, die erstmalig von
Johnston und Gilman an LiF durchgefithrt wurde [119]. Durch einen Kratzer auf einer Kri-
stalloberfliche werden bei plastischer Verformung lokal Versetzungen erzeugt, die durch
sukzessives Anitzen mehrfach unterbrochener Verformungsexperimente sichtbar gemacht
werden. Durch Anwendung dieser Technik konnte das Exponentialgesetz {Gleichung 1.4)
zur Beschreibung der Versetzungsgeschwindigkeit fiir Ge aufgestellt werden [169]. Bei Ge
und auch Si wurden nur geringfiigige Unterschiede in der Versetzungsgeschwindigkeit von
60°-Versetzungen und Schraubenversetzungen beobachtet [8, 169, 187].

Im Gegensatz zu den Elementhalbleitern zeigen in den Verbindungshalbleitern z.B. InSb
[123], GaAs (siehe z.B.[10, 183]) und InP {152, 219, 221} die verschiedenen Versetzungs-
typen, a—, §- und Schraubenversetzungen deutliche Geschwindigkeitsunterschiede (De-
finition der a-Versetzung siehe Abb. 2.3). Auf die Messungen in InP wird detaillierter
im Kapitel 3.2.2 Seite 72 eingegangen. Fir GaAs beobachteten Warren et al. [211]
eine Asymmetrie im Rosettenbild angedtzter Versetzungen, die durch lokale Verformung
der {100}-Fliche durch einen Mikroindenter entstanden sind. Diese Asymmeterie wurde
durch die unterschiedlichen Versetzungsgeschwindigkeiten der o~ und #-Versetzungen
erklart.

Auch die verschiedenen Partialversetzungstypen einer aufgespaltenen Versetzung zeigen
{siehe auch Kap. 2.2.2) unterschiedliche Versetzungsgeschwindigkeiten. Das macht sich
vor allem bei Verformungen unter sehr hoher Spannung bemerkbar, bei denen unter-
schiedliche Aufspaltungsweiten der 60°Versetzungen eines hexagonalen Versetzungsrings
in S1-beobachtet wurden. Danach ist die Beweglichkeit der 90°~Versetzung gréfier als die
der 30°~Partialen [215]. Ahnliche Beobachtungen wurden auch fiir GaAs bei Verformung
unter hohen Spannungen gemacht, wobei hier fiir jeden Partialversetzungstyp wieder zwi-
schen a- und f-Versetzung unterschieden werden mu8 [10, 29, 54, 57]. Von Rabier und
Boivin wurde ein Modell auf der Basis von Quergleitprozessen entwickelt, das die unter-

TYT 17

schiedlichen Beweglichkeiten der ¢— und g-Partialen von Schraubenversetzungen in III-V_

Halbleitern erklart [164].

'"‘.The_ori_en zur Versetzungsbewegung gehen davon a.,us,' dad die Versetz.ung'e_n geradlinigent-

T
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lang der (110)-Richtungen liegen, welche den Richtungen der hochsten Peierls—Potentialen
entsprechen [107]. Auf atomarer Skala erfolgt die Bewegung der Versetzungen durch die
Bildung von Doppel-Kinken, die sich entlang der Versetzungslinie voneinander entfernen
und schlieBlich an Hindernissen gestoppt werden. Diesen elementaren Prozef kann man
durch ein Diffusionsmodell beschreiben, bei dem die Kinkenbildung thermisch aktiviert
ist {15].

Von Sumino [187] wurde darauf hingewiesen, daB in Si in der Néhe der Probenoberfldche
andere Versetzungsgeschwindigkeiten vorherrschen als im Volumen. Diese Oberfidchenet-
fekte erschweren die Interpretation der durch die Doppel-Atzmethode gewonnenen Ge-
schwindigkeitsdaten [15]. Auch die mehrmalige Unterbrechung der Verformung fithrt zu
Problemen, da die Versetzungen durch Anlagerung von Verunreinigungen in der erneuten
Bewegung nach dem MeBprozeB behindert werden [188]. In-Situ-MeBmethoden wie die
Réntgentopografle oder die Elektronenmikroskopie kénnen hier Abhilfe schaffen.

Die ersten elektronenmikroskopischen In-Situ-Experimente an Halbleitern wurden an Si
[132, 133] und Ge [134] durchgefiihrt. Dabei wurde eine sehr gleichmafige Bewegung der
Versetzungen festgestellt, wobei die Geschwindigkeit proportional zur Lange der Verset-
zungen ist. Dieser Lingeneffekt kommt durch eine erhéhte Wahrscheinlichkeit der Bildung
von Kinken mit steigender Linge der Versetzung zustande.

Fiir InSb [75, 76], GaAs [42] und InP [223] konnten Zhnliche Beobachtungen gemacht
werden. In InP wurden vorverformte, undotierte Proben benutzt, fiir die bei weiterer In—
Situ—Verformung eine erhdhte Geschwindigkeit der o—Versetzungen im Vergleich zu g
und Schraubenversetzungen festgestellt wurde. - uand Schraubenversetzungen zeigten
keine signifikanten Unterschiede in der Beweglichkeit. Diese Beobachtungen stimmen
nicht mit den Mefiwerten von Yonenaga [221] {iberein (siche Abb. 3.22), die nach der
Doppel-Atzmethode ermittelt wurden. AbschiieBend sollte noch eine Arbeit von Carter et
al. [44] erwahnt werden, in der eine Bewegung von Versetzungen in InP im aufgespaltenen
Zustand wihrend der Beobachtung im Elektronenmikroskop festgesteilt wurde.

1.2 Mikrostrukturelle Eigenschaften der verformten

Proben

Im folgenden Abschnitt werden die wichtigsten Arbeiten zur Analyse der durch plastische
Verformung entstandenen Versetzungsstrukturen vorgestellt. Da in InP bisher nur sehr
wenige Untersuchungen dieser Art durchgefiihrt worden sind, werden auch Ergebnisse
anderer Halbleiter-als Diskussionsgrundlage der in dieser Arbeit gewonnenen Resultate

vorgestellt.

Die ausfithrlichsten Studien verfofmungsinduzierter Defekte in Halbleitern stammen von
Alexander [4, 5, 6, 11] zur {123)-Zugverformung von Ge. Mittels Transmissionselektronen-

_reich Tund IT {vgl Abb. 1.1) untersucht. Dabei ergibt sich fiir Ge eine Versetzungsstruktur,
- 'die der von kiz-Metallen sehr stark Zhnelt. Im Bereich I wurden hauptsidchlich Verset-
~zungen mit Stufencharakter in der Hauptgleitebene gefunden, wihrend Bereich IT durch
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eine heterogene Struktur aus Versetzungswinden mit Versetzungen unterschiedlicher Bur-
gersvekioren charakterisiert ist. Ergédnzende Atzstudien zeigten eine inhomogene Verses-
zungsverteilung auch auf makroskopischer Skala (einige 10 pm).

In den TEM-Untersuchungen von Boivin et al. [30, 31] an GaAs wurde die Verset-
zungsstruktur in Abhéngigkeit von der Dotierung und von der Verformungstemperatur
untersucht. An der unteren Streckgrenze wurden bei hohen Temperaturen hauptsichlich
Stufendipole beobachtet, wihrend bei niedrigeren Temperaturen Schraubenversetzungen
vorherrschten. Die Unterschiede in den Versetzungsgeschwindigkeiten bei verschiede-
ner Dotierung machten sich ebenfalls in der Morphologie der Versetzungen bemerkbar.
So wurden beispielsweise in n-dotiertem Material (beil 350 °C) an der unteren Streck-
grenze hauptsdchlich Schraubenversetzungen beobachtet, wahrend in undotiertem und
p-dotiertemn GaAs die bei héheren Temperaturen vorherrschenden Strukturen gefunden

wirden.

Durch Atzstudien mehrfach unterbrochener Verformungen in InP konnten Miiller et al.
[148, 206] zeigen, daB die Versetzungsbildung bei einer Fliefispannung einsetzt, die etwa
20 % unterhalb des Wertes der unteren Streckgrenze liegt. Beim Erreichen der oberen
Streckgrenze ist bereits das gesamte Probenvolumen mit Versetzungen angefiillt, die je-
doch auf Gleitlinien konzentriert sind. Aus diesen Beobachtungen kann eine kritische
Spannung zur Versetzungsbildung abgeleitet werden, die insbesondere im Hinblick auf die
Kristallziichtung von Interesse ist {204, 203].

Von Gall et al. [77, 78] wurde die Versetzungsstruktur in undotiertem sowie S-dotiertem
InP an der unteren Streckgrenze mittels TEM untersucht. Wéihrend nach Vorverfor-
mungen (bei 1023 K) hauptsichlich Stufendipole des Primérgleitsystems gefunden wur-
den, beobachteten sie an der unteren Streckgrenze nach Verformungen bei 573 K kom-
plizierte Versetzungsanordnungen, die aus primiren Schraubenversetzungen und nicht
néher analysierten Versetzungen bestehen. Der Einflufl der S-Dotierung auf die Verset-
zungsstrukturen wurde nicht weiter erldutert.

Auch Brasen und Bronner [37] berichten {iber TEM-Untersuchungen an S—dotierten InP-
Proben, die bei unterschiedlichen Temperaturen jeweils bis zu einer Dehnung von 34 %
verformt wurden. Durch die Variation der Temperatur wurden die Proben bis in un-
terschiedliche Verfestigungsbereiche verformt. So wurde die bei 550 °C verformte Probe
bis in den Bereich IT {vgl. Abb. 1.1) und die bei 675 °C verformte Probe bis in den
Bereich III gedehnt. Der Bereich II ist durch eine Zellstruktur gekennzeichnet, wobei
die Zellwénde entlang vonr (110)-Richtungen angeordnet sind. Mit steigender Tempera-
tur wurde eine geradlinigere, regelméfiigere Anordnung der Versetzungen beobachtet, die
durch die héhere Beweglichkeit der Versetzungen erklart wurde. Vom Bereich 111 wird
schliefllich eine Aufnahme gezeigt, auf der eine deutlich geringere Versetzungsdichte zu er-
kennen ist. Das wird auf die Annihilation von Schraubenversetzungen durch Quergleiten
und auf Kletterprozesse von 60°— und Stufenversetzungen zuriickgefiihrt.

Vergleicht man diese Ergebnisse mit den Atzstudien an InP von Blum [28], die bei noch
héheren Temperaturen im Erholungsbereich eine ausgeprigie Subkornstruktur beobach-

... teten, so kann die von Brasen und Bronner gezeigte Probenstelle im Bereich III nur-als

B Inneres eines Subkorns gedeutet werden. In GaAs, das durch eine Vier-Punkt-Biegung

AT
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bis zu 39 % verformt wurde, ist von Laister und Jenkins ebenfalls die Ausbildung einer
Zellstruktur festgestellt worden [129]. In &hnlichen Untersuchungen an kfz-Metallen von
Steeds [182], Basinski [22) und Essmann [71} ist im Bereich III die Bildung einer Sub-
kornstruktur im Erholungsstadium zu erwarten. Brion und Haasen {38] beobachteten in
Si und Ge, die bei hohen Temperaturen bis in die Verformungsstufe IV verformt wurden,
unterschiedliche Netzwerkstrukturen. Besonders hdufig trat ein hexagonales Netzwerk aus
Schraubenversetzungen auf, das als typisch fiir diese Verformungsstufe angesehen wurde.

Schliefilich sollten noch die Verformungsversuche erwdhnt werden, bei denen die Proben
unter sehr hohen Spannungen verformt wurden. Die Motivation dieser Versuche ist die Be-
obachtung der Form und Ausbreitung von Versetzungsringen, die unter hoher Spannung
Linienrichtungen entlang der Peierls-Téler, also der {(110)-Richtungen, ausbilden. Dabei
wurden in GaAs von Kiisters et al. [126] hauptsichlich Schraubenversetzungen beobach-
tet, die den Versetzungstyp niedrigster Versetzungsgeschwindigkeit darstelien. Abhéngig
von der Dotierung wurde dann von de Cooman et al. unterschiedliche Formen der Verset-
zungsringe entsprechend den Versetzungsgeschwindigkeiten festgestellt [54, 57]. Bei sehr
hohen Spannungen wurde die Bildung von Mikrozwillingen in GaAs beobachtet, das bei
Raumtemperatur unter hydrostatischem Druck verformt wurde [17].

Auch in InP wird dber die Bildung von makroskopischen Verformungszwillingen von
Brown et al. [40] berichtet, die im Gegensatz zu anderen Arbeiten [37, 78, 139] auch bei
kleinen Verformungsgeschwindigkeiten bei 730 °C Zwillingsbildung beobachteten. Van-
derschaeve et al. {202] stellten ebenfalls die Bildung von Mikrozwillingen fest, allerdings
bei In-Situ—Veformung bei 623 K im TEM. In diesem Fall wurde die Bildung der Zwillinge
jedoch nur in der Nahe von Rissen gefunden. Die Entstehung der Zwillinge bei niedrigeren
Temperaturen ist aufgrund der héheren, auftretenden Spannungen verstdndlich.

Fine wichtige Grundlage zur Modellierung der Verformung ist die Kenntnis der Stapelfeh-
lerenergie, die insbesondere bei der theoretischen Erklirung der Erholungsmechanismen
eine entscheidende Rolle spielt [43, 94]. Sowohl an Elementhalbleitern wie Si und Ge
[87] sowie an Si.Ge;,-Legierungen [184, 185] als auch an GaAs (siehe Zitate in Gerthsen
und Carter [82]) wurden die Stapelfehlerenergien aus Messungen der Aufspaltungswei-
ten dissoziierter Versetzungen mittels der Weak-Beam—Technik bestimmt. In der Arbeit
von Gerthsen et al. wurden zuséitzlich Untersuchungen aufgespaltener Versetzungen mit-
tels hochauflésender TEM vorgenommen, die Informationen tber die Kernstrukturen der

Partialversetzungen liefern, so daf die Interpretation der Weak-Beam-Daten erleichtert

wird. .
Durch vergleichende Messungen an mehreren [1I-V-Halbleitern konnten Gottschalk et
al. [90] feststellen, daBl mit steigender lonizitét eine Verringerung der Stapelfehlerenergie
verbunden ist. In dieser Arbeit findet sich auch der einzige bisher verdffentlichte Wert der
Stapelfehlerenergie fiir InP (1823 mJ/m?), der aus der Aufspaltungsweite von Stufenver-
setzungen berechnet wurde.
Obwohl fiir intrinsische und extrinsische Stapelfehler theoretisch gleiche Stapelfehlerener-
gien vorhergesagt werden [7, 104], werden in der Natur nur sehr selten extrinsische Sta-
.. pelfehler experimentell beobachtet. So fanden Azzaz et al. [20] in:InP bei Verformung
" unter hohem Druck ausgedehnte, extrinsische Stapelfehler. Auch Theodore et al. [194] be-
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richtet iiber die Entstehung extrinsischer Stapelfehler allerdings in GaAs bei Verformung
unter hohem Druck. Auch in einer hochauflésenden Untersuchung iiber Si wird von einem
extrinsischen Stapelfehler einer aufgespaltenen 60°-Versetzung berichtet [195).

Die Entwicklung der Flektronenmikroskope in den letzten Jahren, die zu einer deutlichen
Verbesserung der Korrektur der Linsenfehler und damit zu einer Erhéhung der Auflésung
gefithrt hat (siehe Kap. 2.2.4), ermbglicht die Untersuchung materialwissenschaftlicher
Probleme auf atomarer Skala. Inbesondere zur Erforschung der atomaren Struktur von
Defekten und Grenzflichen in Halbleitern wurde die hochauflosende Elektronenmikrosko-
pie hiufig eingesetzt {111, 112, 2011

Zunéachst wurden zahlreiche Untersuchungen an defektfreiem Material durchgefithrt, um
die Bildentstehung bei der hochauflésenden Abbildung zu verstehen. Fir tetraedrisch-
koordinierte Halbleiter wurde von Glaisher [86] gezeigt, daff die meisten Gitterabbildun-
gen mit komplizierten Bildkontrasten durch lineare und nicht-lineare Wechselwirkung der
abgebeugten Elektronenwellen entstehen. In Arbeiten z.B. an Si [85, 160, 163] oder an HI-
V-Halbleitern {84, 97, 161] wurde jedoch gezeigt, daB es Abbildungsbedingungen gibt, in
denen die beobachteten Kontraste mit den Atompositionen Ubereinstimmen. Speziell fiir
InP wurden von Hillebrand und Scheerschmidt [103] anhand von Simulationsrechnungen
Abbildungsbedinungen diskutiert, in denen die Kontrastmuster die Struktur des projizier-
ten Potentials wiedergeben. Damit erhalt man bei diesen speziellen Werten fiir Defokus
und lokale Probendicke intuitiv interpretierbare Bilder, was inbesondere zur Ermittlung
der Polaritit in den Hochauflésungsbildern der [II-V-Halbleiter wichtig ist.

Wiahrend in Halbleitern wie Si (z.B. [118, 160]), Ge (z.B. [36]) und GaAs [81, 196, 197]
bisher zahlreiche Beispiele experimentelier Hochauflésungsbilder vorliegen, sind fir InP
nur wenige Arbeiten zu nennen: Wang et al.[209, 210] zeigten sowohl Bilder in der {100]~
Projektion, die mit simulierten Bildern verglichen wurden, als auch Bilder in der {110]~
Projektion. In den Aufnahmen von Ourmazd et al. [159, 161] in der {100}-Projektion ist
die Identifizierung der beiden Untergitter im InP méglich. Buffat et al. [41} untersuchten
hochauflésende Abbildungen von InP und GaAs an gespaltenen Proben, bei denen sich
die sauberen Oberflichen und die definierte Probendicke als vorteilhaft erwiesen. Auch
Teile der Resultate dieser Arbeit, welche die hochauflésende Abbildung der Versetzungen

in der [121]-Projektion betreffen (siche Abb. 5.2 und 5.7) Wurden bereits verdffentlicht.

139, 140].

Watanabe et al. [212, 213] untersuchte fiir verschiedene III-V-Halbleiter, unter anderem
auch fiir InP, welchen Einfluf} die Abschirmung der Kristallpotentiale durch die Valenz-
elektronen auf die Wechselwirkung der abbildenden Flektronen mit der Probe hat. Dazu

_ .- wurden vergleichende Simulationsrechnungen ausgefiihrt, in denen sog. - Abschirmpoten-
. tiale an Stelle der Kristallpotentiale in Blochwellenrechnungen verwendet wurden. "Aus

.dem Vergleich der Simulationsrechnungen mit experimentellen Bildern zeigte sich, dafl in
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den Kristallen héherer Ionizitdt, zu denen auch InP gehért, keine Berticksichtigung der
Abschirmeffekte erforderlich ist.

SchiieBlich sind noch drei Arbeiten liber InP zu erwihnen, die sich mit der Oxidation
von InP beschiftigen. Lu und Smith [137] haben aus dem Vergleich der Oxidbildung
im Elektronenmikroskop und der Temperung der Proben auBerhalb des Elektronenmikro-
skops geschlossen, daB die Bildung von In;Oz durch eine Verbesserung des Vakuums in
der Nshe der Probe deutlich reduziert werden kann. Auch von Williams et al. [216] und
Petford-Long et al. [162] wurde hauptséchlich die Bildung von InyO3 unter Elektronen-

bestrahlung beobachtet.

Ziel der meisten hochaufldsenden Untersuchungen an Versetzungen ist die Aufklarung der
atomaren Struktur der Versetzungskerne. Die Kenntnis der strukturellen Eigenschaften
der Versetzungskerne erdffnet ein Verstandnis anderer elementarer Eigenschaften von Ver-
setzungen, wie z.B. der Versetzungsbewegung oder auch der elektronischen Zusténde von
Versetzungen. An dieser Stelle sei auf Ubersichtsartikel verwiesen, die sich eingehend
mit den Eigenschaften der Versetzungskerne in kristallinen Materialien, insbesondere in

Halbleitern, beschéftigen (66, 67

Bisher wurden theoretisch berechnete Modelle der Versetzungskerne dazu verwendet, um
z.B. die elektronischen Zustinde in Si zu bestimmen, die durch die Versetzungen in
der Bandliicke verursacht werden [45, 131, 146]. Diese strukturellen Modelle der Ver-
setzungskerne beruhen meist auf Minimierung der Gesamtenergie, wobei fiir die atoma-
ren Bindungen unterschiedliche Wechselwirkungspotentiale angenommen werden kénnen
[101, 120]. Auf der Basis dieser Berechnungen ergibt sich fiir die Kernstruktur von Verset-
zungen in Si, daB die 30°-Partialversetzung in der Glide-Set-Konfiguration eine niedrigere
Energie aufweist als in der Shuffle-Set-Konfiguration (siehe Kap. 2.2.2} [101]. AuBer-
dem wird fiir die Bindungen im Kern verschiedener Versetzungstypen vorhergesagt, daf
eine starke Rekonstruktion der Bindungen vorliegt, wodurch frele Bindungen (,,dangling-
bonds” ) vermieden werden [101, 120, 146].

Experimentelle Untersuchungen von Versetzungen mittels der hochaufiésenden Elektro-
nenmikroskopie bestitigen teilweise die theoretischen Vorhersagen. So deutet der Ver-
gleich simulierter Hochauflésungsbilder mit experimentellen Aufnahmen in Arbeiten von
Anstis et al. [19], von Bourret et al. {32] und von Olsen und Spence [157] darauf hin, daf
die 30°—Versetzungen in Si in der Glide-Set-Konfiguration vorliegen. Fiir diesen Verset-
zungstyp wurde von Gerthsen et al. [83] in GaAs ebenfalls eine gute Ubereinstimmung
simulierter und experimenteller Bilder fiir das Glide-Set—Modell gefunden. Bei &hnlichen
Untersuchungen an GaAs von de Cooman et al. {38] an aufgespaltenen Schraubenver-
setzungen wurde dagegen festgestellt, daBl trotz ausgeprégter Unterschiede in den simu-
lierten Bildern des Shuffle-Set— und des Glide-Set—Modells keine signifikanten Merkmale
im experimentellen Bild auftreten, die eine Verifizierung eines der beiden Modelle erlau-
ben. Das Fehlen signifikanter Kontrastdetails wird auf verschiedene Ursachen, wie das
Auftreten amorpher Schichten auf den Probenoberflichen, Verzerrungskontraste um die
Schraubenversetzung und mégliche Kinken entlang der Versetzungslinie zuriickgefiihrt.

Von Kilaas und Gronsky [122] wurde der Einflul-amorpher Schichten auf den Bildkontrast . . .

mit H_ilfe von Bi__ld_simula,t_ionen _u_ntersuc_:_ht. ‘Gerade bei diinnen Proben {< 4 nm) machen
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sich amorphe Schichten negativ als Rauschen auf den Bildern bemerkbar, was insbeson-
dere bei Abbildung von Defekten eine erhebliche Rolle spielen kann. Von Anstis et al. [18]
wurde fiir Si ebenfalls durch Bildsimulationen festgestellt, dafl erst bei einer bestimmten
Dicke der amorphen Schicht im Verhiltnis zur Probendicke keine Unterscheidung zwi-
schen Glide-Set— und Shuffle-Set-Modell einer 30°-Partialversetzung maoglich ist. Da-
nach ist noch bei einer 2.4 nm dicken amorphen Schicht auf einem 3.8 nm dicken kristal-
linen Material eine Unterscheidung zwischen den beiden Modellen méglich. Zusétzlich zu
den amorphen Schichten kdénnen auch Ausscheidungen entlang der Versetzungslinien die
Auflésung der Kerne beeintrichtigen. So wurde fiir S1 eine Ansammlung von Sauerstoff—
Verunreinigungen in der Nihe der Versetzungskerne beobachtet [34].

Obwohl 60°-Versetzungen im allgemeinen in 30°- und 90°-Partialversetzungen aufge-
spaiten sind, wird in der Literatur auch tber hochauflésende Abbildungen an nicht-
aufgespaltenen 60°-Versetzungen in Si und in GaAs berichtet [83, 110, 113, 163, 192]. Da
es sich in allen Untersuchungen um Proben handelt, die durch Ar-Tonendiinnung pripa-
riert worden waren, wurde diese Beobachtung auf einen praparationsinduzierten Effekt
zurlickgefthrt [111]. Von Tanaka et al. {192] wird jedoch darauf hingewiesen, dafl auch
durch die Elektronenbestrahlung im Elektironenmikroskop eine Verkleinerung der Aufspal-
tungsweite von 60°—Versetzungen in GaAs becobachtet wurde, so dafl es sich moglicherweise
doch um einen Flektronenstrahl-induzierten Effekt handelt.

Fiir die aufgespaltene Form der 60°-Versetzung wird von Gerthsen et al. [83] festgestellt,
dafl der Kern der 90°-Partialversetzung delokalisiert ist, wihrend die 30°-Partialverset-
zung durch einen stark lokalisierten Kern charakterisiert ist. Diese Eigenschaft von 60°-
Versetzungen wird auch von CdTe [138] berichtet.

Neben den bisher beschriebenen Versetzungen, der aufgespaltenen Schraubenversetzung
und der 60°~Versetzung, wurden auch andere Versetzungstypen, z.B. die Lomer—Verset-
zung, mittels hochaunflésender Elektronenmikroskopie untersucht. Dabel konnte anhand
der hochauflgsenden Abbildung von Bourret et al. [33] ein Strukturmodell fir die Lomer—
Versetzung in Si entwickelt werden. Auch Dipolversetzungen mit [110]-Linienrichtung
{163], sowie Z-Dipole (siehe z. B. [55, 56, 47, 180]) wurden bisher als Gitterabbildung

verdffentlicht.

Der Vollstandigkeit halber sei noch eine Arbeit tiber InP erwihnt, welche die Defekte nach
der Implantation von Si untersucht {226]. Durch hochauflésende Elektronenmikroskopie
an [100]-Proben konnten in die kristalline InP-Matrix eingebettete amorphe Bereiche
beobachtet werden, die zum Teil Rekristallisation zeigten.

1.4 Zielsetzung dieser Arbeit

Die bisherigen Untersuchungen an InP und an den iibrigen III-V-Halbleitern, die einer-
seits das plastische Verhalten und andererseits die mikroskopischen Eigenschaften von
Versetzungen betreflen, lassen zahlreiche Fragen offen. Bie vorliegende Arbeit soll einen
‘Beitrag zum Verstdndnis der Verformungsmechanismen liefern, die auf mikroskopischer

" "Skala auf der Entstehung und Bewegung von Versetzungen beruhen. Daher steht ne-

“ben der Analyse der Versetzungsstruktur die detaillierte Untersuchung der Eigenschaften

Ak
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einzelner Versetzungstypen im Vordergrund. Die Zielsetzung umfafit folgende Punkte:

1.

(]

Entwicklung der Versetzungsstruktur mit zunehmender Verformung

Wahrend die Anfangsstadien der plastischen Verformung von Elementhalbleitern
und auch von GaAs ausfithrlich untersucht wurden, beruhen die Interpretationen
der Erholungsbereiche (Bereich III und Bereich V) lediglich auf Studien der Atz-
gritbchenverteilungen an den Oberflichen der verformten Proben. Daher wurden in
dieser Arbeit auch InP-Proben bis zum Bereich III verformt, um durch die Cha-
rakterisierung der Versetzungen die mikroskopischen Mechanismen der Erholung
zu verstehen. Aus den InP-Proben, deren plastische Verformung in friheren Sta-
dien abgebrochen wurde, 188t sich zudem die Entwicklung der Defekistrukiur mit

zunehmender Verformung ermitteln.

Bestimmung der Stapelfehlerenergie in undotiertem und Zn-dotiertem InP

Die Stapelfehlerenergie, die von den Bindungsenergien abhingt und somit eine
material-spezifische Grofe ist, bestimmt mafigeblich die Bewegung von Versetzungen
und somit auch die plastischen Eigenschaften. Bisher wurde lediglich eine Messung
der Stapelfehlerenergie in undotiertemn InP durchgefithrt, die von aufgespaltenen
Stufenversetzungen bestimmt wurde. Fir GaAs gibt es Untersuchungen, die auf
einen EinfluB der Dotierung auf die Stapelfehlerenergie hinweisen. Daher wurde
in dieser Arbeit der mégliche Einflufl einer Zn-Dotierung auf die Stapelfehlerener-
gie bzw. die Aufspaltungsweiten der Versetzungen in InP untersucht. Aufler der
Ermittlung der Stapelfehlerenergie in Zn-dotiertem Material wurde auch der Wert
des undotierten Materials aus Messungen der Aufspaltungsweiten zahlreicher unter-

schiedlicher Versetzungstypen bestimmt.

Eigenschaften der Versetzungskerne

Die hochauflésende Elektronenmikroskopie bietet eine Methode zur Untersuchung

~ der Versetzungen auf atomarer Skala. Bisher beschrinken sich die hochauflésen-
den Charakterisierungen auf Versetzungen mit Linienrichtungen parallel zur {110}~

Richtung und wurden zudem hauptsichlich an Si, seltener an GaAs, durchgefiihrt.
Aus den konventionellen Analysen zeigt sich jedoch, daf gerade Stufenversetzungen
mit Linienrichtungen entlang der [121}-Richtung die Anfangsstadien der plastischen

- Verformung dominieren. AuBler den hochauflésenden Studien an unterschiedlichen

Versetzungstypen in der (110)-Projektion wurden daher in dieser Arbeit auch Ver-
setzungen mit (112)-Linjenrichtungen untersucht.
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elle Techniken

Der experimentelie Teil beschreibt kurz die Verformungsexperimente um dann auf die
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) einzugehen. Dabei werden die unterschiedli-
chen elektronenmikroskopischen Techniken zur Charakterisierung von Versetzungen, kon-
ventionelle TEM, Weak-Beam-Technik und hochauflésende TEM, beschrieben. Um ein
besseres Verstindnis der Analyse der Versetzungen zu ermoglichen, werden auch kurz
elementare Eigenschaften von Versetzungen in der Zinkblende-Struktur vorgestellt.

2.1  Verformungsexperimente

Zur Untersuchung der Eigenschaften von Versetzungen wurden InP-Einkristalle bei kon-
stanter Geschwindigkeit plastisch verformt.

Probengeometrie und Prdparation: Das Ausgangsmaterial der plastischen Verfor-
mungsversuche bestand aus undotierten (Fa.Siemens, Fa. Crismatec) sowie aus Zn-do-
tierten' InP-FEinkristallen. Aus dem in (111)-Richtung gezogenen LEC-Material (Li-
quid-Encapsulated-Czochralski} wurden quaderformige Proben mit den Abmessungen
20-5-5 mm?® (bzw. 8-4-4 mm? fiir das Zn—dotierte Material) prépariert. Durch Aufnahme
von Réntgenbeugungsbildern nach dem Laue—Verfahren konnten die Verformungsproben
so orientiert und anschlieBend geséigt werden, dafl die Laingsachse der Quader parallel zur
[321}-Richtung und eine Seitenfliche parallel zur (111)-Ebene ist. Wegen der begrenzten
Genauigkeit in der Probenorientierung lassen sich die Achsen der Proben auf etwa 1° fest-
legen. In der Schemazeichnung der Probengeometrie in Abbildung 2.1ist die (111)-Ebene
markiert, in der durch die spezielle Wahl der Verformungsachse nach dem Schmidschen
Schubspannungsgesetz [108 151] in der [1{)1]—chhtung che groﬁte Spa,nnung a,nhegt (vgl
Tabelle 2.1). - 2 RN S

Nach dem Sigen wurden d1e ‘Probenflichen gla;tt geschhﬁen und mit Dmmantoaste
zunichst mit einer 3 gm- dann mit einer 1 pm-Kérnung, poliert. Besondere Sorgfalt
wurde dabei auf die Planparallelitat der Kopfflichen verwandt, um im Verformungs-
versuch ein gleichméBiges ‘Aufsetzen der Druckstempel zu 'bewirken "Um eine r3umlich

konzentrierte Bildung von Versetzungen wihrend der Verformung zu. Vermelden Wurde_

dnrnn'F aaachtef daf 1nqbpq0ndp‘re r{1e probenkanfeﬂ k_ra_tzerfre‘i Waren

LA T1E Yy MR D

- ¥Yerfor CITTRTLE Die plaSquucE Ve uOLI‘luugScXpeul“’lt’Eﬁtﬁ Wmden am Institut fiir Metaﬂ-

'Phymk der Universitit Gottingen durchgefithrt. Fiir dic plastische Verformm‘lg der Pro—._"; 2

1Detalls der Verformung des Zn—dotlerten Matenais finden s1ch bel Volkl eﬁ al [206 207]
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Abbildung 2.1: Probengeometrie der Verformungsproben

ben stand eine Instron-Apparatur zur Verfiigung. Die Proben wurden bei 506 °C bzw.
600 °C verformt. Das entspricht einer normierten Temperatur von 0.54 Ty, bzw. 0.65 Ty,
(T;n=1335 K Schmelztemperatur). Die Temperatur lieB sich auf 3 K genau regeln. Mit
einer Druckmefdose, die vor jedem Druckversuch kalibriert wurde, wurde die Kraft auf-
genommen. Wahrend der Versuche wurden die InP-Proben mit Argon umspiilt. - '

2.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Alle elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden mit zwei Mikroskopen durch-
gefiihrt, die mit emissionstarken Lanthanhexaborid (LaBg) Kathoden ausgestatiet sind.
Die hochauflésenden Aufnahmen wurden mit dem JEOL 4000EX Elektronenmikroskop
bel einer Beschieunigungsspa.nnung von 400 kV aufgenommen. Der Kippwinkelbereich
des Doppelkipphalters, ein Top-Entry Halter, ist hier auf 4+15°beschrénkt, so daf in der
Praxis nur Aufnahmen in der niedrig indizierten Orientierung entsprechend der gewahl-
ten Probennormalen moglich sind. "Die konventionelle Charakterisierung der verformten
Proben erfolgte mit dem JEGL 2000EX Elektronenmikroskop bei einer Elektronenenergie

~von 200 keV. Hier erlaubt der. Doppelkipphalter eine Verkippung der Proben um +45° = .

und +60° in zwei orthogonalen Richtungen, so. daf Untersuchungen in mehreren nledrig-
- 1nd1z1erten Ra,umrlchtungen erfolgen konnen T e T T e
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2.2. TRANSMISSIONSELEKTRONENMIKROSKOPIE (TEM)

2.2.1 Probenpriparation

Aus den verformten InP-Einkristalien wurden TEM-Proben unterschiedlicher Orientie-
rung prapariert. Da durch die plastische Verformung entlang der [321]-Richtung zunichst
hauptsachlich Versetzungen des Haupigleitsystems entstehen, wurden die konventionel-
len Untersuchungen an (111)-Proben, also an Probenfolien parallel zur Hauptgleitebene,
durchgefihrt. Voraussetzung fiir die Charakterisierung von Versetzungen durch hoch-
auflosende TEM ist die Beobachtung der Versetzung entlang ihrer Linienrichtung, die
zudem wegen des begrenzten Aufldsungsvermdgens des Mikroskops eine niedrig indizierte
Richtung sein muB. Es wurden daher Proben mit (110)- und (112)-Normalen pripa-
riert, die den in diesen Proben hiufig auftretenden Linienrichtungen verschiedener Ver-

setzungstypen entsprechen.

Durch Aufnahme von Réntgenbeugungsbildern wurde die gewiinschte Probenorientierung
eingestellt, um anschliefend mit einer Fadensige (Fa. Well, Typ 3241) Scheiben dieser Ori-
entierung vom verformten Einkristall abzuségen. Hier hat sich wegen der auflerordentlich
starken Sprédigkeit des Materials eine minimale Scheibendicke von 0.8 mm bei einer Dicke
des Diamantdrahtes von 0.17 mm als glinstig erwiesen. Aus den Scheiben wurden dann
mit einem Ultraschallbohrer (Fa. Gatar, Modell 601} kreisférmige Proben eines Durch-
messers von 3 mrn herausgebohrt, so daB die durch die TEM-Probenhalter vorgegebene
GroBe entsteht. Fir die nun folgenden Schleif- und Polierprozesse wurden die Proben be:
ca. 100 °C mit einem in Aceton l3slichen Klebewachs auf einen Metallzylinder aufgeklebt.
Mittels eines Schleifhalters {Ia. Gatan, Modell 623) erfolgte dann eine sukzessive Giattung
der Oberfliche zunichst auf einer Schleifmaschine mit SiC—Schieifpapier der Kérnungen
1200, 2400 und 4000, dann auf einer Poliermaschine mit 1 pm—Diamantpaste. Schlief3-
lich entsteht eine kratzerfreie, spiegelnde Probenoberfliche. Nach erneutem Erhitzen des
Metallzylinders auf 100 °C wurde die Probe entfernt, in Aceton gereinigt und mit der
polierten Seite wieder auf den Zylinder aufgeklebt.

Fir die weitere Diinnung der Proben wurden zum einen Proben mit planparallelen Ober-
flachen, zum anderen jedoch konkav geschliffene Proben, sog. ,gedimpelte” Proben,
bendtigt. Bei den planen Proben erfolgte nach dem Abschleifen auf ca. 100 ym die glei-
che Behandlung wie die der ersten Seite, so dal nun beide Seiten der Proben spiegelnd
und kratzerfrei sind. Die Proben wurden dann einige Stunden in Aceton gestellt, um
eine mdglichst schonende Ablésung vom Metallzylinder zu erreichen. Durch nochmaliges
Spiilen in Aceton und in reinem Alkohol wurden letzte Kleberreste entfernt.

Die konkave Form der gedimpelten Proben entstand durch ein Schleifrad (Durchmesser
=1 c¢m), auf das eine 3 ym Diamantpaste aufgetragen wurde. Das Schieifrad des Mulden-
schleifgerites oder sog. Dimplers (Fa. Gatan Modell 656) dreht sich iiber dem ebenfalls
rotierenden Probenteller, so daf} eine spharische Vertiefung in der Probe bis zu einer Rest-
dicke von ca. 50 pm eingeschliffen wurde. Mit einem Polierrad wurde nun zundchst mit
1 pm—und dann mit 0.25 pm~ Diamantpaste eine kratzerireie, spiegeinde Oberfliche er-
zielt. Nach den Schleif~ und Poliergingen wurden die Proben mit Isopropanol gereinigt.
-Wie bei den planen Proben erfolgte auch hier die Ablésung vom Metallzylinder durch

Um elektronentransparente Bereiche zu erhalten, diirfen die Probendicken bei konven-
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tionellen Proben 1-2 um, bei Hochauflésungsproben 30 nm nicht {iberschreiten. Daher
ist eine weitere Diinnung der bisher rein mechanisch behandelten Proben erforderlich.
Hier bieten sich zwei prinzipiell unierschiedliche Diinnungsmethoden an, die chemische
Plinnung und die Diinnnung durch Beschufl mit lonen:

Chemisches Diinnen:

Fiir die Ditnnung von InP werden in der Literatur zahlreiche Rezepturen angegeben (Uber-
sichtarbeiten: [72, 24]), die je nach Probenorientierung polierende oder auch &tzende Wir-
kung zeigen. Zwei dieser Atzlosungen, die HCLHNOz-Atze [2, 199] und die Bry:CH,OH-
Losung [2, 178, 199, 200], erwicsen sich als besonders gut geeignet zur Priparation von
[100]-, [110]-, und [112]-Proben, da glatte, saubere Oberflichen erzeugt werden. Da
die {111} Flachen des InP polar sind, unterscheiden sich die {111} In-Ebenen chemisch
von den {111} P-Ebenen (siche Abb. 2.2). Daher zeigen diese beiden Oberflachen un-
terschiedliches Atzverhalten [80, 208, 199]. Durch Bry:CH3;0H wird die P-Seite glatt,
wihrend auf der In—Seite Atzgriibchen erzeugt werden [21]. Atzen in HCLHNO; bewirkt
auf beiden Flichen die Bildung von Griibchen, die sich jedoch in ihrem Habitus unter-
scheiden [199, 149, 208|. Dieses asymmetrische Verhalten der P- und In-Oberflichen er-
laubt die Festlegung der Polaritit aus angedtzten Oberflichen. Wegen ihrer unregelmifi-
gen Oberflichenstruktur sind chemisch gediinnte {111}-Proben jedoch ungeeignet fiir
elektronenmikroskopische Untersuchungen. Im folgenden werden die beiden chemischen
Ditnnungsmethoden beschrieben, nach denen die InP-Proben fiir die hochauflésende TEM

prapariert wurden:

1. HCI:HNQ; 1:1 (60 °C) ?
Zur Praparation wurden ausschlieSlich plane Proben verwendet, da die chemische
Diinnung der gedimpelten Proben zu steile Lochrander ergibt, so daf nur kleine elek-
tronentransparente Bereiche entstehen. Diefrisch angesetzte HCI(37%): HNO5(65%)
1:1 Lésung wurde in einem doppelwandigen Glasgefal auf 60 °C erwdrmt. Wenn nur
noch schwache Blasenbildung zu beobachten war, wurden die Proben in einem Tef-
lonhalter in die Losung gesenkt. Durch eine Maske wird gew&hrleistet, daff nur die
mittlere Region einer Probenseite mit der Atzldsung in Kontakt kommt. Wihrend
- der Diinnung kann die Probe mit einem Mikroskop in Durchsicht beobachtet wer-
“den, so dafl eine Lochbildung klar erkennbar ist. Nach ca. 5 min wurde die Probe
aus der Losung genommen, in destilliertem Wasser und reinem Alkohol griindlich
gespiilt und mit der anderen Seite wieder in die Lsung gesenkt. Sobald die Entste-
hung eines kleinen Loches an rétlich schimmernden Bereichen erkennbar war, wurde
~.die Probe entnommen, und wieder in Wasser und Ethanol gespiilt. Wegen der ho-
. hen Atzrate — 100 pm werden in etwa 10-15 min abgetragen — ist eine schnelle
‘Entnahme der Probe erforderlich.

- Der Vorteil dieser Praparationsmethode ist, dafi nur geringe Anspriiche an die Vor-
" behandlung der Proben gestellt werden. Auch die Diinnung rauherer, mit Kratzern
behafteter Oberflichen fithrt zu guten Ergebnissen. Die einfache Reinigungsproze-
‘dur nach der eigentlichen Diinnung fithrt in der Regel zu sauberen Oberflichen mit

L ---ﬁDie chemische Diinnung in HCI:HNO3 wurde in einem Abdiinnapparat vorgenommen, der am Max—
Planck—Institut fiir Mikrostrukturphysik in Halle (ehemals Institut fiiv FestkGrperphysik und Elektro-
*nenmikroskopie der Akademie der Wissenschaften) entwickeit wurde (A. Hoeppner, private Mitteilung).
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einem sehr diinnen amorphen Belag. Daher ist diese Diinnungsmethode inbesondere
fiir Hochaufldsungsproben geeignet.

2. BI‘gZCHgOH 1% 3
Voraussetzung zur Diinnung der Proben mit 1%-Bry:CH3CH sind saubere, kratzer-
" freie Oberflichen. Auflerdem sollte die Dicke der Probe 50 gm nicht {iberschrei-
ten. Daher wurden hauptsichlich gedimpelte Proben verwendet. Vor der chemi-
schen Diinnung wurden die Proben in Aceton und dann in Methanol, die jeweils
bis zum Sieden erhitzt wurden, ca. 10 min gereinigt. Anschlieffend wurden die
Proben auf ein Objekttrigerglas mit Wachs so aufgeklebt und bedeckt, daB nur
eine kleine Fliche in der Mitte der Probe frei von Wachs war. Da das Klebewachs
durch Bry:CH3OH nicht angegriffen wird, bildet die Wachsabdeckung der Probe eine
Maske. In frisch angesetzter 1% Bry:CH3OH-Lésung erfolgte dann die Diinnung un-
ter stindigem Riihren fiir etwa 2 min. Anschlieend wurde die Probe ca 20 s in 20%
NHz-Lésung gespiilt und dann ca. 20 s in destilliertem Wasser gereinigt. In sieden-
dem Aceton erfolgte die Ablésung vom Objekttriger. Vor dem erneuten Aufkleben
mit der bisher unbehandelten Seite nach oben wurde die Probe erneut in siteden-
dem Methanol gereinigt. Die nun folgenden Schritte, 15 s Atzen in Bry:CH30H,
Spiilen in NH3-Lésung, Reinigen in H2O und anschliefende Kontrolle im Lichtmi-
kroskop, wurden so oft wiederholt, bis ein Loch in der Probe entstanden war. Nach
der Ablésung in Aceton wurden die Proben abschlieBend in Aceton und i Metha-
nol, die wiederum bis zum Siedepunkt erhitzt wurden, greinigt. Gerade die letzten
beiden Reinigungsschritte haben sich als sehr kritisch herausgestellt. Denn einer-
seits sollen die WachsriickstAnde vollstindig entfernt werden, andererseits werden
die Proben durch den Siedevorgang stark mechanisch beansprucht, was nicht selten
zum Ausbrechen diinner Probenbereiche fithrt. Daher wurde in der Regel auf die
oben beschriebene Diinnung durch HCI:HNQ; zuriickgegriffen.
Fir die Nachdiinnung bereits préparierter Proben ist die chemische Abtragung
durch Bry:CH30H jedoch bestens geeignet. Denn sowohl das Ansetzen der Lésung
wie auch die Durchfiihrung der Diinnung kann unproblematisch und schnell erfolgen.
Auch die geringe Atzrate, die sich zudem durch Verringerung des Bry-Gehaltes leicht
erniedrigen 1a8t, macht die Abtragung von dinnen Oberflichenschichten mdglich.
 Natiirlich 148t sich dieser Prozefl nicht beliebig oft an einer Probe wiederholen, da
. jede Nachdiinnung zu einer Vergroferung des Keilwinkels und damit zu einer Verrin-
-~ gerung der elektronentransparenten Bereiche fithrt. Zur Nachdiinnung wurden die
Proben fiir ca. 20 s mit einer Pinzette in die frisch angesetzte 0.5% Bry:CHzOH-
Losung gehalten. Anschlieflend erfolgte eine Spiilung in NH3-Ldsung und Reinigung
in HyO und Ethanol. Um die erneute Bildung von Oxidschichten zu vermeiden,
.. wurde die Probe direkt in das Transmissionselektronenmikroskop eingebaut.

Zur Verbesserung der Oberflichenqualitat vor der chemischen Diinnung wurde eine cherni-
sche Reinigung in HoSO4:H;0,:H,0-Losung ausprobiert, die nur die Oxidschichten und

= T b Sl

~Verunreinigungen entfernt, das InP jedoch wenig angreift {1, 156]. Nach einigen Versu-

- :chen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen konnte jedoch nur eine Aufrauhung der

-?‘Die angewandte Diinnungsprozedur geht aul A. Ourmazd und M. Bode (private Mitteilung) zuriick.

]
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Oberflichen beobachtet werden, so dafl von weiterer Anwendung dieser Reinigungsme-

thode abgesehen wurde.

Diinnen durch Ionenbeschufl:

Die chemisch gediinnten Proben zeichnen sich in der Regel durch sehr diinne amorphe
Oberflachenschichten aus und sind daher fir die hochauflésende Transmissionselektro-
nenmikroskopie besonders gut geeignet. Wegen der schlechten Probenqualitdt chemisch
gediinnter {111 }-Proben wurde fiir diese Probenorientierungen auf die Diinnung durch Io-
nenbeschuf zuriickgegrifien. Da bei der Diinnung durch Argon-Ionen, die standardméfig
zur Priparation von Si, Ge, GaAs, usw. eingesetzt werden, In—Inseln auf InP-Proben
zuriickbleiben, wurde die von Chew und Cullis [46, 63] vorgeschagene Dinnung durch
lod-lonen angewandt. Die [*-Ionen bewirken im Gegensatz zu den Ar*-lonen neben
der mechanischen Abtragung eine chemische Reaktion mit In, die zur Bildung fiiichtiger
In-I-Verbindungen fihrt [63]. Dadurch wird die Bildung von In-Inseln auf den Pro-
benoberflichen vermieden. Wihrend der Diinnung in einer lonenmiihle (Fa. Gatan, Mo-
dell 600), die speziell fir die Diinung mit [T umgeriistet werden kann, wurden die Proben
mit flissigem Stickstoff gekiihlt. Es hat sich nach der systematischen Variation der mogli-
chen Parameter herausgestellt, dafl bei einer Beschleunigungsspannung von 4 kV, einem
Einfallswinkel von 12° und einem Strahlstrom von 0.1 mA die besten Oberflichenqua-
lititen erreicht werden. Vor jedem Diinnvorgang wurden die Ionenkanonen neu justiert,
so daf8 die Ionen genau das Zentrum der Probe treffen. Schlecht justierte Strahlen ma-
chen sich empfindlich in der Probenqualitit bemerkbar, d.h. das abgetragene Material
und andere Verunreinigungen z.B. des Probenhalters werden auf der Probenoberfliche
abgelagert. Nach dem Diinnen wurde darauf geachtet den lod-Zufluf} sofort abzustellen,
da sich sonst Iod auf den Proben niederschlagt. Auch nach dem Aufwirmen sollte die
Probe lf'alnger (mindestens 1 h} in der lonendiinnungsanlage verweilen, da evtl. auftretende
lodreste auf der Probe abgepumpt werden.

Neben der DHinnung allein mit [*-lonen ist auch eine Vordiinnung mit Ar* mit an-
schlieender Nachdiinnung (5 min} durch IT moglich. Hier hat sich jedoch gezeigt, daf
die durch Ar* enstandenen Schiden nie ganz entfernt werden.

Eine weitere Moglichkeit InP Proben zu prédparieren besteht in der CAIBE-Technik, dem
"Chemically Assisted lon Beam Etching” [3]. Hier wird die eigentliche Dinnung der
InP Proben durch mechanische Abtragung durch Ar*-lonen vorgenommen, wihrend ein
feiner, gasférmiger I5-Strahl fiir die chemische Abtragung der In-Atome sorgt. Die nach
diesem Verfahren in einer Ionendunnungsanlage (Fa, Ga,ta,n) préaparierten Proben zeigten
ebenfalls keine Bildung von In—Insein :

Zusammenfassend 1aBt sich sagen:

1 Die Proben fur die hochaufldsende TEM wurden nach der mechanischen Behand-
lung durch HCI:HNOj; 1:1 chemisch gediinnt. Als Nachdinnung bei mehrmaliger
Verwendung der Probe wurde die chemische Dunnung in Brg CHgOH vor jeder Mi-

kroskopsitzung angewendet. .

Bei den Proben fiir- die konventionellen Untersuchungen bestand der letzte Din-
“nungsschritt im Beschuff mit lod-lonen. Diese Methode ist auch zur eventuell néti-
.. gen Nachdiinnung bei mehrmaliger Benutzung der gleichen Probe geeignet.
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2.2.2 Charakterisierung der Versetzungen

InP kristallisiert in der Zinkblende-Struktur {ZnS), die aus zwel um ein Viertel der
Raumdiagonalen verschobenen kubisch—flichenzentrierten Gittern besteht. Wie in Ab-
bildung 2.2 dargestellt, ist jedes dieser kubisch—flichenzentrierten Gitter von je einer
Atomsorte, In und P, besetzt. Da die elastische Verzerrungsenergie einer Versetzung

Abbildung 2.2: Kubische InP-Einheitszelle

proportional zum Quadrat des Burgersvektors ist [107, 108], treten in InP hauptsichlich
Versetzungen mit Burgersvektoren b vom Typ 2(110) auf, die den kiirzesten Translati-
onsgittervektioren der ZnS-Struktur entsprechen. Eine weitere charakteristische Grofle
zur Beschreibung einer Versetzung ist ihre Linienrichtung w, die hiufig aus energeti-
schen Griinden entlang niedrig indizierter kristallographischer Richtungen verlduft. Der
Winkel @, den Burgersvektor b und Linienrichtung u einschliefen, definiert die un-
terschiedlichen Versetzungstypen, wie z.B. 0°~ (Schrauben-) Versetzung, 60°-Versetzung
oder 90°— (Stufen—) Versetzung. Ist die von b und u aufgespannte Ebene eine der vier
{111}-Ebenen, so ist die Versetzung in dieser Ebene beweglich, da Versetzungen nur
auf dichtest gepackten Gitterebenen gleiten, die in der InP-Struktur die {111}-Ebenen
sind. Alle Versetzungen, die durch Gleitprozesse entstanden sind, gehdren einem der 12
méglichen Gleitsysteme (siehe Tab. 2.1) z.B. (111)[110] an, d.k. die Versetzung mit dem

Burgersvektor £[110] liegt in der (111)-Ebene.

Die bisher beschriebenen Eigenschaften der Versetzungen berlicksichtigen nicht die Be-
setzung der beiden kfz—Gitter mit unterschiedlichen Atomsorten. In Abbildung 2.3a, in
der das InP-Gitter in der (110)-Projektion dargestellt ist, sind die beiden Atomsorten
unterschiedlich gekennzeichnet, so dafl die Doppelstruktur der {111}-Ebenen aus je einer
In- und einer P-Ebene zu erkennen ist. Man kann nun zwel Typen von Versetzungen un-

- '__.'terschei_den, G— 'unc_i B~ Versetzungen, die a,ufgrun__d ihrer Kernstruk_ture;l unt_erschiedl_iche -
" Eigenschaften z.B. in ihrer Beweglichkeit haben. Durch Entfernen der angedeuteten Ab-
- schnitte 1234 bzw. 1564 in Abbildung 2.3a entsteht eine a—Versetzung, die damit durch =

i1 T
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Gleitsystem | Schmidfaktor | Gleitebene
(111)[101] 0.47
(111)[110] 0.12 Hauptgleitebene
(111)[011] 0.35
(111)[101] 0
(111}{110] 0 Quergleitebene
(111)[011] 0 :
(111)jo11] 0.18
(111)[161] 0.35 unerwartete Gleitebene
Ao | 018
(11D)[011] 0.07
(111)[110] 0.29 konjugierte Gleitebene
(111)[101] 0.12

 Abbildung 2.3: Definition der a~Versetzung in der (110)-Projektion. Durch
71 & ’ : \ r J

-_-des"Auséchnitts-'1564"entsteht'die P-Glide-Set—Versetzung (b), durch En
- Ausschnitts 1234 wird die In-Shuffle-Set~Versetzung gebildet.

TECHNIKEN

Entfernen

fernen ‘des - e
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001
011 011
b 101 .
111 111
110 579 llio _
010 & 321 3 010
111 : 111
101
011 011
001

Abbildung 2.4: Stereographische Projektion des {100]-Pols mit den vier Gleitebenen und
der Ausgangsorientierung der Probenachse

eine von der P—Seite eingeschobenen Netzebene gekennzeichnet ist. Die f—Versetzung ist
genau umgekehrt definiert und besteht somit aus einer von der In-Seite eingeschobenen
Netzebene [13, 14]. Fiir beide Typen existieren prinzipiell wiederum zwei mégliche Kern-
modelle, das Glide-Set— und das Shuffle-Set-Modell. Die P-Glide-Set—Konfiguration
erhilt man durch Entfernen des Ausschnitts 1564 (Abb. 2.3), wobei die Versetzung zwi-
schen dicht benachbarten {111}-Doppelebenen mit einer Reihe von P-Atomen endet.
Wird dagegen der Ausschnitt 1234 herausgeschnitten, so liegt die Versetzung im In-
Shuffle-Set-Modell vor, in dem die eingeschobene Ebene zwischen den Doppelebenen mit
einer Reihe von In—~Atomen endet. T
Durch die plastische Verformung entlang der [321]-Richtung sind die Spannungen, die in
den verschiedenen Gleitsystemen auftreten, unterschiedlich groff. Die Spannung 7 in einem
Gleitsystem ergibt sich aus der aufien angelegten Spannung ¢ durch Multiplikation mit
dem Schmidfaktor [107, 108] (vgl. FuBnote Seite 10). Aus Tabelle 2.1 ist ersichtlich, daf
das Gleitsystem (111)[101] den groBten Schmidfaktor hat und daher das Haupigleitsystem
ist. In der stereografischen Projektion (Abb. 2.4) sind Druckachse, Gleitebenen und Gleit-
-richtungen eingetragen. Wéahrend der Verformung bewegt sich die Druckachse auf dem
GroBkreis durch-[111} und [101] auf die [111]-Richtung zu, so daf beim Uberschreiten
der Symmetralen [610}-{010] der Schmidfaktor des unerwarteten Gleitsystems (111)[101]

- grofier als der des Hauptgleitsystems wird. Die Bezeichnungen der Gleitebenen stammen . = .
“aus Beschreibungen von Zugversuchen und wurden aus historischen Griinden auch fiir

- Druckversuche tibernommen. -

B N
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Im folgenden wird beschrieben, wie die experimentelle Charakterisierung der Versetzungen
durchgefiihrt wurde.

Burgersvektoranalyse: Zur Untersuchung der Burgersvektoren wurden Bilder mit un-
terschiedlichen {220}-, {111}-, {112}-, {113}~ und {004}Reflexen im dynamischen
Zweistrahlfall aufgenommen. Dabet wurde bet kleinen positiven Anregungsfehlern gear-
beitet, da bedingt durch die Verkleinerung der anormalen Absorption eine héhere Trans-
mission erreicht wird [166]. Zur Bestimmung des Burgersvektors nutzt man aus, daff
die Netzebenen, die den Burgersvektor der Versetzungen enthalten, nicht oder nur we-
nig gekriimmt sind. Dadurch verschwindet der Kontrast der Versetzung bei Abbildung
mit g - b = 0 [68, 106]. Durch zwei solcher ,Ausléschungsbedingungen” ist der Burgers-
vektor also eindeutig zu bestimmen. Die Analyse der Burgersvektoren erfolgte nur an
(111)-Proben. Durch die grofien Kippbereiche war es méglich, die Probe so weit ent-
lang der (220)-Kikuchi-Bander zu verkippen [68, 106], dafl die [110]-Pole parallel zum
Elektronenstrahl sind. Damit stehen neben den Reflexen des {111]-Poles die Reflexe des
[101]-, des [110]- und des [011]-Poles zur Verfiigung, so daB alle méglichen {220}- sowie
{111}-Reflexe zur Abbildung herangezogen werden kénnen. Dadurch konnten fiir jede
Versetzung mit Burgersvektor $(110) mindestens zwei Ausldschungsbedingungen einge-

stellt werden.

Analyse der Linienrichtung: Die Bestimmung der Linienrichtungen gerader oder nur
leicht gekriimmter Versetzungen erfolgte durch Grofwinkelkippexperimente. In dre: ver-
schiedenen Probenorientierungen wurde der Winkel zwischen einer Raumrichtung z.B3. der
Kippachse und der Versetzungslinie gemessen. Aus den drei Projektionen 1aft sich die
Linienrichtung dann eindeutig mit Hilfe stereografischer Projektionen bestimmen [100].

Bestimmung der Versetzungsdichte: Die Versetzungsdichte ist als die Gesamtlinge
aller Versetzungen pro Volumen definiert. Zur Ermittlung der Versetzungsdichte wur-
den zwei Methoden angewandt. Bei relativ niedrigen Versetzungsdichten (< 10% cm™?)
erfolgte ihre Bestimmung durch die Messung der Gesamtversetzungsidnge in einem hinrei-
chend grofien Volumen (mindestens 5 pm?®). Da diese Methode nur bei Proben angewandt
wurde, in denen fast alle Versetzungen parallel zur Probenoberfliche verliefen, ist keine
Korrektur bedingt durch die Messung projizierter Versetzungslingen erforderlich. Da
bei hohen Versetzungsdichten wegen der Uberlagerung der Kontraste keine Messung der
Versetzungslange moglich ist, wurde hier die ,Zufallslinienmethode” [66] in einer Modifi-
zierung nach [182] angewendet. Die Versetzungsdichte ergibt sich durch die Anzahl der
Schnittpunkte N der Versetzungen mit einem Kreis des Radius r, der willkiirlich in die
elektronenmikroskopische Aufnahme gelegt wird. Nach Multiplikation mit einem Faktor
%, der die zufillige Anordnung der Versetzungen in der Folie berlicksichtigt, ergibt sich
fir die Versetzungsdichte: o e . '

Teor-t

p= (2.1)

Die lokale Probendicke ¢ wurde fir beide Methoden an Hand der auftretenden Extink-
tionskonturen im idealen Bragg-Fall (Anregungsfehler s = 0} bestimmt. Da der Verlauf

. der Dickenkonturen stark von der exakten Orientierung der Probe abhingt, ist diese:

‘Abschitzung mit Fehlern behaftet. Eine weitere Begrenzung in der Genauigkeit der An-
- gabe der Versetzungsdichte ist die lokal inhomogene Verteilung der Versetzungen. Daher

AT
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Abbildung 2.5: Thompson—Tetraeder, aufgeklappt an Ecke D

kann die Versetzungsdichte nur bis auf einen Faktor 2 genau angegeben werden. Da jedoch
nur die Gréfenordnung der Versetzungsdichte von Interesse ist, ist diese MeBunsicherheit
tolerierbar.

2.2.3 Untersuchung der Aufspaliungsweiten

Vollstindige Versetzungen, deren Burgersvektor ein Translationsvektor des Gitters ist,
kénnen ihre elastische Verzerrungsenergie durch Aufspaltung in Partialversetzungen mi-
nimieren. Da die Burgersvektoren der Partialversetzungen keine Translationsvektoren
des Gitters sind, begrenzen Partialversetzungen immer einen intrinsischen oder extrinsi-
schen Stapelfehler [107]. Die Gréfle der Aufspaltungsweite im Gleichgewicht hingt von
der Stapelfehlerenergie des jeweiligen Materials ab. Die Dissoziation einer Versetzung mit
Gesamt-Burgersvektor b = £[101] in Shockley-Partialversetzungen kann durch foi_gel}de_
Vektorgleichung beschrieben werden: . o ' '

[112] + g[zﬁ] | (2.2)

*“sen sich mégliche Versetzungsreaktionen einfach ablesen. Die Kanten des Tetraeders be- o

- “schreiben die {110)-Richtungen, die Flichen stellen die {111}-Ebenen dar. Der [101]-
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Burgersvektor, welcher der Strecke BC entspricht, kann demnach in Partialversetzungen
der (111)-Ebene oder der {111)-Ebene aufspalten.

Die Dissoziation von Versetzungen in Partialversetzungen wurde mittels der von Cockayne
und Ray {51, 50, 49] entwickelten Weak-Beam-Dunkeifeld-Technik analysiert. Die Kon-
trastbreite einer Versetzung hingt stark von der Verkippung der Probe aus der exakten
Bragg-Lage ab. So betrigt im dynamischen Zweistrahifall die Kontrasthalbwertsbreite
etwa &,/3, wobel fiir InP beispielsweise die Extinktionslinge ¢ des Abbildungsvektors
g = (220) ¢{(220y = 66 nm betrédgt (Beschleunigungsspannung: 200 kV). Durch starke
Verkippung entlang einer systematischen Reihe von Reflexen H - g entsteht eine Weak-
Beam-—-Aufnahme, in der die Kontrastbreiten der Versetzungen klein werden, so daf§ auch
nah benachbarte Versetzungen noch getrennt aufgelost werden kénnen. Gilt fir den An-

regungsiehler
Is| > 0.2 nm™ | (2.3)

so reduziert sich die Kontrastbreite der Versetzungen auf Werte kleiner als 1.5 nm [50].
Die Position der Kontraste entspricht jedoch nicht der Position der Versetzungskerne und

muf daher mit der Weak-Beam-Formel [51] korrigiert werden:

A=yfar A 0z (2.4)

Mess ab ab

)]
)]

Die korrigierte Aufspaltungsweite A (Aess = gemessene Aufspaltungsweite) hingt so-
wohl vom Anregungsfehler s, als auch vom Abbildungsvektor g ab. Andererseits wird
die Korrektur durch die Anordnung der Partial-Burgersvektoren b] und bf sowie deren
Stufenkomponenten b¥, und b}, bestimmt. Im allgemeinen ist jedoch die Zuordmmg des
jeweiligen Partial-Burgersvektors zu einer der beiden Partialversetzungen nicht méglich,
so daf dies im letzten Term der Korrekturformel 2.4 zu einer Unsicherheit fithrt. Damit
erhéit man aus der Korrekturformel zwei Losungen Ay und A, fiir den Abstand der Ver-
setzungen. Daraus ergibt sich eine zusdtzliche Unsicherheit in der Aufspaltungweite von
+(A; — Az)/2 . Nur in den Speziaiféllen der Schrauben— und Stufenversetzungen ergibt
sich wegen der glelchen Werte von a und & keine Abhanglgkelt von der Geometrie der
Versetzungstypen. -

Ist die oben angegebene Bedingung 2.3 fiir den Anregungsfehler erfiillt, so 148t sich der
Abstand der Versetzungskerne A gemif 2.4 bis auf eine Unsicherheit von £0.7 nm an-
geben. FEine neuere Verdffentlichung [136] zeigt, daB bel Mittelung mehrerer Mefiwerte
entlang einer Versetzungslinie auch bei kleinerem Anregungsfehler

g 0.07 am™! 2.7

Jel
1¥°g Walsi diill

o 'eme ma,xnnale Unszcherhelt der Aufspaltungswe}tenmessung von £0.7 nm errelcht werden

jka,nn e
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Zur experimentellen Ermittlung der Aufspaltungsweiten wurden Versetzungen ausgewahlt,
die folgende Bedingungen erfiillten:

1. Beobachtung der Versetzung in hinreichend diirnen Probenregionen, so dafl eine
Weak-Beam-Abbildung bei grofiem Anregungsfehler méglich ist.

2. Keine starke Kriimmung der Versetzungslinie, so dafl die Aufspaltungsweite wieder-
holt entlang der Versetzungslinie bei gleichbleibendem Versetzungstyp, d.h. kon-
stantem Winkel zwischen Burgersvektor und Linienrichtung, gemessern: werden kann.

3. GroBer Abstand zu benachbarten Versetzungen (=200 nm), um mdgliche Einfliisse
der Verzerrungsfelder auf die Gleichgewichtsaufspaltungsweite zu minimieren.

Zur Abbildung der Partialversetzungen wurde der Abbildungsvektor g= (220) gewihlt,
der parallel zum Burgersvektor b ist, so dafl g-b = 2 betrigt. Die Richtung des Bur-
gersvektors wurde an Hand der Doppelkontraste im Helifeldbild ermittelt, die bei der
Abbildungsbedingung g - b = 2, s = 0 auftreten. Die Bestimmung der Aufspaltungs-
weite erfolgte unter Beachtung der Bedingung (2.7) fir den Anregungsfekler, so daB eine
Abbildungshedingung g/H - g mit H > 5 gewihlt wurde (vgl. Tabelle 2.2). Dabei
wurde speziell darauf geachtet, dafl auler dem H-ten Reflex kein anderer Reflex stark
angeregt war. Um die Aufspaltungsweite moglichst exakt zu ermitteln, wurde eine Kali-

Anregungsfehler s;300y | Anregungsparameter
-0.146 nm™? 4
~0.175 nm~! 5
-0.201 am™? 6

Tabelle 2.2: Werte des Anregungsfehlers bei unterschiedlichen Abbildungsbedingungen
mitg = (220) bei 200kV

brierung der MikroskopvergréBerung vorgenommen (siehe Anhang B}. Dadurch betrigt
der Fehler bei einer 160 000—fachen VergréBerung etwa 0.5% und ist somit gegentiber den
anderen Unsicherheiten vernachldssigbar. Der Wert der Aufspaltungsweite wurde aus
mindestens 5 MeBwerten an unterschiedlichen Stellen entlang der Versetzungslinie gemit-
telt. Der Mefifehler, der sich aus der Ablesegenauigkeit der MeBlupe ergibt, schwankt je
nach Vergréferung zwischen f(Ap,. ) & 0.2 — 0.6 nm. Damit setzt sich der Gesamtfehler
f(A) in der Bestimmung der Aufspaltungsweiten aus drei Anteilen zusammen, der Mefun-
sicherheit {{A,..,,), der generellen Unsicherheit der Weak-Beam-Methode von £0.7 nm
und der Unsicherheit der Korrekturformel 2.4 von £(A; — A,)/2: :

CHA) = E{ (D) + 07 nm + (A~ A9)/2)} T (2.8)

B Zusitzlich zur Abbildung der Partialversetzungen wurden Weak-Beam—Aufnahmen mit

..':"g__-:_'(lll), g+ b = 0 gemacht, bei denen der Kontrast der Versetzungen verschwindet, der

Sl
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eingeschlossene Stapelfehler jedoch hell abgebildet wird. Insbesondere bei Abbildungen
von Versetzungsdipolen ist dadurch eine eindeutige Identifizierung der Partialversetzungen
einer aufgespaltenen Versetzung moglich.

2.2.4 Kontrastentstehung bei der hochauflésenden TEM

Ziel der hochauflésenden TEM ist im allgemeinen die Bestimmung von Atompositionen
im Festkorper. Vor allem hinsichtlich der Charakterisierung von Versetzungen ist die
genaue Kenntnis der atomaren Positionen notwendig, weil dadurch die Bestimmung ato-
marer Modelle des Versetzungskerns wie z.B. Shuffle-Set— oder Glide-Set-Modelle (siehe
Kap. 2.2.2) erméglicht wird. In der Regel gibt eine hochauflésende Abbildung, die ein
Interferenzmuster von Elektronenwellen darstellt, jedoch nicht die projizierte atomare
Struktur wieder. Der beobachtete Kontrast hingt neben den Mikroskop—Parametern, auf
die im folgenden Abschnitt niher eingegangen wird, von der lokalen Probendicke und der
Brennweite der Objektivlinse ab. Daher sind zur Interpretation der Hochauflésungsbil-
der Bildsimulationen erforderlich (Kapitel 4), die durch den Vergleich von berechnetem
und experimentellem Bildkontrast die Bestimmung der atomaren Strukiur erlauben. In
der Regel ist eine eindeutige Festlegung atomarer Positionen nur durch mehrere Bilder
méglich, die von der gleichen Probenstelle bel unterschiedlicher Defokussierung der Ob-
jektivlinse aufgenommen werden (im folgenden als Defokusserie bezeichnet, siehe auch
Anhang D). Aber auch ohne die Kenntnis der exakten Atompositionen kénnen Aussagen
iiber die Eigenschaften von Versetzungen gemacht werden, die 2.B. die Ausdehnung der
Verzerrungsfelder um die Versetzungskerne, die Aufspaltungsweite dissoziierter Verset-
zungen oder die Lokalisierung der Versetzungskerne betreffen.

Bildsimulationen stellen eine unverzichtbaren Bestandteil der elektronenmikroskopischen
Bestimmung atomarer Strukturen dar. Dazu werden im folgenden Abschnitt die grundle-
genden Ideen der Kontrastentstehung vorgestellt. Die praktische Ausfithrung der Simula-
tionsrechnungen erfolgte mit dem EMS-Programmpaket, das im Anhang C beschrieben
wird. Einzelheiten der praktischen Durchfiihrungen der hochaufiésenden TEM wie z.B.
die Justage oder die Aufnahme von Defokusserien werden ebenfalls im Anhang D be-
schrieben.

Die Bildentstehung kann durch zwei unterschiedliche Schritte beschrieben werden:

1. ‘Wechselwirkung der Elektronen mit der Probe: Eine einfallende Elektronenwelie
=Wo(r) (r = Ortsvektor) wird dynamisch an der zu untersuchenden Probe gebeugt,
_'so daB man an der Unterseite der Probe eine Austrittswellenfunktion ¥.(r) erhéit.

Abbildung durch das Mikroskop: Durch die Ubertragungseigenschaften des Mikro-
. skops wird die Austrittswellenfunktion ¥,.(r) zu einer Wellenfunktion in der Bild-
ebene ¥(r) modifiziert. Das Produkt der Wellenfunktion und ihrem konjugiert—

- ‘komplexen ergibt die Bildintensitit I(r) = ¥(r)¥*(r}, die der beobachteten GréBe
.- emntspricht. .

_b.')




2.2, TRANSMISSIONSELEKTRONENMIKROSKOPIE (TEM) 35

Berechnung der Austrittswellenfunktion

Der erste Schritt der Bildsimulation besteht in der Berechnung der Austrittswellenfunk-
tion an der Unterseite der Probe. Hierfiir stehen zwei unterschiedliche Methoden zur

Verfiigung:

1. Das Blochwellenverfahren [27, 109] geht von der Losung der relativistisch korri-
gierten Schrédingergleichung fiir die Wellenfunktion¥(r) im Kristallpotential V(r}

aus:
2me

ﬁ?
wobei m die Elektronenmasse, E* die Energie und ¢ die Elementarladung bedeuten.
Ein periodisches Kristallpotential 188t sich mittels der reziproken Gittervektoren h
als Fourierreihe entwickeln:

V2U(r) + [E*+V(r)]T(r)=0, (2.9)

Vir) =) Ve, (2.10)

Die Koeffizienten V, sind proportional zu den Strukturfaktoren Fy, Vi ~ FT,
die durch den temperaturabhingigen Debye-Waller-Faktor M korrigiert werden
miissen: F¥ = Fy exp{—M ¢g?/4). Diese Korrektur beriicksichtigt die thermischen
Bewegungen der Atome, wobei die Werte fiir den Debye-Waller-Faktor M in Ta-
bellen nachgeschlagen werden kénnen [95].

Die Schrédinger-Gleichung im periodischen Potential wird durch einen Blochwel-
lenansatz geldst, bei dem angenommen wird, dafl die Wellenfunktion U(r) ebenfalls
periodisch ist. Die allgemeine Lésung ist dann eine Superposition von Blochwellen
mit verschiedenen Wellenvektoren ki und den Blochwellenkoeffizienten C’g{j ),

U(r) = ZCéJ)ZCéj) exp [2?ri(k(j) +8) 'I‘} . (2.11)

M g

Durch Einsetzen des Blochwellenansatzes in die Schrédingergleichung erhélt man

ein Gleichungssystem fiir die Blochwellenkoeflizienten C’g{j ), das exakt geldst werden

kann, wenn unendlich viele Blochwellen einbezogen werden. In der Praxis konver-

giert die Losung fiir InP ((110)-Orientierung, Dicke: 25 nm) bei Einbeziehung von
200 Blochwellen.

-2, Im Multi—Slice—Verfahren {62, 116, 117] wird die Wechselwirkung zwischen Probe
-+ und einfallender Elektronenwelle dadurch beschrieben, dafl die Phase der Welle ab-
~’rupt-an einer Beugungsebene geindert wird, von der aus sich dann die modifizierte
-~ Wellenfunktion weiter ausbreitet. Durch die Zerlegung des Kristalls in endlich viele
- Scheiben der Dicke Az, die jeweils aus einer Beugungsebene und einemn dazwischen-
- liegendem, leerem , Ausbreitungsraum” bestehen, wird .die Modifizierung der Ein- -
‘gangswelle als sequentieller Proze beschrieben. G

Die Wirkung der infinitesimal diinnen Beugungsebene auf die Wellenfunktion $o(z,y, 0}

_IEf_ mit Wellenvektor ko wird durch eine Phasengitterfunktion Q(m, y) beschrieben: "~

B = W00 Q) 1

Al
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h? ko

In die Phasengitterfunktion geht neben der Scheibendicke Az das projizierte Poten-
tial ¥, ein, das sich durch Integration des Kristallpotentials {iber die Schichtdicke
Az ergibt.

Die Ausbreitung der Elektronenwelle in den einzelnen Scheiben ist nach dem Huy-
gensschen Prinzip eine Uberlagerung einzelner Kugelwellen, die von der Beugungs-
ebene ausgehen. Mathematisch wird dies durch die Faltung (* = Faltungsoperator)
der Wellenfunktion mit dem Fresnelpropagator P(z,y) in parabolischer N&herung
beschrieben [61]:

Qo) = exp (i Vile0) B ) (2.13)

Wi(z,y) = Yolz,y)* Plz,y) (2.14)
7 mik{z? +y®
P(z,y) = A P <~———k(Az+y )) : (2.15)

Werden nun insgesamt n Scheiben der Dicke Az zu einer Gesamtdicke der Probe
t = n Az aufeinandergestapelt, so kann durch einen iterativen Proze die Austritts-
wellenfunktion ¥,(z,y) berechnet werden. Dabei gilt fiir die +-te Wellenfunktion,
die man direkt unterhalb der i—ten Beugungsebene erhilt:

Ui(z,y) = [Yaon(z,y)* Picy(z,v)] - Qi(z,y)  i=1---n. (2.16)

Da die Faltungsoperation eine Integration iiber alle Punkte der Ebene beinhaltet
und somit sehr rechenintensiv ist, wird die Fouriertransformierte der Multi-Slice—
Formel 2.16 berechnet. Dadurch 1aBt sich die Faltung in der Multi-Slice-Formel 2.16
gemif dem Faltungstheorem als einfache Multiplikation ausfithren. Durch spezi-
elle Wahl von N = 2 (n = 1,2.--) Stiitzstellen in der z—y-Ebene, an denen
die Wellenfunktionen jeweils berechnet werden, 148t sich zudem der Algorithmus
der ,schnellen Fouriertransformation” (fast fourier transform: FFT) anwenden, wo-
durch die Rechenzeit der Multi-Slice-Methode proportional zu Nlog, N wird. Im
Gegensatz dazu ist beim Blochwellenverfahren die Rechenzeit proportional zu N
so daB vor allem bei grofien Einheitszellen, mit vielen Stiitzpunkten, die Benutzung
des Multi-Slice-Algorithmus von Vorteil ist.

Voraussetzung zur Berechnung der Austrittswellenfunktion ist die Definition der Kristall-
struktur, aus der sich dann durch die Strukturfaktoren das Kristallpotential V(r) und
damit dann aunch das projizierte Potential V,(z,y)} berechnen 148t. Um neben der idea-
len Kristallstruktur auch Bilder von Defekten berechnen zu konnen, die keine periodische
Struktur aufweisen, werden sogenannie Superzellen definiert. In der Superzelle werden die
Atompositionen explizit mit ihren Koordinaten (z,y, z} angegeben, so dafi also mit jedem
atomaren Strukturmodell, z.B. mit dem einer Versetzung, Bildsimulationen durchgefithrt
werden kénnen. Die Superzelle, die oft aus ‘mehreren hundert Atomen zusammengesetzt

- ist, wird in der Rechnung als Einheitszelle einer periodischen Struktur behandelt. Wegen
: ."__.'der grofien. Anzahl der Atome einer Superzelle ist eine Bildberechnung mit dem Blochwel-

" lenverfahren mcht mehr pra.kmkabel 0 daﬁ auf das Multi-Slice-Verfahren zuriickgegriffen

-werden muﬁ
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Neben der elastischen Streuung der Elektronen wird die Austrittswellenfunktion jedoch
auch durch inelastische Streuprozesse bestimmt. Als wichtigste Ursachen sind hier die
Plasmonenanregung, Elektron-Elekiron-Streuung und Phononenstreuung zu nennen. Die
se bewirken einerseits eine Streuung der Elektronen in grofie Winkelbereiche, so daB sie
nicht mehr zum Bild beitragen, und andererseits Energieverluste, die zu Inkohédrenz der
Elektronenwellen fithren. In der Bildsimulation wird die Absorption durch Einfiihrung
imagindrer Kristallpotentiale beriicksichtigt, wobei der Absorptionskoeffizient als Verhalt-
nis von imaginirem zu realem Streupotential definiert ist.

Abbildung durch das Mikroskop

Die Abbildung der Austrittswellenfunktion, die sich aus zahireichen Wellen unterschied-
licher Raumirequenzen g zusammensetzt, bewirkt eine zusitzliche Phasenverschiebung
x{g) in Abhingigkeit von der Raumfrequenz g (wobei g = |gl), die durch die Eigenschaf-
ten der Objektivlinse bestimmt wird:

T(r) = A e imikor 4 z A, g—2milkotglr | L i(29+x(g)) (2.17)
g#0

Hierin bedeuten Ay die Amplitude der nicht abgebeugten Welle der Raumirequenz ko
und A, die Amplituden der abgebeugten Wellen. Diese Beschreibung der Elektronenwelle
¥(r) geht von der Kohirenz der Elektronenwellen aus. Die zusétzlich zu @, auftretenden
Phasenverschiebungen x(g) der abgebeugten Strahlen kommen durch zwei unterschiedli-
che Effekte zustande: durch die Defokussierung, also die Anderung der Linsenbrennweite,
und durch die sphérische Aberration.

Die sphéarische Aberration, die einen nicht vermeidbaren Linsenfehler darstellt, bedeutet
eine stirkere Brechkraft der Linse fiir Strahlen, die unter groflerern Winkel und dem-
nach weiter entfernt von der optischen Achse einfallen. Aus geometrischen Betrachtungen

F§ e

ergibt sich fiir die durch die sphirische Aberration bedingte Phasenverschiebung [166):
g@ﬁﬁ (2.18)
wobei C, die sphirische Aberrationskonstante und A die Elektronenwellenlinge bedeuten.
Neben der starken Abhingigkeit mit der vierten Potenz von der Raumfrequenz wird die
Phasenverschiebung durch die sphirische Aberrationskonstante bestimmt, die als fester

Gerédteparameter durch die Konstruktion der Objektiviinse vorgegeben ist.

Fiir die Abbildung durch Elektronenlinsen gilt wie fiir lichtoptische Linsen die Gauflsche
Linsengleichung {frinse)™' = a™' + &7! (b = Bildweite). Sowohl durch- Anderung der
Brennweite fiinse als auch durch Anderung der Gegenstandsweite a, die zu einem effektiven
Defokus® . | -

vil{g) =
ARNT S

Af = AfLinse — Aa

zusammengefafit werden, wird eine Phasenverschiebung in der Bildebene erreicht. Diese
Phasenverschiebung ist proportional zum Defokus und zum Quadrat der Raumfrequenz:

vald) = —r DA gy

- *Im folgenden gilt: Af < 0 = Uberfokus; Af > 0 = Unterfokus

A0
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Die Aberrationsfunktion x(¢) = x1(g) + x2(g) setzt sich nur aus den beiden Anteilen der
Phasenverschiebung zusammen:

x(g) = 323(05/\39“—2Af/\g2), (2.20)

Im Fall des schwachen Phasenobjektes (siehe z.B. [179]), fiir das die Bedingung 4q > A,
erfiillt ist, gilt fiir die Intensitdtsverteilung in der Bildebene:

I(r) = A2+ Z Ag Ay cosl2m g -r) siny(g). (2.21)

g>0

Somit geht der Sinus der Aberrationsfunktion in die Intensitdt ein. Daher werden die
Ubertragungseigenschaften des Elektronenmikroskops in der kohirenten Kontrasttrans-
ferfunktion sin x(g,Af) beschrieben, die in Abbildung 2.6 fir zwel Defokuswerte {Be-
schleunigungsspannung 400 kV, C, = 1.06 mm) dargestellt ist. Aus den Oszillationen der
Kontrastiransferfunktion ist erkennbar, daff die unterschiedlichen Raumfrequenzen véllig
unterschiedlich zum Bild beitragen. Ein besonders gutes Ubertragungsverhalten findet
man im Scherzer Defokus [170] (Abb. 2.6 a), bei dem ein breites Transferband bis zu etwa
6 nm™! reicht. Bei grofien Unterfokuswerten ist die Kontrasttransferfunktion dagegen
durch starke Oszillationen charakterisiert, die jedoch die Ubertragung grofier Raumfre-
quenzen 1n den Transferbiandern erlauben.

Bisher wurde nicht beriicksichtigt, dafl reale Flektronenwellen nur partielle zeitliche und
raumliche Kohérenz zeigen.

In der partiellen zeitlichen Kohédrenz wird die Koharenzlange dadurch begrenzt, dafl die
aus der Quelle emittierten Elektronen eine gewisse Energiebreite AE ~~ 1 eV haben
und Schwankungen der Hochspannung AL/ unterliegen, so dafl keine monochromatischen
Elektronen vorhanden sind. Da die Brennweite der Objektivlinse von der Elekironenwel-
lenlange abhéngt, bewirken diese Schwankungen in der Energie der Elektronen neben der
Schwankung im Linsenstrom A/ eine Defokusstreuung Ay [179]:

A;:Gc-\/(%)2+(§§>z+(g—?i)g, (2.22)

wobel O, die chromatische Aberrationskonstante ist.

Die partielle raumliche Kohédrenz kommt dadurch zustande, daf die reale Elekironen-
quelle nicht punktférmig sondern ausgedehnt ist. Der Elektronenstrahl, der durch die
Fokussierung auf die Objektebene leicht konvergent ist, ist demnach aus Elektronen aus
virtuellen Punktquellen zusammengesetzi. Diese vituellen Punktquellen befinden sich in
der Kondensorblende. Dadurch kommt es zu einer inkohéirenten Uberlagerung der einzel-
nen Hochauflosungsbilder jeder Quelle. Eine charakteristische Gréfle zur Beschreibung
dieses Effektes ist der Semi-Konvergenzwinkel «, der den maximalen Winkel der Elektro-
nenstrahlen mit der optischen Achse angibt. Durch die Strahlkonvergenz entstehen im
- Beugungsbild einer kristallinen Probe keine Beugungspunkten sondern Beugungsschei-

*“ben, deren Durchmesser direkt mit der Ausdehnung der Quelle (also dem Durchmesser

' der Kondensorbiende) und daher mit-dem Semi-Konvergenzwinkel verkniipft ist. Dieser




2.2. TRANSMISSIONSELEKTRONENMIKROSKOPIE (TEM) 39

€111 8200 80 b
l ] i g1 Bwe 220
4 ¥

frics-1]

T L / | |

L]
o
PSS
mem—

i1 w0 S0
L l i g S0 B0

¢]
&

1

| "A /\ N

& N tnmm-1] 0. \/ {n-1

16

Abbildung 2.6: Kohdrente Kontrasttransferfunktion des JEOL 4000EX
bei Unterfokuswerten (a) 50 nm und (b) 110 nm, (c) und (d) gleiche Defokuswerte
unter Berticksichtigung der Dimpfung aufgrund der partiellen zeitlicken und réumlichen
Kohérenz. Die Pfeile markieren die reziproken Gitterabstinde von InP.

kann deswegen durch Vermessen der Scheibendurchmesser bestimmt werden. Beide Ef-
fekte, sowohl die partielle zeitliche als auch die partieile rAumliche Kohérenz, bewirken
eine Dampfung héherer Raumfrequenzen. Die Auswirkung der Dampfungsterme ist in
Abbildung 2.6 ¢ und d zu erkennen, wo vor allem bei hoheren Defokuswerten eine drasti-
sche Reduktion der Intensitdten bei hohen Raumfrequenzen zu erkennen ist, welche die

Auflésung limitiert.

Die einfache Beschreibung der Ubertragungselgenschaften des Mlkroskops durch dle Kon-
trasttransferfunktion gilt nur im Fall linearer Bildentstehung mit Aq > 4, (Gl. 2.21). ‘Fir
den realistischen Fall, daf die Amplituden A, der abgebeugten Strahlen nicht mehr klein
im Vergleich zu Ag sind, erhélt man den Fall der nicht linearen Bildentstehung. Hierbei
trigt die Interferenz verschiedener abgebeugter Strahlen untereinander signifikant zum
Bildmuster bei. Die mathematische Beriicksichtigung dieser Effekie erfordert nach Is-
hizuka [115] die Einfiihrung von Transmissions—Kreuzkoeflizienten, welche die paarweise

In{'pr“ﬂarnnv A“er am A]‘\balr‘npo‘snrovmﬂ kptpl'i!(ri'pv Dari"ln]vrc”en Ln‘{'pr _pprnr‘lzs1rhflo‘nng

'_'_der Dampfung beschrelben
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plastisch verformtem InP

Dieses Kapitel gliedert sich in zwei Abschnitte, von denen der erste die Resuitate der
Versetzungscharakterisierung durch konventionelle Transmissionselektronenmikroskopie
enthilt. Die Diskussion der experimentellen Ergebnisse schlieBt sich im zweiten Abschnitt

an.

3.1 Experimentelle Resultate

Zunichst wird in diesem Abschnitt eine typische Spannungs Dehnungskurve des Druck-
versuches bei konstanter Verformungsgeschwindigkeit vorgestellt. Die Ergebnisse der elek-
tronenmikroskopischen Untersuchungen werden in den anschliefenden Abschnitten wie-

dergegeben.

3.1.1 Ergebnisse der Verformungsexperimente

Die Verformungsbedingungen ailer durchgefithrten Druckversuche sind in Tabelle 3.1 auf-
gelistet. Durch die Wahl relativ niedriger Temperaturwerte, die zwischen 500 °C und
660 °C liegen, wird die Entstehung einer hohen Dichte an Versetzungen gewéhrleistet.

Zudem ist durch die identischen Verformungsbedingungen der Zn-dotierten Proben, die
von Vlkl [206] verformt wurden, und der undotierten Proben ein direkter Vergleich der
unterschiedlichen Materialien moghch In den Abbﬂdungen 3.1 und 3.2 sind beispielhaft
die ‘Verformungskurven zweier Proben gezeigt, in denen die gemessene Spannung o ge-
gen die Dehnung e aufgetragen ist. ‘Alle anderen Verformungskurven zeigen prinzipiell den
gleichen Verlauf, die Absolutwerte der unteren Streckgrenzen, die in Tabelle 3.1 aufgefithrt
sind, unterscheiden sich jedoch gemif der verschiedenen Verformungstemperaturen. Die
Verformungskurve der Probe I (Abb. 3.1) verdeutlicht, daff die Spannung nach dem quasi-
linearen Anstieg bis zur oberen Streckgrenze o, (upper yield) bis auf das lokale Minimum
{untere Sfrer'kgrenve 0‘13) abfallt. In Abblldung 3.2, der Verformungskurve von Probe 111,

\......-

_ist erkennbar, dafl sich bei weiterer Verformung deL Bereich I (Basy-Glidej an die untere

- Streckgrenze anschlieBt. Der Bereich I ist: durch einen konstanten Anstieg, also einen . . . -

_ konstanten Verfestigungskoeffizienten, @; = do/ de, gekennzeichnet. Im ersten Verfesti-

. gungsbereich (Bereich II) steigt der ..ZV_er_fe.s_’si_gur_.lgskqefﬁ.ziqnt stark an, um in der ersten

o
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Abbildung 3.1: Spannungs-Dehnungskurve der Probe I, 4 (vgl. Tabelle 3.1)
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Probe Dotierung T{C]| ¢[s!] |my (MPa]| Bereich | TEM
LUZn) | Zo2 108 cm=3| 661 | 1-107¢ | 3.9 I *
1,2(Zn) | Zn 6 - 10 cm™® | 600 1-10-% 3.1 1 *
1.3 undotiert 500 7.8-107° 4.61 I

1,4 undotiert 600 8.0-1078 1.76 I

Il undotiert 500 7.7-107° 4.56 I *

3.91.10"4 6.34
1.54.107° 8.78
6.49- 1073 13.32
1,2 undotiert 500 | 7.34.107° 3.13 I *
3.67-1074 4.54
1.50-107% | 6.49
7.57-1073 10.08
L3 undotiert 500 | 7.25-10°° 4.37 I
3.67-107¢ 6.35
7.37- 1074 7.44
11 undotiert 600 | 7.9-107° 1.49 11 *
11 undotiert 600 8.2-107° 1.56 11 *

Tabelle 3.1: Verformungbedingungen: Fiir jede Probe sind die Verformungstemperatur T,
die Verformungsgeschwindigkeit ¢, die untere Streckgrenze 7, und der Verformungsgrad
angegeben, = kennzeichnet die mit TEM analysierten Proben.

FErholungsstufe (Bereich II) wieder abzunehmen. Dies ist am deutlichen Abknicken der
Verformungskurve der Probe III in Abbildung 3.2 erkennbar. Neben den hier besproche-
nen Verformungen bis in den Bereich I und bis in den Bereich III, wurden die Proben II
und I, bet gleicher Temperatur und ahnlicher Verformungsgeschwindigkeit bis in den Be-
reich IT bzw. Bereich I verformt. Die Proben I, sind im Unterschied zu-den {ibrigen bis
in den Bereich I verformten Proben durch eine sukzessive Erhéhung der Verformungsge-
schwindigkeit gekennzeichnet. Mit der Erhéhung der Verformungsgeschwindigkeit ist bei
gleichbleibender Temperatur eine Erhéhung der Spannung verbunden.
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3.1.2 - Versetzungsstrukiur der unverformicn Proben

Im unverformten, undotierten Material konnten bis auf Ablagerungen von kileinen Inp,Os-
Ausscheidungen nur an einer Stelle der Probe Defekte beobachtet werden. Die Ausschei-
dungen konnten an Hand von Zusatzreflexen in den Beugungsbildern als In, O identifiziert
werden. Sterecaufnahmen [68, 106] zeigen ihre Lokalisierung auf den Probenoberfldchen.
Diese Ausscheidungen, die auch in den verformten Proben gefunden wurden, entstehen vor
allemn bei Ionen-gediinnten Proben. Bei dem anderen Defekt handelt es sich wahrschein-
lich um eine mit Hohlrdumen dekorierte Versetzung. ‘Moglicherweise ist die Entstehung
auf praparationsinduzierte Prozesse zurckzufilthren, dem jedoch keine weitere Beachiung
geschenkt Wurde, da in kemer der verformten Proben ahnhche Defekte. beobachtet werden

konnten. .

3.1.3 . ':Verse‘tzungssé;r_uktur im Bereich I -

Zunichst wird die Versetzungsstruksur in den Zn-dotierten Proben 1,1(Zn) und [.2(Zn)

(siehe Tabelle 3.1} vorgestellt, die iber die untere Streckgrenze hinaus bis in den Fasy-

Glide Bereich verformt wurden. Anschlieflend werden die Ergebnisse der elektronenmi-

kroskopischen Untersuchungen der undotierten Proben I;1 und [;2 vorgestellt, die bei

500 °C und stufenweiser Erhéhung der Verformungsgeschwindigkeit verformt wurden. Da

kein Einfluf} der Dotierstoffkonzentration auf die Versetzungsstruktur ZU. beobachten ist,
werden die Ergebnisse zusammengefafit dargestellt. R :

Auf der Ubersichtsaufnahme der Versetzungsstruktur. (Abb 3 3) ist- erkennba.r daB durch
die plastische Verformung eine hohe Dichte von Versetzungen cntstanden ist. Die rdum-
liche Anordnung der Versetzungen ist leicht.inhomogen.  Die Versetzungsdichte, die an
mehreren Stellen gemessen wurde, hetrigt ‘etwa 5 108 Cm*z. Die Versetzungsstruktur
ist durch geradlinige Versetzungen und Versetzungsdipole charakterisiert, von ‘denen die
meisten entlang der [121]-Richtung liegen. Héufig sind ‘auch. Multipole entlang dieser
Richtung zu beobachten. Versetzungslinienrichtungen parallel zu (110)-Richtungen tre-
ten dagegen seltener auf.” Die Versetzungslinien sind ‘nicht {iberall glatt, sondern sind
durch das Auftreten von Kinken oder nleicht gezacktem 'Verla,uf gekennzelchnet

In der Hellfeldaufnahme 3. 3'b.ist der’ Abbildungsvektor ‘g = [202] parallel zur Haupt-
gleitrichtung. Fast alle Versetzungen zeigen den charakteristischen Doppelkontrast, der
bei Abbildungsbedingungen beobachtet wird, fiir die g parallel’ zum Burgersvektor b ist.
Das wird auch aus der Analyse der -Burgersvektoren nach dem in Kapitel 2.2.2 beschrie-
benen Verfahren bestdtigt. Danach haben etwa 95% der Versetzungen den. Burgersvektor
b = 2[101], der zum Hauptgleitsystem gehért, so daf der dominante Versetzungstyp in
diesem Verformuungsbereich die 54 uleﬁverseuung ist. Seltener werden dagegen Schrauben—
und 60°-Versetzungen beobachtet. Fir einige, wenige Versetzungen konnte noch ein wei-
r Burgersvektor 3(110) in der (111)- —Ebene ermittelt werden.

- Neben den 1anggestreckten Versetzungen treten zahlreiche, kleine Versetzungsringe (Durch

~ messer ca. 50 nm) auf, die teilweise in Reihen entlang von (112)-Richtungen angeord- .~

sl

TS
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Abbildung 3.4: Versetzungen im [121}~Pol, Bereich I, Abbildungsvektor g = [202]

net sind. Dies ist besonders gut in der Abbildung 3.3 b zu erkennen, in der die [121}-
Richtung senkrecht zum Abbildungsvektor verlduft. Hier ist eine Einschniirung an einem
Versetzungdipol erkennbar (Pleil), die auf einen mdglichen Entstehungsmechanismus der
Ringreihen aus Versetzungsdipolen hinweist. Seltener sind auch Aufreihungen der Verset-
zungsringe entlang von (110)-Richtungen zu beobachten.

Aus der ausgedehnten Lange der Versetzungen (Abb. 3.3}, ist ersichtlich, daf} fast alie Ver-
setzungen senkrecht zur Foliennormalen verlaufen und damit in der (111)-Ebene liegen.
(Ganz selten sind auch Versetzungen anderer Gleitebenen zu beobachten. Dieses Ergebnis
wird durch Aufnahmen bestétigt, in denen die Probennormale parallel zur [121}-Richtung,
also senkrecht zur [111]-Richtung, ist. Hier liegen nahezu alle Versetzungen parallel zu
den Spuren der Hauptgleitebene (111) (Abb. 3.4}). An einigen Versetzungen ist jedoch
ein- Wechsel der Gleitebene am gezackten Verlauf der Linien zu erkennen (kleine Pleile).
In der Abbildung | 11m<s unten ist eine Versetzung zu beobachten, die fiber eine gréflere

I'G\,I\b nici

cke nicht in der J-Ebene verlduit, so daf es s1ch hier um einen Ve'*s ngmn _

- .1,.4{. 1.)
handeln __konnte.

Fast alle Versetzungen sind in Partialversetzungen aufgespalten. Nur an kleineren Verset-

T
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Abbildung 3.5: Weak-Beam-Dunkelfeldaufnahme eines Stufendipols : (a) g|ib, g = [202]
Abbildung der Partialversetzungen, (b) g1b, g = [111] Abbildung der Stapelfehler

zungsringen konnte keine Dissoziation beobachtet werden. In den Weak-Beam-Dunkel-
feldabbildungen 3.5 wird am Beispiel eines Stufendipols diese Aufspaltung verdeutiicht.
In Abbildung 3.5 2 ist der Abbildungsvekior parallel zum Burgersvektor, so daf die vier
Partialversetzungen des Stufendipols als helle Linien abgebildet werden (s. Kapitel 2.2.3).
Aufgrund der Asymmetrie im Verzerrungstfeld zeigen die Partialen einer Versetzung un-
erschiedlich starken Kontrast [125, 135]. In diesem Fall ist der Kontrast der Zuflerer
Partialen des Dipols stdrker als der Kontrast der inneren Partialen. Die Lage der ,star-
ken” bzw. ,schwachen” Partialen relativ zur Versetzungslinienrichtung hingt zum einen
vom Vorzeichen des Abbildungsvektors sowie vom Vorzeichen des Anregungsfehlers ab,
zum anderen héngt sie auch vom Vorzeichen des Gesamt-Burgersvektors ab. Dadurch
ist ‘es moglich das Vorzeichen des Burgersvektors zu bestimmen und so bei Kenntnis
der Polaritit den o~ bzw. S—Charaktier einer Versetzung festzulegen {vgl. Kap. 2.2.2).

22w § 110

Obwohl im Rahmen dieser Arbeit keine systematischen Untersuchungen des a— bzw. 3-

“Charakters der Versetzungen vorgenommen wurden, war es in Einzelfillen maglich in

” ..mwmmﬂ..EmeOmwO@m:Ncnm o— und S-Versetzungen zu beobachten. Es zeigte sich fiir diese
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beiden Versetzungstypen kein signifikanter Unterschied in der Aufspaltungsweite.

Entlang der Versetzunglinien, z.B. in Abbildung 3.5, sind Schwankungen der Aufspal-
tungsweite zu beobachten, hdufig findet man auch sog. Konstriktionen, d.h. lokale, un-
dissoziierte Stellen der Versetzung. In Abbildung 3.5 b sind die Stapelfehler, die von den
Partialversetzungen aufgespannt werden, hell abgebildet. Auf beiden Teilabbildungen ist
eine Anderang der Aufspaltungsweite an den DurchstoBpunkten der Versetzungen durch
die Probenoberfliche zu erkennen. Quantitative Auswertungen der Aufspaltungsweiten
unterschiedlicher Versetzungstypen finden sich in Kapitel 3.1.6.

Die bei 500 °C unter erhéhter Verformungsgeschwindigkeit komprimierten Proben Ip1
und ;2 {s. Tabelle 3.1) zeigen eine 3hnliche Versetzungsstruktur wie die Ubrigen, bis
in den Easy-Glide Bereich verformten Proben. ‘Auch hier wird die Versetzungsstruktur
von Stufendipolen und Stufenversetzungen dominiert, die zum Hauptgleitsystem gehéren.
In Abbildung 3.6 sind diese Versetzungen senkrecht zum Abbildungsvektor [202], also
entlang der [121]-Richtung angeordnet. Einige der Dipolversetzungen sind jedoch durch
Linienrichtungen entlang von {110}-Richtungen gekennzeichnet. Die Versetzungsdichten
wurden zu 6-10% cm™? bestimmt. Es fallt auf, dafl vermehrt zu Reihen angeordnete
Versetzungsringe auftreten, die sich nicht nur entlang von (112}~ sondern auch entlang
von {110)-Richtungen erstrecken (Pfeile).

Weitere Analysen haben ergeben, daB neben Stufenversetzungen auch Schrauben- und
60°-Versetzungen des Hauptgleitsystems vorkommen. Die Dominanz von Versetzungen,
deren Linienrichtungen in der Hauptgleitebene liegen, wird durch Aufnahmen an [110]-
orientierten Proben verdeutlicht. In Abbildung 3.7 liegen dhnlich wie bei den Zn- dotier-
ten Proben fast alle Versetzungen auf den Spuren der Hauptgleitebene, also senkrecht zur
[111]- Richtung. Nur d1e mit Pfellen rnarklerten Versetzungen zelgen aus der (111)-Ebene

heraus.

Neben dem primiren Burgersvektor Wurden jedoch auch andere Burgersvektoren der
Hauptgleitebene gefunden. Weak-Beam—Analysen haben gezeigt, daBl — wie im Fall der
Zn-dotierten Proben — nahezu alle Versetzungen in Partialversetzungen aufgespalten
sind. Abbildung 3.8 zeigt eine aufgespaltene Versetzung mit Schraubencharakter, die an
einer Stelle eingeschniirt ist. Hier ist eine Reihe kiemer Versetzungsrmge zu beobachten
die rdumlich mit der Einschniirung korreliert ist.: ' = : :

Im Gegensatz zu den Proben 1,1{Zn) und -IQZ(Zn), dle rnii_: niedrigeren Verformungsraten
und demzufolge bis zu niedrigeren Spannungen verformt wurden, kann man in den Pro-
ben I;1 und ;2 neue Versetzungstypen beobachten. Diese sind genau entlang der [011]-
und entlang der [110]-Richtung orientiert und zeichnen sich durch einen sehr schwachen
Kontrast bei Abbildung mit (220)-Reflexen der Hauptgleitebene aus. Eine vollstindige
Ausléschung beobachtet man, wenn der- Abbildungsvektor parallel zur Linienrichtung ist.
Entlang der [10I}-Richtung, also der Richtung des priméren Burgersvektors, konnten
~ diese Versetzungen nicht beobachtet werden.:  Abbildung 3.9 zeigt ein Beispiel fiir das

Kontrastverhalten einer solchen Versetzung (A). In Abbildung 3.9 b ist sowohl Verset-
'zunsz A ais auch Verse‘tzmbc_r Bin Kontrast Der starke Kontrastunterschied zwischen 'der

= ".:"ch_e__ Vgrse_tz_ung VQ__11_1g ausgeldscht, in Abbildung ¢ ist im Verglelch mit Abb_lid_ung a e_m e
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Abbildung 3.8: Weak-Beam-Aufnahme einer Schraubenversetzung gjib, .g = [202]
Abbildung der Pa,rma,lversetzungeﬂ Senkrecht zur, Lmzeﬂnchtung erstreckt swb eine Reihe
kleiner Versetzungsrmge : e SR e

schwacher Restkontrast erkennbar. Der geza.ckte Veriauf der Versetzung B Ist raumhch
mit einer Versetzungsringreihe (Pfeil in Abb. a) korreliert. o

Bewegung von Versetzungen un‘ter dem Elektronenstrahl

An einigen Versetzungen konnte eine Bewegung wihrend . _der ‘Beobachtung im Elektro-
nenmikroskop festgestellt werden. Abbildung 3.10 zeigt ein Beispiel einer Versetzung,
die iiber etwa 1 pm in etwa 2 s aus dem FElektronenstrahl wandert, woraus eine Verset-
zungsgeschmndxgkext von 0.5 107 ms™' abgeschitzt werden kann. Die Bildfolge a~f,
die mittels einer Videokamera aufgenommen wurde, zeigt einzelne Stadien der Bewegung.
Bild a zeigt die Ausgangssituation, in der die mit Pfeil gekennzeichnete Versetzung sehr
nah bei einer unbeweglichen Versetzungsanordung (gekennzeichnet mit #) zu finden ist.
In den folgenden Bildern ist zu erkennen, dafl diese Versetzung nach rechts aus dem
. Elektronenstrahl lduft, bis sie schliefilich die Endposition in Bild { erreicht, in der keine
" Weiterbewegung durch lingere Elektronenbestrahlung zu induzieren war. Zur Aufnahme
‘der-Bilder e und f mufite die Probenposition etwas verindert werden, so daf der feste
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.(d), 'schwacher Kontrast im Vergleich zu Versetzung B in (a) und (b). Der sprunghafte

Verlauf von A\mwmmwmmbm B mit einer Reihe kleiner Versetzungsringe ist in (a) mit_einem
Hu.m.mm gekennzeichnet. . e
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~Abbildung 3.10: Bewegung einer Versetzung unter Elektronenbestrahlung (1): Die Bilder. "
. (a)~(f) geben einen Zeitraum von 2 s wieder, in denen die Versetzung (Pfeil) etwa I pm
guriicklegt. * kenngeichnet einen festen Bezugspunkt. Die Bildebene entspricht der Haupt-
- gleitebene. . o
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1 um

=5

- Abbildung 3.11: Bewegung einer Versetzung unter Elektronenbestrahlung (2): Innerhalb -
. I's(a)-(f) bewegt sich die mit Pfeil gekenngeichnete Versetzung sukzessive entlang ihrer
- Linie um etwa 200 nm nach rechts. Die Bildebene entspricht der Hauptgleitebene.
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Bezugspunkt. * etwas nach links verschoben ist. Die Bewegung erfolgt nicht konfinu-
ierlich, sondern ruckweise werden Teile der Versetzung verschoben, wihrend andere Teile
zunichst in ithrer Position verharren, um dann pldtzlich nachgezogen zu werden. In Bild d
ist dies an der Ausbeulung der Versetzung zwischen den beiden mit Pfeilen markierten
Punkten zu erkennen. Auch in Bild e zeigt sich, daff die mit einem Pfeil gekennzeichnete
Stelle der. Versetzung , hinterherhinkt”. - -

In der Bewegung der Versetzung in Abbildung 3.11 ist dieses Verhalten ebenfalls zu erken-
nen. Hier bewegt sich eine Versetzung entlang ihrer Linie um etwa 200 nm nach rechts.
Diese Verlagerung erfolgt durch die Verschiebung einer makroskopischen Kinke entlang
der Versetzungslinie. Dabei ist jedoch festzustellen, dafi auch hier eine ruckartige Be-
wegung zu beobachfen ist. So ist an dem unscharfen Bild des unteren Versetzungsteils
in Abbildung 3.11 b zu erkennen, dafl dieser Teil der Versetzung in Bewegung ist. In
Abbildung ¢ ist dagegen eine ,Pause” der Bewegung zu erkennen, die dann ruckartig in
Abbildung d fortgesetzt wird. Abbildung f zeigt schlieBlich den Endzustand, in dem die
gesamte Versetzung bis hin zur Versetzung im oberen Teil des Bildes innerhalb 1 s bewegt
wuirde. Auch hier war nach lingerer Elektronenbestrahlung keine weitere Bewegung zu
beobachten. =~ SRR

AbschlieBend sollte bemerkt werden, daB die Bewegung von Versetzungen nur in chemisch
gediinnten Proben becbachtet werden konnte, wahrend dieser Effekt nicht in lonen-
gediinnten Proben auftrat. Leider zeigen chemisch gedinnte (111)-Proben jedoch die
Bildung von Atzgriibchen bzw. —hiigeln, was sich in den Abbildungen 3.10 und 3.11 an
den lokalen Helligkeitsschwankungen bemerkbar macht.

3.1.4 Versetzungsstruktur im Bereich 11

Im ersten Verfestigungsbereich der Verformung ist die Versetzungsstruktur durch ein dich-
tes Netzwerk von Versetzungen gekennzeichnet. ‘Abbildung 3.12 zeigt eine Ubersichts-
aufnahme der Defektstruktur im Bereich TI der plastischen Verformung. Charakteristi-
sches Merkmal ‘ist die rechtwinklige Struktur des Versetzungsnetzwerks. Die typische
Maschenlénge in Bereichen hoher Versetzungsdichte betragt etwa 0.5 um; dies entspricht
einer Versetzungsdichte von etwa 10% cm™2. Es ist jedoch eine Schwankung der Verset-
zungsdichte zu beobachten, denn in der Abbildung ist unten rechts eine deutlich gréfere
Maschenlinge erkennbar, die eine reduzierte Versetzungsdichte widerspiegelt. Neben den
Netzwerkversetzungen sind Versetzungsringe zu beobachten, die hiufig lang gestreckte
Formen parallel zur [121}-Richtung (senkrecht zum Abbildungsvektor) aufweisen. Ver-
einzelt sind auch Dipol-, bzw. Multipolbiindel parallel zur [121]-Richtung erkennbar
.. (Pfeil unten rechts), deren Ausdehnung jedoch kleiner als die der im Bereich I beob-
" “achteten Dipole ist. “Auch die Anordnung von Versetzungringen zu Reihen wurde nicht
“beobachtet. " . _




3.1. EXPERIMENTELLE RESULTATE 55

~ Abbildung 3.12: Ubersichtsaufnahme der Versetzungsstruktur im Bereich I: )
-~ Hellfeldaufnahme, Abbildungsvektor g = [202], Bildebene entspricht der Hauptgle1tebeﬂe_ :
'Pfelle deuten auf Versetzungsringe und auf Dipole entlang der {121]-Richtung. - :
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Abbildung 3.13 zeigt die Analyse eines typischen Versetzungsknotens aus den Verset-
zungen 1, 2 und 3. Die Abbildungen (a)—{d) stellen exemplarisch vier Ausléschungsbedin-
gungen dar, Das véllige Verschwinden des Kontrasts der Versetzung 2 in Abbildung 3.13 d
deutet darauf hin, daB g-b =0 ist und auch g- (b x u) = 0 ist, so da der Burgersvektor

2{110] betragen soﬂte (u: Linienrichtung). Dies wird durch die zweite Ausléschungsbe-
dmgung (Abb. 3.13 ¢) bestitigt, in der die Versetzung allerdings einen schwachen Rest-
kontrast aufweist. Eine Analyse der Linienrichtung zeigt jedoch, daB sie in etwa parallel
zur [121]-Richtung verlauft, und damit um 30° von der idealen Linienrichtung u = [110]
abweicht, fiir die die Bedingung g - (b x u) = 0 erfiillt ist. Benachbarte Versetzungen
mit dem gleichen Kontrastverhalten haben dagegen die ,ideale” [110]-Linienrichtung, so
dafl es sich bei diesen Versetzungen um Lomer—Cottrell-Versetzungen handelt. Fir die
Versetzung 3 und die Versetzung 1 ist je eine Ausléschungsbedingung in Abbildung 3.13 a
bzw. b gezeigt. Die Resultate der Versetzungsanalyse sind in Tabelle 3.2 zusammengefafit.
Danach besteht der Versetzungsknoten aus einer priméren 30° Versetzung und einer 60°
Versetzung in ‘der unerwarteten Gleitebene, die zu einer Versetzung reagieren, bei der es
sich bis auf die kleine Abweichung der Linienrichtung von {110} um eine Lomer-Cottrell-
Versetzung handelt. Damit wird aus der Versetzungsanalyse deutlich, dal neben den Ver-
setzungen im Hauptgleitsystem auch Versetzungen anderer Gleitsysteme gebildet werden.
Dies ist auch-aus Abbildung 3.12 an den Kontrastoszillationen einiger Versetzungen er-
kennbar, die bei schrig in der Probenfolie liegenden Versetzungen auftreten. Daher liegen
diese Versetzungen nicht in der Hauptgleitebene. Aus den Weak-Beam-Dunkelfeldbildern
(Abb. 3.13 ¢ und f) ist ersichtlich, daB die Versetzung 1 in der (111)-Ebene, die gleich-
zeitig auch die Bildebene ist, in Partialversetzungen aufgespalten ist. Die Stapelfehler,
die in Abbildung 3.13 { hell abgebﬂdet sind, weiten sich zum Knoten hin-auf. Neben den
hier analysierten Versetzungen wurden auch Weltere Versetzungstypen beooachtet die in

Tabelle 3.2 aufgehstet smd

Versetzung | - b 1w m o .--"'“'-Gleitebenen-'  -:' | .j-T.yp
1 %[IOI] [112] | (111) ':Hauptglei_teben_g s R 30°
| ziio) ':_[1_1_0] oy | Lomer-Cotrell
3 £1011] [110] (111) | unerwartete Gieitebe_ne- 600
: 2[101] | 121} '"(1_11) - Hauptgleitebene g0
e} ol | Hauptgleitcbene T I

Tabelle 3.2: Versetzungsanalyse Bereich 11 . ST
b: Burgersvektor, u Linienrichtung, n = b x u: Ebene der Versetzung, Versetzungen 1,
2 und 3 bilden einen Versetzungsknoten.
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3.1.5 Versetzungsstruktur im Bereich III

Die Versetzungsstruktur im Bereich III ist im Gegensatz zu dern vorangehenden Stadien
der plastischen Verformung wesentlich komplexer. Auf der Ubersichtsaufnahme 3.14 sind
neben nahezu versetzungsfreien Gebieten Stellen extrem hoher Versetzungsdichte erkenn-
bar, die einé Zellwand bilden. Fir die dunklen punkifSrmigen Kontraste, die auf der
Abbildung 3.14 und auf den folgenden Aufnahmen zu erkennen sind, konnte durch Auf-
nahme von Stereobildern [68] gezeigt werden, dafl es sich um Verunreinigungsriickstinde
der Probenpriparation auf den Probenoberflichen handelt. Im unteren Teil des Bildes
sind Ansitze eines rechtwinkligen Netzwerkes zu erkennen, dessen Linienrichtungen wie
im Bereich IT ungefihr entlang der [110] und der [112]-Richtung verlaufen. Am obe-
ren Rand des Bildes ist der Bereich héchster Versetzungsdichte zu beobachten, in dem
aufgrund ‘der hohen Verspannung der Probe im Hellfeldbild einzelne Versetzungen nur
schwer aufzulésen sind. In der AusschnitivergroBerung (Abb. 3.15) dieser Stelle sind mit-
tels der Weak—Beam—Dunkelfeldmethode die Stapelfehler zwischen Partialversetzungen
abgebildet. Die Stapelfehler, die sich parallel zur Hauptgleitebene erstrecken, zeigen hel-
len Kontrast, wihrend die Stapelfehler auf den iibrigen {111}-Ebenen einen charakte-
ristischen Streifenkontrast aufweisen. Neben Vergréfierungen der Aufspaltungsweiten an
Versetzungsknoten sind ausgedehnte Stapelfehler in der Hauptgleitebene zu beobachten
(Pfeil unten links in Abb. 3.15 a). An einigen Stellen ist eine dreidimensionale Vernet-
zung durch aufeinandertreffende Stapelfehler unterschiedlicher Gleitebenen zu erkennen
(Pfeile in Abb. 3.15 a), wahrend die aneinandergereihten hellen Dreiecke (Abb. 3.15 b)
eine Vernetzung in der Hauptgleitebene bedeuten.

Die Zellwédnde bewirken, dafl benachbarte, durch eine Zellwand voneinander getrennte Be-
reiche gegeneinander verkippt sind. Das wird in Abbildung 3.16 an dem unterschiedlichen
Versetzungskontrast der Bereiche A und B deutlich, die durch eine nahezu senkrecht zur
Probenebene verlaufende Versetzungswand getrennt sind. ‘Der Abbildungsvektor £(022)»
um den die Probe verkippt wurde, deutet die Spur der konjugierten Gleitebene {111} an,
so daB die Versetzungswand in etwa parallel zur konjugierten Gleitebene verlduft. Auf
der linken Seite der Wand A sind die Versetzungen verschwommen, dieser Bereich ist
weit aus der Bragg-Lage verkippt, wahrend rechts der Wand (Bereich B) nur eine leichte
Verkippung aus der Bragg-Lage vorliegt, so dafl der Versetzungskontrast. ausgeprégt ist.

Auch auf der Abbildung 3.16 findet man groBe versetzungsfreie Bereiche innerhalb des
»oubkorns”. An vielen Versetzungen sind Kontrastoszillationen zu beobachten, die auf
schrig in der Folie liegende Versetzungen hinweisen. Somit hegt eine hohe Dichte von
Versetzungen nicht in der Hauptgleitebene, die sich parallel zur Probenfolie erstreckt.
An ihrem typischen ,Kaffeebohnenkontrast™ [68, 166] lassen sich die Versetzungsringe
identifizieren, von denen einige auf Abbildung 3.16 durch Pfeile gekennzeichnet sind. Die
Verteilung der Versetzungsringe ist inhomogen, es wurden Bereiche hoher chhte an Ver-

SuchugSf}ﬂ5e.u uuuu& teu, ule JeéOC auxueﬂ Zua .u..eiheu. cuu.geuxdueu Slud

Ein Beispiel fiir einen Bereich hoher Ringdichte zeigt die Abbildung 3.17. Neben lang ge-

-~ streckten Versetzungsringen entlang der [121]-Richtung (sehr vereinzelt) sind auch zahl- .

reiche, regellos angeordnete Versetzungsringe erkennbar (Pfeile). Wiederum fallt die inho-

- mogene Verteilung der Versetzungen aul. Im Gegensatz zu den Abbildungen 3.14 und 3.16 SR
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Abbildung 3.14: ..vaﬂmh.n.mmmmm@mmﬁm einer Zellwand in der Hauptgleitebene, Bereich Iil o
. Abbildungsvektor g =:[220], ‘dunkle Flecken. entsprechen Verunreinigungen auf der. = =
- Probenoberfliche. . .~~~ .o : _
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Ty

Abbildung 3.15: Weak—Beam—-Aufnahme einer Zellwand: Stapelfehler der Hauptgleitebe-
ne zeigen hellen Kontrast, Stapelfehler anderer. Gleitebenen zeigen Streifenkontrast. (a):
g = [111}, Pfeil oben rechts deutet ausgedehnten Stapelfehler an, (b): g = [111], planares
Netzwerk der Hauptgleitebene. . = o o

kann man hier ein Subkorn beobachten, in dem langgestreckte Versetzungen liegen, die
bevorzugt entlang der [110}- und [011]-Richtung orientiert sind (Bereich A). Die Orientie-
rung der Versetzungen entlang von (110)-Richtungen deutet an, daB es sich hier wieder um
Lomer—Cottrell-Versetzungen handeln kénnte. Durch Kontrastanalysen unerschiedlicher
Versetzungen (siche unten) konnte die Existenz dieser Versetzungstypen im Bereich III
bestatigt werden. Das Auftreten von Lomer—Cottrell-Versetzungen entlang unterschied-
licher (110)-Richtungen ist ein direktes Indiz fir die gleichzeitige Aktivierung von Gleit-

systemen auf unterschiedlichen {111}-Ebenen. In der Zellwand im Bereich B findet man
£l der 11191 Bichtune u A

ungeféhr rechiwinklige Anordnungen von Versetzungen entlang der [112]-Richtung und
“der [110]-Richtung, die an das Netzwerk im Bereich II erinnern. Der Bereich C wird
dagegen durch Versetzungen dominiert, die 30°-45° von der [11{]-Richtung abweichen.

..HB.mowmmwmmw werden Ergebnisse von Versetzungsanalysen vorgestellt, die in Tabelle 3.3
- aufgelistet sind. Abbildung 3.18 zeigt beispiclhaft Weak-Beam-Bilder zweler Verset-

ET




oFurIsSunz)esIo) TOUYDTZUTRY oiold “VddnIoA BpuRueTeses puss'g
pun Y ayotelag eyuuaIied puemley oIp UoIng (JI] Yolereg Wl WIO¥qng :97'g Sunprqqy

dNT WALWHCAYEA HOSILSVId NOA NHLAVHOSNEDIY HTIHEINLMOYLS °§ TAEILIIYY A



NS ...H_u”mmwmﬂwupmmmwwm@@d« WOpINMA ‘USTUQYN NZ UR)YIR]0S( mommmﬁommwﬁ,mﬁwwm m:u P wr)
... . uopIom J0p[Iqe8qe (P 8T°g) ISRIJUONULMEING Il oUeqy—(1]T) I9p IB[yapedely o1p pun

{e'g1°¢) 1oy sueqy—(111) Iop Io[yapede)§ o1p gep “Iyemss os uopimm ueSunSurpaqsdunp
TI9qV 310 (P 81°¢ "qqV) NIomzIoN S[RUOISTOWIPISIP Sep pun (oy[edg oxm) ousqsyols

oS

-1dne}] Top usIoqNoAsIOSIng W yromzieusIunzyesis) orewerd sep wodA1yIomziousSunz

‘radAysfunz

.-uwmuw.\w.. wuﬂ.%o.ﬂumm&qz SpUBM[[o7 ) PUn g 2UIIRIsg ‘o7 IsUIe Solouu] ! Y SUIIIag

i

06g] = 8 1] yorlag Wl MPNISSIUNzZIesia) Isp oWlemnesypIseg ) (41'g Sanprqqy

HEVLINSEY HTTHINIWIHAIXH 1'§

£9



64 KAPITEL 3. STRUKTURELLE EIGENSCHAFTEN VON PLASTISCH VERFORMTEM INP

Versetzung -~ b RTINS < 8 Gleitebene. Typ
planares Netzwerk = 1 S[o11] -.';"?[011] - '(111_) ©HGE S e
2| &[110] | =[L10] | (211),(11T) | HGE, unerw.GE | 0°
3| g[101] | ~[101] | (iT1),(111) | HGE,QGE | 0°
4. 2[011} | = 101} | - (111) konj.GE 60°
5o |gmiop| 7|z ol v
6 [smiop|{ 7| 7 | 1
7 | g[10T] | w~[101] | (2I1) - HGE 0°
" Versetzungen 1,3 und 7 sind é,ufgespa.iten in der HGE.
dreidimensionales Netzwerk | 1, 1, 4i011] [110} (111) unerw.GE 80°
- o 2 | e £ I ?
| 2 | gpio] 7] @iy HGE
13,3 g[101] | ~[10]] | 111),(111) | HGE,QGE | 0°
Lomer—_.Cottre]l—Versetzung S £[110] | [110] “(001) - 90°
Schraubenversetzung £[110] {110] | (111),(111) | HGE, unerw.GE | 0°
60°-Versetzung " ef101) | - -[t10} | - (111) HGE 60°

Tabelle 3.3:" ‘Versetzungsanalyse Bereich III: b: Burgersvektor, u: Linienrichtung,
n = (b x 1): Ebene der Versetzung, HGE = Hauptgleitebene, QGE = Quergleitebene,
konj.GE = konjugierte Gleitebene, unerw.GE = unerwartete Gleitebene; Bezeichnung der
Versetzungen: siehe Abb. 3.18. . -

gestellt, die parallel zu {(110)-Richtungen sind (Abb. 3.18 b und e). Die Analysen der
Burgersvektoren und Linienrichtungen der Versetzungen zeigen, daB die planaren Ver-
setzungsnetzwerke (Abb. 3.18 a—c) hauptsichlich aus Schraubenversetzungen bestehen,
deren Linienrichtung nur wenig (<10°) von (110)-Richtungen der Hauptgleitebene abwei-
chen. Die Versetzung 4 in Abbildung 3.18, die nicht in der Hauptgleitebene sondern in
der {111)-Ebene legt, verbindet die komplanaren Versetzungsstrukturen der Hauptgleit-
ebene. Die Versetzungen 1, 3 und 7 sind in der Hauptgleitebene in Partialversetzungen
aufgespalten, so daB die Stapelfehler Dreiecke zwischen den Versetzungsknoten aufspan-
nen.

Ein Beispiel fiir ein dreidimensionales Versetzungsnetzwerk zeigt die Abildung 3.18 d, auf
der zwei Knoten aus den Versetzungen 1, 2 und 3 bzw. 1°, 2°, und 3’ mit gleichem Kon-
trastverhalten gezeigt sind. Die Knoten bestehen aus einer Schraubenversetzung (3, 3'),
. einer 60°~Versetzung der (111)-Ebene (1, 1’)-und einer Versetzung mit Burgersvektor
'£[110} (2, 2°). ‘Die Linienrichtung und somit auch die Ebene der Versetzung 2 138t sich
aufgrund ihrer gekriimmten Versetzungslinie nicht bestimmen. Die §0°-Versetzung 1 ist
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Abblldung 3.20: Aufspaltungsweiten der einzelnen Proben: a:1,1(Zn). durchgezogenen
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Abbildung 3.21: Aufspaltungsweiten aller Proben:
durchgezogenen Kurve: v = 18.7 mJ/m?
gestrichelte Kurven: 20-Umgebung v = 16.2 mJ/m?® bzw. v = 21.2 mJ/m?

3.1.6 Messung und Auswertung der Aufspaltungsweiten

Die Analyse der Aufspaltungsweiten nach dem im Kapitel 2.2.3 beschriebenen Verfahren
erfolgte an den Proben 1,1(Zn) (Zn—dotiert) und I; (undotiert}), die nur bis in den Bereich I
verformt worden waren und somit vergleichsweise niedrige Versetzungsdichten hatten (vgl.
Tabelle 3). (Im Anhang A sind alle MeBwerte aufgelistet.) In Abbildung 3.20 ist fiir jede
Probe die Aufspaltungsweite als Funktion des Winkels © dargestellt, den Burgersvektor
und Linienrichtung der jeweiligen Versetzung einschliefen. Fiir alle Proben zeigt sich ein
charakteristischer Anstieg der Aufspaltungsweiten mit dem Winkel. Die Mebwerte er-
strecken sich iiber einen Wertebereich von 5 nm bei reinen Schraubenversetzungen bis zu
15 nm bei Stufenversetzungen. In Abbildung 3.20 ist eine starke Streuung der Mefiwerte
gleichen Versetzungstyps zu erkennen, wie z.B. die Stufenversetzungswerte der Probe
I;1 (Abb. 3.20 b) oder die Werte der 40°~Versetzung der Probe I,1(Zn) (Abb. 3.20 a}.
Die durchgezogenen Linien geben theoretisch berechnete Aufspaltungsweiten wieder, die
aus der anisotropen Elastizitétstheorie nach [100] bestimmt wurden. Das Programm

~ANCALC [100] berechnet die Wechselwirkungsenergie E(9) =y - A(®) (y =Stapelfeh-. - -

N lerenergie). ‘Durch Minimierung der Abstandsquadrate wurden die theoretischen Kurven

| an die. Mefwerte a,ngepaﬁt und so der Wert.der Stapelfehlerenergie . der einzelnen Pro-
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ben zu 18mJ/m?-20mJ/m? bestimmt. Da der statistische Fehler der Stapelfehlerenergic
so groB ist, daB sich die 30—Umgebungen! um die Kurven iiberschneiden, kann kein si-
gnifikanter Unterschied der Stapelfehlerenergie-Werte der cinzelnen Proben festgestellf
werden. Daher wurden die MeBwerte in Abbildung 3.21 zusammengefalit. Die durchge-
zogene Kurve wurde nun unter Beriicksichtigung aller Mefwerte ermittelt und enfspricht
einer Stapelfehlerenergie v von (18.7+1.3) mJ/m® (lo—Fehler). Mit Beriicksichtigung
der Fehlerbalken (siche Abb. 3.20) fallen nahezu alle MeBwerte in die 20-Umgebung, die
durch die gestrichelten Kurven dargestellt ist.

2.2 Diskussion

Im folgenden wird die Entstehung der Defekistruktur durch die plastische Verformung
diskutiert. Dazu sind die wichtigsten Ergebnisse der Charakterisierung der Versetzungs-
strukturen in den unterschiedlichen Stadien der Verformung in Tabelle 3.4 noch einmal
zusammengefaBt. Bevor jedoch die plastischen Eigenschaften auf mikroskopischer Ebene
diskutiert werden, wird auf die Verformungskurve eingegangen.

3.2.1 Plastisches Verhalten von InP

Die in dieser Arbeit verformten Proben zeigen das fiir Halbleiter typische Verformungs-
verhalten. Wie bereits in der Arbeit von Siethoff et al. beschrieben [174], zeichnen
sich verformte Proben durch mehrere Verformungsstadien unterschiedlicher Verfestigung
aus (siche Kap. 1.1, S. 11). Ein Vergleich der Abbildungen 1.1, die von Siethoff et al.
veroffentlicht wurde, und 3.2 zeigh, daf die hier behandelten Proben bis maximal in die
erste Erholungsstufe (Bereich III) verformt wurden.

Zum Vergleich der unterschiedlich behandelten Proben bieten sich die unteren Streck-
grenzen an, die in Tabelle 3.1, Seite 42 zusammen mit den Verformungsbedingungen auf-
gelistet sind. Die Verformungsgeschwindigkeiten betragen fiir alle Proben zunichst etwa
1-107*% s71. Ein Vergleich der unteren Streckgrenzen der bei 600 °C verformten Proben
zeigt, dafl der Wert der Zn—dotierten Proben héher liegt als der der undotierten Proben.
Dieses Verhalten, das auch von V8lkl [206] beobachtet wurde, zeigt eine Hartung des Mate-
rials, die durch die Behinderung der Versetzungsbewegung durch Verunreinigungsatome
erklart werden kann (sieche Kap. 1.1). Niedrige Versetzungsgeschwindigkeiten werden
durch die Diffusion von Fremdatomen bestimmt, die sich im Spannungsfeld der Verset-
zungen ansammeln. Bei hohen Versetzungsgeschwindigkeiten mufi man sich die Verset-
zungsbewegung als viskoses Gleiten vorstellen, da die Verunreinigungen als Hindernisse
wirken. Auch fiir die Dotierung mit Schwefel wurde eine Erh6hung der FlieBspannung bei
sonst gleichen Verformungsbedingungen beobachtet [37, 78, 148, 207].

Bemerkenswert ist jedoch, da8 auch fiir die undotierten Proben unterschiedlich hohe Span-

ST R, | hankh
uuuseu cu.J. uel. uuue.i.cu SOLTECKEIEnzZe uecua.Chﬁeu we?deﬂ ‘ferg}.exuhu man dﬁa ‘D""‘i"‘:ﬂ T

T 1pie 30—Umgebung legt den Wertebereich fest, in den ein MeBwert mit einer Weahrscheinlichkeit von
99% falit. (20’—Umgebung 95%; lo-Umgebung 67%)

il
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und 1,2, die beide bei gleichen Verformungsbedingungen komprimiert wurden, so erkeant
man fiir die Probe I,1 {7, = 4.56 MPa) eine deutlich héhere Spannung als fir die Probe
1,2 (1, = 3.13 MPa). Eine mégliche Erklarung fiir diese Diskrepanz konnte eine grofere
Konzentration an Verunreinigungsatomen in der Probe I;1 sein; diese Probe stammt von
einem anderen Hersteller als die Probe ;2. Diese Verunreinigungen wirken dann wie die
Dotierstoffe. In Proben, die vom gleichen Hersteller stammen, stimmen die Spannungs-
werte der Streckgrenzen in etwa {iberein, z.B. fiir die Proben (Hersteller: Crismatec) [.3
(71, = 4.61 MPa), L1 (7, = 4.56 MPa) und §;3 (7, = 4.37 MPa).

3.2.2 Entwicklung der Versetzungsstrukturen mit zunehmen-
der Verformung

Die Untersuchung der Versetzungsanocrdnungen

Fiir das Verstandnis des plastischen Verhaltens ist die Untersuchung eingefrorener Ver-
setzungen zweckmiBig, so dafl die beobachtete Versetzungsanordnung direkt als Resultat
der Verformung interpretiert werden kann. In der Literatur wurde darauf hingewiesen,
daB sich die Versetzungsstrukturen in verformten Cu-Einkristallen im belasteten Kristail
von denen im unbelasteten Fall unterscheiden [70, 71]. Auch bei der Verformung von
Elementhalbleitern wurde darauf geachiet, eingefrorene Versetzungsanordnungen [5, 6]
zu analysieren. Im Fall der Cu-Verformung unterscheiden sich die eingefrorenen Verset-
zungsanordnungen von den relaxierten Versetzungsstrukturen nur durch die Umlagerung
freler priméarer Versetzungen; Versetzungsschichten und -winde bleiben dagegen erhalten
[22, 71]. Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden nach der plastischen Verfor-
mung nicht unter Last abgekiihlt, so dafl man von relaxierten Versetzungsanordnungen
ausgehen kann. Es ist daher zu erwarten, daB freie, gleitfdhige Versetzungen ihre Po-
sition nach der Entlastung verindern, wihrend die Netzwerkstrukturen auch nach dem
Abkithlen erhalten bleiben. Auch die Priparation der TEM-Folien kann eine Anderung
der urspriinglichen Versetzungsstruktur bewirken. Hier sind zwei Aspekte zu beachten:
die Entstehung neuer Defekie und die Verénderung der urspriinglich vorhandenen De-
fekte. Speziell InP ist aufgrund seiner starken Sprédigkeit anfillig fiir die Entstehung
praparationsinduzierter Defekte, z.B. Mikro-Risse und Versetzungscluster [53], die je-
doch in den hier untersuchten Proben nicht beobachtet werden konnten. Die Anderung
der Aufspaltungsweiten an den DurchstoS8punkten dissoziierter Versetzungen mit den Pro-
benoberfliche (vgl. Abb. 3.5) deutet aufl eine Versetzungshewegung wihrend der Prapa-
ration hin. Diese Beobachtung wurde in der Literatur als Plastizitdt — also Beweglichkeit
der Versetzungen — von InP bei Raumtemperatur gedeutet [90].

Die Entstehung der Versetzungsanordnung in den unterschiedlichen Stadien
der plastischen Verformung

‘Bereich I Durch die Wahl einer (123)-Verformungsachse ist die Bildung der Verset-

‘zungen im Hauptgleitsystem bevorzugt (siehe auch Tabelle 2.1). Aus Tabelie 3.4, in der

die wichtigsten Ergebnisse der elekironenmikroskopischen Untersuchungen zusammenge-
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71

Typische Versetzungsstrukturen

=)

)

hauptsdchlich Versetzungen
in (111)[101]

dominant: Stufendipole
entlang [121]

wenige Schrauben— und
60°—Versetzungen

sehr selten Versetzungen
auf anderen Gleitebenen

kleine Versetzungsringe
(¢ ca. 50 nm), hiufig
angeordnet zu Reihen
entlang [121]

Proben I;:

gleiche Versetzungstypen
wie I,

»schwache” Linien
entlang (110}

zahlreiche kleine Versei-
zungsringe {¢ ca. 50 nm),
Bildung von langen Reihen
entlang (112}- und {(110)-
Richtungen

.aus 30°—Versetzungen des

rechtwinkliges Netzwerk

Haunptgleitsystems und
60°—Versetzungen der
unerwarteten Gleitebene

Reaktionsprodukt: Lomer—
Cottrell-Versetzung

wenige Stufenversetzungen
und —dipole entlang [121]

wenige Versetzungsringe

Bereich I Bereich 11 Bereich IiI

Versetzungsdichte: Versetzungsdichte: Versetzungsdichte:

5-106% em~2 1-5-10°% cm™2 Zellwand : > 10'° cm™?
Subkorn: z.T. versetzungsfrei

Proben I,:

o ausgeprigte Zellstruktur

o Versetzungswinde trennen
gegeneinander verkippte
Subkérner

¢ Zellwinde nmschliefen ver-

setzungsarme, z. T, sogar
versetzungsfreie Bereiche

¢ planare Netzwerke:
Schraubenversetzungen in
der Hauptgleitebene

o dreidimensionale Netz-
werke: 60°—Versetzungen
der unerwarteten Gleit-
ebene,
Schraubenversetzungen

der Hauptgleitebene

grofle Aufspaltungsweiten
der Partialversetzungen in
den Netzwerkknoten '

ar

¢ wenige Lomer—Cottrell~
Versetzungen

e wenige Versetzungsringe,
. aber Bereiche héherer
Ringdichte

Tabelle 3.4: Zusammenfassung der beobachteten Versetzungsstrukiuren

faBt sind, ist zu erkennen, dafi sowohl fiir die Proben 1, als auch fiir die Proben I, sehr
ghnliche Versetzungsanordnungen und —typen des Hauptgleitsystems beobachtet werden.

Im Gegensatz zu den Elementhalbleitern gibt es in den Verbindungshalbleitern jeweils o
- und S-Versetzungen fiir identische Versetzungstypen, deren Versetzungsgeschwindigkeiten
. -unterschiedlich -grof sind {222, 188] (siche Kap. 2.2.2, 5. 28). - Daher kann man nicht
“gleichméfig wachsende, hexagonale Versetzungsringe erwarten, sondern beobachtet Ver-

-setzungskonfigurationen, welche die Versetzungsgeschwindigkeiten widerspiegeln [57]. Wie

N
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im GaAs sind im InP die Versetzungsgeschwindigkeiten von a—, 8- und Schraubenver-
setzungen zudem abhingig von der Dotierung [221]. Nach Abbildung 3.22 ist im un-
dotierten Kristall die Geschwindigkeit der Schraubenversetzungen, im p-dotierten Fall
dagegen die der o—Versetzungen, am niedrigsten. Es ist daher zu erwarten, dall die
Versetzungsstruktur zunéchst hauptséchlich aus dem Versetzungstyp der niedrigsten Ge-
schwindigkeit, also im undotierten Fall aus Schraubenversetzungen, besteht. Dies stimmt
mit Beobachtungen von Gall et al. [78] iiberein, die im mikroplastischen Bereich - das ist
der Bereich der Spannungs-Dehnungskurve vor dem Erreichen der oberen Streckgrenze
— eine homogene Struktur aus priméren Schraubenversetzungen finden.

@'3
€ il
% 2
£
8 gl j/
!i
A
- )
Zn: 6210 o3
o i i !

s g wsgsd a-fpe
Abbildung 3.22: Versetzungsgeschwindigkeiten in InP nach [221]

Im Easy-Glide Bereich wurde jedoch in dieser Arbeit sowohl in undotierten (Proben
Ia) als auch in p-dotierten (I;) Proben eine Versetzungsstruktur beobachtet, die von
Stufendipolen des Hauptgleitsystems dominiert wird (vgl. Tab. 3.4, 8.71). Schraubenver-
setzungen treten dagegen nur selten auf. Diese Beobachtungen stimmen mit denen in
anderen Halbleitern wie GaAs [218], Ge [5, 6] und Si [158], sowie mit Untersuchungen der
Versetzungsstrukturen in kubisch—flichenzentrierten {kfz-) Metallen {22, 182] Gberein.
~Aus diesem Vergleich zeigt sich, daff die Versetzungsstruktur in InP weniger durch die

" Unterschiede in den Versctzungsgeschwindigkeiten der verschiedenen Versetzungstypen

. "_'-begrﬁndet. ist als vielmehr in der Wechselwirkung der Versetzungen miteinander oder der
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Wechselwirkung von Versetzungen mit Fremdatomen bzw. Fremdatomagglomeraten.

Aus dem Auftreten der gleichen Versetzungstypen und —anordnungen in den unterschied-
lichen Materialien ergeben sich noch weitere Konsequenzen: Da im Gegensatz zu den hier
verformten InP-Proben die Defektstruktur z.B. in Ge [5, 6] an eingefrorenen Versetzungen
untersucht wurde, dndert sich die Versetzungsanordnung offensichtlich auch im Bereich I
beim Abkiihlen ohne Last wenig.

Im folgenden werden die Entstehungsmechanismen der beobachteten Versetzungstypen
im Bereich I der plastischen Verformungskurve im Vergleich mit der Literatur disku-
tiert: Die geringe Dichte primérer Schraubenversetzungen ist durch die Anni-
hilation von Schrauben mit antiparallelem Burgersvektor zu erkliren {5, 182]. Néhern
sich zwel Schraubenversetzungen verschiedener Versetzungsquellen auf nah benachbarten
Gleitebenen, so ist ihre Annihilation durch Quergleitung (s.u.) mdglich.

(a)

(c_)

Abbildung 3.23: Entstehungsmechanismus der Stufendipole nach {193]

Fir die Entstehung der beobachteten Stufendipole werden in der Literatur zwei prin-
‘das Entstehungsmodell nach Tetelmann [193]. Zwei Versetzungen MM’ und NN’ (a) mit
. antiparallelem Burgersvektor, die auf unterschiedlichen komplanaren Gleitebenen sind,
“ordnen sich entlang des Stiicks PP’ bzw RR’ parallel (b). Diese Anordnung der Verset-
' zungen-_i_st stabil, wenn der Abstand der Gleitebenen hinreichend klein ist, so dafl die
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Abbildung 3.24: Entstehungsmechanismus der Stufendipole aus nicht gleitfihigen

Spriingen in Schraubenversetzungen nach [108]

et ol o -

Wechselwirkung der Dipolversetzungen grof ist. Hat das Stiick P’M’ oder R’N’ Schrau-
bencharakter, so kann durch Quergleiten eine Abiésung des Dipols entstehen, wobei eine
Schraubenversetzung mit einem Sprung zuriickbleibt {Abb. 3.23 ¢ Versetzung M’N).

Der zweite Mechanismus [108] geht von einem Sprung in einer Schraubenversetzung aus,
der nicht in der Bewegungsrichtung der Versetzung gleitfahig ist. Abhéngig von der
(GréBe des Sprungs konnen die in Abbildung 3.24 a-c dargestellten Prozesse stattfinden:
Wéahrend sich bei einer sehr grofien Sprunghéhe (b} die Versetzungsteile auf den unter-
schiedlichen Gleitebenen unabhingig voneinander bewegen, werden bei einer sehr kleinen
Sprunghéhe (a) Punktdefekte bei der Bewegung der gesamten Versetzung gebildet. Im
Fall mittlerer Sprunghdhe schlieflich werden durch die Bewegung der Schraubenverset-
zung Stufendipole erzeugt (c).

Ein wesentlicher Punkt der Bildung der Dipole nach diesem Modell ist die Existenz von
Spriingen in Schraubenversetzungen, die auf zwei Arten entstehen kbénnen: Zum einen
‘werden durch die Durchdringung von Versetzungen unterschiedlicher Burgersvektoren

.. elementare Spriinge der H6he eines Burgersvektors gebildet, die dann an einer Stelleza .
““einem groflen Sprung angesammelt werden konnen [108]. Dieser Entstehungsmechanis- =~

. mus der Spriinge ist in den ‘hier beschriebenen Proben eher unwahrscheinlich, da wenige
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Versetzungen einen anderen als den priméren Burgersvektor haben. Das zweite Mo-
dell beschreibt die Bildung eines Sprungs durch einen Doppelquergleitprozef [107, 108]
einer Schraubenversetzung. Da die Richtung des Burgersvektors 2(110), die bei der
Schraubenversetzung parallel zur Linienrichtung ist, zugleich die Schnittgerade von zwei
{111}-Ebenen bildet, ist eine Schraubenversetzung in diesen beiden Ebenen gleitfahig.
StoBt die Schraubenversetzung bel der Gleitung in der Primirgleitebene auf ein Hin-
dernis wie z.B. Punkidefekte oder Punktdefektagglomerationen, so kann sie daher ihre
Bewegung in der Quergleitebene fortsetzen. Da der Schmidfaktor jedoch in der Quer-
gleitebene fir alle Gleitrichtungen verschwindet, wird die Versetzung méglichst in das
Hauptgleitsystem zuriickkehren, wobei zwei Spriinge in der Versetzung zuriickbleiben.

Aus der Beobachtung der Versetzungsstruktur in den verformten Proben 148t sich zunéchst
nicht eindeutig entscheiden, welcher der beiden Mechanismen die Bildung der Dipole be-
wirkt. Die Beobachtung von Sprilngen quer zur Hauptgleitebene, die aus den Bildern 3.4
und 3.7 an einigen Versetzungen erkennbar sind, sprechen mit gréferer Wahrscheinlichkeit
fiir den zweiten Mechanismus. Auch die Beobachtung einer Reihe kleiner Versetzungsringe
in Abbildung 3.9, die quer zu einer stark gezackten Versetzung liegen, deutet auf den
zweiten Mechanismus hin, da ein Ringbildungsmechanismus gemafl Abbildung 3.24 a vor-
zuliegen-scheint.

D QOO0
Ao )

(a {bi . {c)
Abbildung 3.25: Entstehung von Versetzungsringreihen aus Dipolen nach {108]

Wie in der Verformung von z.B. GaAs [56] sind auch in InP die ausgepréigten Reihen klei-
ner Versetzungsringe ein weiteres charakteristisches Merkmal der Versetzungsstruktur
im Bereich I. Der Bildungsprozefl dieser Reihen, die aus den Versetzungsdipolen durch
lokale Annihilation der Dipolversetzungen gebildet werden kénnen, vollzieht sich in zwei
Schritten, die in Abbildung 3.25 schematisch dargestellt sind. Zundchst 18st sich der Di-
pol als ldnglicher Versetzungsring von der urspriinglichen Versetzung ab, um dann seine
Energie durch Aufbrechen in kleine Versetzungsringe weiter zu minimieren [108]. Beide
Stadien dieses Prozesses werden in den verformten Proben beobachtet (vgl. Abb. 8.3}, in
denen sowohl langliche Versetzungsringe als auch Reihen kleiner Versetzungsringe entlang
der [121}-Richtung beobachtet werden, welche der Richtung der priméren Stufendipole
entspricht. Auch die Weak-Beam-Aufnahme 3.8 stellt eine experimentelle Evidenz fiir
diesen ProzeB der Ringbildung dar. Denn hier ist eine Schraubenversetzung zu beobach-
. ‘ten, von.-der sich senkrecht eine Reihe kleiner Versetzungsringe abgelost hat. In dieser

8 “Reihe befindet sich auch ein linglich gestreckter Versetzungsring, an dessen Enden Ein-

~schnfirungen zu beobachten sind, die ein weiteres Aufbrechen in kleinere Ringe andeuten.

i
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Dieser Abschniirungsprozef ist mit Punktdefektreaktionen wie Absorption oder Emis-
sion von Zwischengitteratomen bzw. Leerstellen korreliert. Somit kann auch bei relativ
niedrigen Temperaturen wie 500 °C (T/T, = 0.54) auf cine hohe Beweglichkeit der
Punktdefekte geschlossen werden.

Fin weiterer mdoglicher Mechanismus zur Entstehung von Versetzungsringen besteht in der
Bildung von Punktdefekten durch Kletterprozesse von Versetzungen. Diese Punktdefekite
kénnen dann durch Diffusion zu Versetzungsringen agglomerieren [107, 108]. Oben wurde
bereits die Entstehung von Versetzungsringen gemaf Abbildung 3.24 a diskutiert, die
ihre Entsprechung in Beobachtungen findet (Abb. 3.9). Weitere Hinweise auf gekletterte
Versetzungen konnten in den hier analysierten Versetzungsstrukturen nicht beobachtet

werden.

Auch in den mit hohen Verformungsgeschwindigkeiten — also bei héherer Spannung —
verformten Proben (I;) finden sich die Ringreihen. Hier sind jedoch zusdtzlich Anordnun-
gen in {110)~ Richtungen zu beobachten. In diesen Proben erstrecken sich auch entlang der
{110)-Richtungen Dipole {vgl Abb. 3.6), so daB die Entstehung der Ringreihen ebenfalls
durch abgespaltene Dipolsegmente erklart werden kann. Die Entstehung dieser Dipole
ist auf die Ausrichtung der Stufendipole entlang der (110)-Richtungen zuriickzufiihren
(siehe abknickende Dipole Abb. 3.6), die den Versetzungslinienrichtungen der héchsten
Peierls-Potentiale entsprechen. Diese Anordnung ist eher typisch fiir Tieftemperaturver-
formungen, bei denen ebenfalls bevorzugt Versetzungen entlang von (110)-Richtungen
liegen (Peierls—Tiler).

Im Unterschied zu den Proben I, ist in den bei hSheren Spannungen verformten Proben
I, ein -zusitzlicher Versetzungstyp zu beobachten, der durch vergleichsweise schwachen
Kontrast gekennzeichnet ist. Diese ,,schwachen Linien” wurden in der Literatur so-
wohl in plastisch verformten Metallen [22, 98, 182] sowie in Si [180, 217], Ge [6, 47, 48]
und GaAs [55, 126] beobachtet. Obwohl Alexander [6] auch ,schwache Linien” entlang
einer {123)-Richtung findet, sind in allen anderen Verdffentlichungen ausschlieflich (110)-

Linienrichtungen in Uberemstlmmung mit den hier untersuchten InP Proben beobachtet
worden. Als Erklarung fiir das Kontrastverhalten der Versetzung wurde in der Literatur
die Bildung eines Stapelfehler-Dipols (Z- oder S-Dipol [217]) angefiihrt, bei dem die ur-
spriinglichen Gleitebenen der aufgespaltenen Dipolversetzungen durch einen Stapelfehler
in einer dazu geneigten {111}-Ebenre verbunden werden (siche Abb. 5.11). Aus einem
einfachen Dipol mit einer {110)-Linienrichtung ist die Bildung eines Stapelfehlerdipols
dann energetisch giinstiger, wenn ein bestimmter Abstand der Gleitebenen der Dipolver-
setzungen unterschritten wird. Durch die Bildung von Shockley-Partialen wird in der
geneigten Ebene der Stapelfehler erzeugt, so daff die Linienrichtung exakt in der Schnit-
geraden der beiden {111}-Ebenen liegen muB. In der Veréffentlichung von de Cooman [36]
wird die Entstehung der Stapelfehlerdipole in GaAs und deren Kontrastverhalten erklért,
was auch.auf die hier beobachteten ,schwachen Linien” iibertragen werden kann. Die
Anbrd_m_ng der Dipole entlan g der ( 11 O) Richtung kann danach entweder durch Rotation
aus einer Schrau Demersenzung in der U.J.U y—Richtung emstenen Auch mittels der hoch-
. auflésenden TEM konnten in dieser Arbeit Z-Dipole beobachtet werden (siehe Abb. 5.10)
In chemisch gediinnten Proben konnte eine Versetzungsbewegung unter dem Elek-
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tronenstrahl beobachtet werden (siehe Abb. 3.10 und 3.11}. Diese Bewegung, die auch in
verformten GaAs Proben schon gefunden wurde [126, 141, 142, 143, 191}, 148t sich auf die
Erhéhung der Versetzungsgeschwindigkeit durch die Bildung von Elektron-Loch-Paaren
zurtickfiihren. Die Bildung dieser Elektron-Loch-Paare wird durch die Elekironenbe-
strahlung induziert. Von Maeda et al. {141, 142] wurde aus einer systematischen Unter-
suchung der. Versetzungsgeschwindigkeiten bei der In-Situ Verformung von GaAs unter
Elektronenbestrahlung vorgeschlagen, dafl die Rekombination der Elektron-Loch-Paare
an der Versetzung die Bildung von Kinken energetisch erleichtert. Die Entstehung und
Bewegung von Kinken, welche thermisch aktivierte Prozesse sind, bestimmen die Verset-
zungsgeschwindigkeit auf mikroskopischer Skala (siehe auch Kapitel 1.1). Die Erhdhung
der Temperatur der Probe durch die Elektronenbestrahlung, die ebenfalls eine erhéhte
Versetzungsgeschwindigkeit bewirkt, spielt nach Maeda et al. [141] eine untergeordnete
Rolle. Von Kuesters et al. [126] wird dagegen angenommen, dafl die Beweglichkeit der
Kinken, die bereits in gebogenen Versetzungssegmenten vorhanden sind, durch die Re-
kombination der Elektron-Loch—Paare an der Versetzung erhdht wird.

Wihrend in den In-5Situ Verformungsexperimenten von Maeda et al. berichtet wird, dafl
die Versetzungen sich gleichmiBig bewegen, stellen Kuesters et al. in Ubereinstimmung
mit den hier gemachten Beobachtungen eine ruckweise Bewegung der Versetzungen in
den bereits verformten Proben fest. Griinde fiir diese Hemmung der Bewegung kénnten
vorhandene Punktdefekte und Verunreinigungen sein, die die Versetzung lokal behindern.
In Abbildung 3.10 d ist beispielsweise die Fixierung der Versetzung an zweil Punkten zu
erkennen, die auf lokale Hindernisse schlieflen lassen. Die Existenz der in diesem Falle nicht
sichtbaren Verunreinigungen oder Punktdefekte wird auch durch die Beobachtung lokaler
Schwankungen der Aufspaltungsweiten der Versetzungen belegt (siehe z.B. Abb. 3.5).

Da die Bewegung von Versetzungen nur in chemisch gediinnten, nicht aber in lonen-
gediinnten Proben beobachtet werden konnte, kann auf eine gewisse Relaxation der Ver-
setzungsanordnung durch den Beschufl mit Tonen geschlossen werden. Dies betrifft, wie
bereits oben erwahnt, jedoch nur isolierte Versetzungen. In komplizierteren Versetzungs-
strukturen wurde keine Bewegung der Versetzungen gefunden.

Bereich II: Bei weiterer Verformung in den ersten Verfestigungsbereich ist eine Verdich-
tung der Versetzungen zu Netzwerken zu beobachten, die sich in Versetzungsschichten
paraliel zur Hauptgleitebene erstrecken. Das rechtwinklige Netzwerk besteht sowohl aus
primiren Versetzungen als auch aus sekundéren Versetzungen der unerwarteten Gleit-
ebene, die zu unbeweglichen Lomer-Cottrell-Versetzungen reagieren, so daf} fiir die Bur-

gersvektoren gilt:

glte1] 4 g{o11] - = £[110]

primare + sekundare Versetzung = Reaktionsprodukt

Diese Beobachtungen deuten auf die erhebliche Aktivierung sekundirer Gleitsysteme hin,
die zu intensiver Wechselwirkung priméarer und sekundérer Versetzungen fihrt. Hierbei

~ muB man sich dhnlich wie bei den Verformungen in Ge [5, 6] vorstellen, daf die Verteilung
: ::der. Versetzungen insgesamt auf einer makroskopischen Skala inhomogen ist. Dadurch
“werden sich insbesondere in Bereichen, in denen die Dichte primirer Versetzungen hoch

il
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ist, planare Netzwerkstrukturen ausbilden, so daB auch makroskopisch auf einer Skala,
die mit dem Elektronenmikroskop nicht mehr erfaflt werden kann, eine Schichtsstrukiur
parallel zur Hauptgleitebene entsteht.

Im Bereich I der Verfestigungskurve verformter Cu-Einkristalle wurden von Essmann und
Strunk sehr ihnliche Versetzungsnetzwerke beobachtet [71], so daff der dort vorgeschla-
gene Entstehungsmechanismus auf InP ibertragen werden kann. Abbildung 3.26 zeigt
schematisch, wie Versetzungen, die auf der unerwarteten Gleitebene (S) gebildet werden,
in ihrer Gleitung durch die priméiren Versetzungen eines Gleitbereiches behindert werden.
Die Wechselwirkung der Versetzungen fithrt dann zur Bildung von Lomer-Cottrell-Ver-
setzungen, die aufgrund ihrer Unbeweglichkeit weitere Hindernisse fiir nachfolgende Ver-
setzungen darstellen, Parallel zu den Versetzungsschichten konnen sich die sekundaren
Schraubenversetzungen durch Doppelquergleitprozesse auf den Quergleitebenen (Q) aus-
breiten. Die Bewegung in der Quergleitebene ist dabei nicht durch die primiren Verset-
zungen behindert, da primére und sekundire Versetzungen komplanare Quergleitebenen
haben, was somit fiir den Entstehungsmechanismus der Netzwerke besonders wichtig ist
[71].

Auch Brasen und Bronner [37] fanden nach der Verformung von InP bei 550°C bis in den
Bereich 11 geordnete Netzwerke, die eine vergleichbare Maschenldnge wie die Netzwerke
in dieser Arbeit zeigen. FEin konkreter Vergleich ist aufgrund fehlender detaillierter Ver-
setzungsanalysen in der Arbeit von Brasen und Bronner, die lediglich die Présenz von
Lomer-Cottrell-Versetzungen angeben, nicht méglich.

Die gute Ubereinstimmung der Versetzungsstruktur in Cu [71] mit den hier durchgefithr-
ten Versetzungsanalysen ist insofern erstaunlich, da sich in Ge im entsprechenden Verfor-
mungsbereich eine génzlich andere Versetzungsanordnung aus dichten Multipol-Wénden
und Versetzungsstringen ergibt {5]. Die Bildung geordneter Netzwerke ist bei niedrigeren
Temperaturen zu erwarten; Schneidprozesse der Versetzungen unterschiedlicher Gleitsy-
steme finden dagegen nur bei héheren Temperaturen staté. Die Ausbildung der Netz-
werkstrukturen in Cu wurde von Essmann und Strunk [71] auch nur bei niedigeren Tem-
peraturen (78 K) beobachtet, bei héheren Temperaturen (473 K} bilden sich ungeordnete
Bindel von Versetzungen, die mit den Beobachtungen von Alexander {5} an Ge iiberein-
stimmen. Betrachtet man die normierte Temperatur in den Versuchen von Alexander
an Ge (T/T,, = 0.644), so stimmt diese mit der in InP (7/T, = 0.6) in dieser Arbeit
iiberein. Daher sind die beobachteten Unterschiede in der Mikrostruktur von Ge und InP
nicht auf unterschiedliche Temperaturbereiche wihrend der Verformung zuriickzufiihren.
Ursachen fiir diese Diskrepanz kénnten auf unterschiedlich hohen Stapelfehlerenergien
beruhen, die fiir InP mit 19 mJ/m? sehr klein ist und somit eine schwache Wechselwir-
kungsenergie der Partialversetzungen beinhaltet. Fiir Ge wird dagegen aufgrund der rein
kovalenten Bindung ein wesentlich groBerer Wert der Stapelfehlerenergie (60 mJ/m? [87])
gefunden. Auch in Kupfer ist die Stapelfehlerenergie vergleichsweise hoch (40 mJ/m?
[50]). Durch die damit verbundenen kleineren Aufspaltungsweiten in Ge und Cu wer-
den Schneidprozesse der Versetzungen fiir die zunachst Konstnktlonen geblldet werden

Al [ G TR
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- Bei ‘der Entstehung der Versetzungsschlchten kann man davon ausgehen dafl die Ursa-
che ihrer Bildung die Minimierung weitreichender innerer Spannungen ist. Daher kann
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Abbildung 3.26: Entstehung der Versetzungsschichten in der Hauptgleitebene: Sekundére
Versetzungen gleiten auf der unerwarteten Gleitebene (S) in primére Gleitbereiche. Durch
Versetzungsreaktionen entstehen Lomer—Cottrell-Versetzungen (LC). @ bezeichnen die
Spuren der (uergleitebene, tiber die sich die sekundéren Versetzungen ausbreiten kénnen.

man die Versetzungsschichten auch als Subkorngrenzen auffassen, deren Bildung den Ge-
setzmiBigkeiten der Korngrenzenbildung unterliegt. Hier ist vor allem das Franksche
Korngrenzenkriterium [107, 165] zu nennen, in dem der Drehwinkel, die Drehachse und
die Kontaktebenennormale einer idealen Subkorngrenze verkniipft werden. Die Drehachse
ergibt sich bei einer solchen Korngrenze aus zwei Versetzungen unterschiedlicher Burgers-
vektoren als Ergebnis des Kreuzprodukts der Burgersvektoren. Betrachtet man die hier
beobachi;ete Subkorngrenze als Versetzungsschicht zweier solcher Versetzungstypen, wo-

el die Reaktion zu den Lomer—Cotirell-Versetzungen vernachlissigt wird, so gilt nach
dem Frankschen Korngrenzenkriterium, da durch die Versetzungsschicht eine Drehung
benachbarter Kristallbereiche um die [111]-Richtung vorliegt. Als ideale Konfiguration
sollte sich ein hexagonales Netzwerk mit Linienrichtungen {112) ergeben [16]. Im hier
beobachieten Fall ist jedoch eine rechtwinklige Anordoung zu beobachten, die in der
Entstehung des Netzwerks durch Gleitprozesse begriindet ist, dle eine Beschra.nkung der
Versetzungsbewegung auf die Gleitebenen erfordern.

Im Gegensatz zu den im Bereich I beobachteten Versetzungsanordnungen ist im ersten
Verfestigungsbereich eine deutlich geringere Dichte primérer Stufendipole zu beobach-
ten. Im Laufe der Verformung ist demnach ein Auflésungsprozef der Stufenversetzungen
zu erkennen. Schon im Bereich Iist der Beginn der Auflésung der Dipole festzustellen: Der
Zerfall eines Dipols in Versetzungsringreihen kann als erster Schritt des Aufldsungsprozes-
ses interpretiert werden. Die Reduzierung der Versetzungsringdichte kleinerer Ringe kann
durch Herausgleiten der Ringe aus der Probe erfolgen oder durch Kletterprozesse. Diese
beinhalten eine Emission von Punktdefekten, beispielsweise von Zwischengitteratomen
(eines Zwischengitterringes), an der Peripherie der Versetzungsringe, die sich an andere
Versetzungen wiederum anlagern kénnten. Andere Mechanismen der Ringauflésung kénn-

" ten in der Amagerung von Punktdefekten an einen bereits vornandenen Ring bestehen,

" beispielsweise von Zwischengitteratomen an einen Leerstellenring. Dadurch wirken dann

o die Versetzungsringe als Senken von Punktdefekten, die durch. Klet_terprozesse anderer

I
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Versetzungen entstehen. Auch die Bildung neuer Ringe aufgrund einer Ubersattigung an
Punktdefekten ist denkbar. Hier ist jedoch zu berficksichtigen, dafl zum Wachsen oder
Fntstehen neuer Versetzungsringe Punktdefekte beider Untergitter, des P— und des In-
Untergitters nétig sind. An Kletterprozessen von Versetzungen sind jedoch immer zwei
Punktdefektarten beteiligt, P— und In-Zwischengitteratome oder P— und In-Leerstellen.

Bereich III: Im Bereich III der Verformungskurve stellt sich eine wesentlich kompli-
ziertere Versetzungsanordnung ein. Im (Gegensatz zu den Bereichen niedrigerer Verfor-
mung ist hier eine ausgeprigte Zellstruktur zu beobachten, die den Kristall in weiche,
versetzungsarme und harte Bereiche mit extrem hoher Versetzungsdichte unterteilt. Ne-
ben Versetzungen der unerwarteten Gleitebene sind jetzt auch Gleitsysteme der konju-
gierten Gleitebene aktiviert, die zusammen mit den priméren Versetzungen komplizierte
Netzwerke bilden. Sowohl planare Netzwerke aus Versetzungen mit Burgersvektoren der
Hauptgleitebene als auch dreidimensionale Netzwerke sind zu beobachten. Aufgrund der
héheren inneren Spannungen in den Netzwerken werden auch ausgedehnte Stapelfehler in
der Hauptgleitebene gebildet. Ausgedehnte Stapelfehler in InP wurden auch von Azzaz
et al. [20] gefunden, die InP in Mehrfach-Gleitorientierung {entlang der [110]-Richtung)
plastisch verformten.

Da die Verformung bereits am Beginn des Bereiches I1] abgebrochen wurde (vgl. Abb.
3.2), ist bei der Interpretation der Versetzungsanordnungen davon auszugehen, dafi die
meisten der beobachteten Netzwerke bereits im Bereich I gebildet werden. Mit der Ent-
wicklung der Zellstruktur geht eine deutliche Verminderung des Verfestigungskoeflizienten
einher, so dal mit der Bildung versetzungsarmer Bereiche eine Erholung verbunden ist.
Die hohe Dichte an Schraubenversetzungen, die vor allem in den planaren Netzwerken
der Zellwande gefunden werden, legt nahe, daff die Erholung nur in geringern Mall durch
Quergleitung und Annihilation von Schraubenversetzungen bestimmt wird. Quergleit-
prozesse sind jedoch nicht ausgeschlossen, da eine quergeglittene Schraubenversetzung in
Abbildung 3.19 beobachtet werden konnte.

Die Entstehung der Netzwerke aus Schraubenversetzungen kann auf zwei unterschiedliche
Weisen erfolgen: Einerseits ist die direkte Reaktion primérer Schraubenversetzungen mit
Schraubenversetzungen anderer Gleitsysteme méglich, die durch Quergleitprozesse zur
Reaktion in der Hauptgleitebene fithren. Dadurch entsteht eine dritte Schraubenverset-
zung. Insofern gibt die Beobachtung einer quergleitenden Schraube nicht unbedingt einen
Hinweis auf Erholungsprozesse, sondern kann auch als Verfestigung im Sinne der Netz-
werkbildung verstanden werden. Andererseits kann die Entstehung der Schraubennetz-
werke auch nach einem Mechanismus erfolgen, der von Brion und Haasen [38] zur Bildung
hexagonaler Netzwerke aus Schraubenversetzungen in plastisch verformtem Si und Ge vor-
geschlagen wurde. Die Entstehung dieser Netzwerke aus Schraubenversetzungen, die als
primires Merkmal der Versetzungsstruktur im Bereich IV der Verformung identifiziert
wurde, wird von Brion und Haasen durch die Wechselwirkung zweier 60°-Versetzungen
einer.sekundiren Gleitebene erklirt, die zur Bildung einer Schraubenversetzung in der
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und bildet so das hexagonale Netzwerk. Aus unseren Proben ist kein direkter Anhalts-

+ . y - . . . . - - ar
primiren Gleitebene fithrt. ~ Diese reagiert dann mit primiren Schraubenversetzungen

i punkt ersichtlich, welcher der beiden Mechanismen zur Bildung der Netzwerke fithrt. Die - -

"E_xiste_nz der Netzwerke aus Schraubenversetzungen zeigt jedoch, daf bereits im Bereich I1
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ein Teil der Verfestigung durch die Bildung dieser Netzwerke getragen wird. Dies ist inso-
fern plausibel, da die untersuchte Probe bei einer Temperatur von T/T,, = 0.64 verformt
wurde, bei der nach Siethoff et al. [176] keine eindeutige Trennung der Bereiche Il und IV
zu erwarten ist. Denn erst bei hoheren Temperaturen 7'/7,, > 0.85 wird die Ausbildung
von Bereich IV und Bereich V klar beobachtet [176].

Die Beobachtung weniger Stufenversetzungen verbunden mit einer hohen Dichte an Ver-
setzungsringen legt nahe, daB ein wesentlicher Teil der Erholung, d.h. der lokalen Redu-
zierung der Versetzungsdichte in den Zellinneren, durch Kletterprozesse von Stufenverset-
zungen getragen wird. Vor allem die regeilose Anordnung der Versetzungsringe unterstiitzt
diese SchluBifolgerung, die auf eine Entstehung der Versetzungsringe durch Ansammlung
von Punktdefekten hindeutet. Denn durch kletternde Versetzungen wird eine grofie Dichte
von Leerstellen bzw. Zwischengitteratomen erzeugt.

Die Ergebnisse der mikrostrukturellen Charakterisierung bestétigen somit Arbeiten Giber
InP, GaAs, Ge und Si, in denen die Erholung im Bereich 11 auf diffusive Kletterprozesse
zuriickgeflihrt wird [94, 169, 174, 175, 177]. Erst im Bereich V wird die Erholung auf
die Quergleitung von Schraubenversetzungen nach einem Modell von Escaig [69] zuriick-
gefithrs.

Insbesondere die Dichte an Lomer-Cottrell-Versetzungen ist im Vergleich zum Anfang
des Bereichs II stark reduziert. Eine mdgliche Erklarung fiir diese Beobachtung kénnte
in der teilweisen Auflosung der Netzwerke aus Bereich II Legen. Netzwerke aus zwel
Versetzungstypen bilden sich nur bei niedrigen Spannungen, da die Versetzungen unter-
schiedlicher Gleitsysteme unter hohen Spannungen auf ihren Gleitebenen weitergleiten,
wobei durch die Kreuzung der Versetzungen Spriinge in den Versetzungslinien entstehen
[108]. Aufgrund der h8heren Spannungen zum Ende des Bereichs II ist eine Aufldsung
der Netzwerke durch solche ,Schneidprozesse” moglich, die somit auch zur Auflésung
der Lomer—Cottrell-Versetzungen fithren. Damit stellt das Netzwerk aus Versetzungen
der Primérgleitebene und der kritischen Gleitebene am Anfang des Bereichs II ein Zwi-
schenstadium bei kleineren Spannungen dar. Andere mégliche Mechanismen des Abbaus
von Lomer—Cottrell-Versetzungen kénnen nur auf Kletterprozessen beruhen, da Lomer—
Cottrell-Versetzungen nicht gleitfdhig sind.

Sowohl in kfz—Metallen {182] als auch bei Kriechversuchen an InP [28] wurde ebenfalls
die Bildung einer Subkornstruktur in den Erholungsbereichen beobachtet. In diesem
Stadium der Verformung wird nach Blum [28] eine weitere plastische Verformung durch
die Bewegung der Korngrenzen getragen, so dafi im Gegensatz zu den fritheren Stadien
keine neuen Versetzungen an isolierten Versetzungsquellen mehr gebildet werden.

323 . S‘éa;peﬁfehiemnergﬁe von undotiertem und Zn—dotiertem
InP

Unabhéangig von Dotierung und Verformungsbedingung wurde die Aufspaltung vollstandi-
ger Versetzungen in Partialversetzungen beobachtet. Unter der Annahme, dafl die beob-

" "achteten Versetzungskonfigurationen den Gleichgewichtsaufspaltungsweiten entsprechen,

““wurde mittels der anisotropen linearen Elastizititstheorie die Stapelfehlerencrgie von InP

i
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ermittelt (siche Kap. 3.1.6). In der Literatur wird darauf hingewiesen, dafl zahlreiche Fak-
toren die Grofe der Aufspaltungsweiten beeinflussen kénnen, die im folgenden diskutiert

werden:

elektrostatische Wechselwirkung der Partialversetzungen

Durch Ansammilung geladener Punktdefekte um die Partialversetzungen oder gela-
dene Versetzungskernzustinde muf die Coulombkraft in der Kréftebilanz beriick-

sichtigt werden {104]. Im Fall gleichartig geladener Punktdefekte entsteht eine ab-
stoBende Kraft, die eine Vergroferung der Aufspaltungsweite bewirkt. Bei Partialver-
setzungen unterschiedlichen Typs sind dagegen auch entgegengesetzte Ladungen an
den Versetzungskernen mdglich, die zu einer Verkleinerung der Aufspaltungsweite
fithren kénnen. Die Grofe dieses Effekies wurde von Filippov [73] im Bereich der
MeBfehler abgeschitzt und kann daher vernachlissigt werden.

Cottrell-Atmosphére
Die elastische Wechselwirkung der Partialversetzungen wird fiir Versetzungen mit

Stufenkomponenten durch die Ansammlung von ungeladenen Verunreinigungsato-
men reduziert. Diese Cottrell-Wolken bewirken jedoch auch nur eine Anderung in
der Aufspaltungsweite in der Gro8e der MeBunsicherheiten [73].

Suzuki-Effekt i ]
Der Suzuki-Effekt beschreibt die Anderung der Stapelfehlerenergie durch eine Ande-
rung der Punktdefektkonzentrationen oder Verunreinigungskonzentrationen auf der

‘Stapelfehlerebene. Da in den hier durchgefiihrten Untersuchungen kein mefbarer

Einfluf einer Zn—Dotierung auf die Aufspaltungsweite festgestellt werden konnte,
liegt der Schlufl nahe, da die Ansammlung von Dotierstoffatomen auf den Stapel-

_fehlerebenen, falls iiberhaupt vorhanden, keine wesentliche Anderung der Stapelfeh-

M

lerenergie bewirkt. Eine mégliche Ansammliung intrinsischer Verunreinigungen oder

Punktdefekte auf den Stapelfehlerebenen ist jedoch nicht auszuschliefen.

. Effekt der Kernstruktur

In kfz—Metallen wurde festgestellt, dafl die Kernstruktur der Versetzungen immer

o die Aufspaltungsweite beeinfluit [52]. Vor allem bei kleinen Aufspaltungsweiten, bei

" denen die Ausdehnung der Versetzungskerne vergleichbar mit der Aufspaltungsweite

ist, sollte sich dieser Effekt bemerkbar machen. Da fiir InP aufgrund der kleinen Sta-

“pelfehlerenergie im Vergleich zu Metallen sehr grofle Aufspaltungsweiten gemessen

wurden, und daher eine im Vergleich zur Aufspaltungsweite kleine Ausdehnung der
2 (=]

_Versetzungskerne angenommen werden kann (siehe auch Kap. 5.6), ist ein mdglicher

Einflufl der Kernstruktur auf die Dissoziation zu vernachldssigen. Auch die Polaritat

~'der Versetzungen zeigt keinen meBbaren EinfluB auf die Aufspaltungsweite. So

zeigen die MeBwerte fiir o— und - Versetzungen keinen signifikanten Unterschied.

Innere Spannungen .

.+ Auch die inneren Spannungen, die aus der Uberlagerung der Verzerrungsfelder
“oum die Versetzungen resultieren, kdnnen einen EinfluB auf die Aufspaltungswei-
" ‘ten ausiiben. Die innere Spannung ist nach Alexander und Haasen [12] proportional
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zur Wurzel aus der Versetzungsdichte p (siehe auch Kap. 1.1, Gleichung 1.3):

G-b N
Ta_2-7r-(1——y)'\/'5’ (3-1)
wobei G = 26.7 GPa der Schubmodul (nach [102]), b der Betrag des Burgersvektors
und ¥ = 0.365 die Poissonzahl bedeuten. Fiir eine Versetzungsdichte von 10% cm™2
ergibt sich danach eine innere Spannung von 2.75 MPa. Schitzt man die Wechselwir-
kungskraft der Partialversetzungen bezogen auf die Stapelfehlerfiiche bei einer Sta-
pelfehlerenergie v von 18.7 mJ/m?* und einer Aufspaltungsweite A von 10 nm ab, so
erhilt man 7y = /A = 1.9 MPa. Dieser Wert liegt in der gleichen Gréfienordnung
~ wie der der inneren Spannung. Somit ist cine Verdnderung der Aufspaltungsweite
 unter dem Einfluf} der inneren Spannung méglich. Es ist jedoch zu beriicksichtigen,
‘daf} aufgrund der inhomogenen Verteilung der Versetzungen Schwankungen der in-
‘neren Spannung vorliegen. Durch die spezielle Auswahl von Versetzungen, die einen
grofen Abstand zu Nachbarversetzungen zeigen und demnach in Gebieten niedriger
Versetzungsdichte liegen, ist die Interpretation der gemessenen Aufspaltungsweiten
als Gleichgewichtswerte dennoch zulassig.

Mogliche Einfliisse einer Dotierung auf die Aufspaltungsweite kénnten in den Punkten
1-3 begriindet sein. Aus den hier gemessenen Aufspaltungsweiten zeigt sich jedoch kein
signifikanter Unterschied fiir undotiertes und Zn-dotiertes Material. Auch in GaAs konn-
ten Nakada et al. [153] und Gerthsen et al. [82] keinen EinfluB einer Dotierung auf die
Aufspaltungsweiten feststellen. Khodos et al. [121] finden dagegen einen Unterschied in
den Aufspaltungsweiten von Te—dotiertem und undotiertem Material, wihrend Zn— und
undotiertes GaAs gleiche Aufspaltungsweiten zeigen.

Dennoch sind mdégliche Einfliisse auf die Dissoziation durch die oben aufgezihlten Ef-
fekte nicht auszuschliefen. Auch zur Feststeliung der Anderung der Aufspaltungsweite
aufgrund unterschiedlicher Polaritat der Versetzungen gibt es in der Literatur zahlreiche
Untersuchungen. Sowohl an GaAs [88] als auch in:II-VI-Halbleitern [136, 135] konnte
jedoch kein Effekt fesigestellt werden. '

Die lineare Elastizititstheorie zur Berechnung der Stapelfehlerenergie kann nach Saada et
al. [168] nur dann angewendet werden, wenn die Aufspaltungsweite grofer als 10 - [b] ist.
Diese Bedingung ist bei den hier gemessenen Werten selbst fur Schraubenversetzuno’en
gut erfiillt. : o

Abschlieflend sollte noch bemerkt werden, daB-der einzige bisher in der Literatur be-
stimmte Wert der Stapelfehlerenergie [90], der aus der Messung der Aufspaltungsweite
von Stufenversetzungen berechnet wurde, innerhalb der Fehlergrenzen mit dem in dieser
Arbeit bestimmten Wert von 18.7.mJ/m? iibereinstimmt. . ' A

T




Kapitel 4

[
¥

Bildsimu Eaﬁé@m@gi VOT

In diesem Kapitel werden Simulationsrechnungen von Hochauflésungsbildern an InP vor-
gestellt, die mit Hilfe des EMS-Programmes (siche Anhang C) berechnet wurden. Die
in dieser Arbeit verwendeten Parameter zur Bildberechnung sind in der folgenden Ta-
belle 4.1 aufgefithrt. Die Mikroskop—Parameter beruhen zum Teil auf Herstellerangaben
(U,A;). Der Blendendurchmesser und der Semi-Konvergenzwinkel wurden dagegen aus-
gemessen. Die sphirische Aberrationskonstante, die mit 1.06 mm etwas gréBer ist als der
vom Hersteller angegebene Wert, wurde von Thust [198] ermittelt. Auch von Bourret und
Penisson [35] wurde dieser Wert fiir das JEOL 4000EX gemessen.

Mikroskop-Parameter

Beschleunigungsspannung U .~ .~ 400 kV
Blendendurchmesser d © 20 nm™t
Defokusstreuung Ay - 10 rm
Semi-Konvergenzwinkel o - .0.9 mrad -

sphirische Aberrationskonstante s 1.06 mm

Materialparameter von InP

1 Gitterkonstante ¢ =~ =+ -2 0.5869 nin
_Deby{%Waiieeraktor M _ .' (}007 nm?
| Absorptionskonstante In~ - -.'0.(}40 '
| Absorptionskonstante P 6025 R

Absorptionskonstante TnP. ~0.035

Tabelle 4.1: FEingabeparameter zur Bildsimulation mit den EMS-Programmen

Aot 3 ~ 3
111 ut:.u uugcuuﬁu num,uulbucu w.u.u auum,hau a.uf du; chuitaﬁc der demumlwﬁ}(}ne"‘ n der

7 [1106]-Projektion eingegangen, Simulationen von defektfreiem InP und Simulationen einer .. -
~ 30°-Partialversetzung. Der letzte: Abschmtt bescha,ftzgt sich da,nn mit B11ds1mula.t10nen

in de; [121]—Pro_}ekt10n

84
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Abbildung 4.1: Die InP-Struktur in der [110]--Projektion. Die projizierte Einheitszelle ist
durch einen Rahmen markiert.

4.1 Simulation des perfekten InP—Gitters in der
[110]-Projektion

Abbildung 4.1 zeigt InP-Struktur in der [110]-Projektion. Die gestrichelte Linie deutet die
projizierte Einheitszelle an. Entlang der [001]-Richtung, die eine Spiegelachse darstellt,
erstrecken sich ,Hanteln”, die jeweils aus einem In— und einem P-Atom mit einem Abstand
von 0.147 nm (ein Viertel der Gitterkonstanten) bestehen. Bei vielen Defokuswerten wird
dieser Abstand gemiB der Kontrasttransferfunktion nicht aufgelost (siehe Abb. 2.6), so
daB die meisten Bilder von den Raumfrequenzen der beiden {111}-Ebenen, welche mit

0.339 nm den gréfiten Netzebenenabstand aufweisen, dominiert werden.

Die Variation der Bildmuster mit der Probendicke kommt durch die dynamische Beu-
gung zustande, die ein stark oszillierendes Verhalten der komplexen Strahlamplituden

bewirkt. Diese ,Pendellésungsoszillationen” werden durch die Interferenz der angeregten:

Blochwellen verursacht, die dynamisch gekoppeit sind. Dadurch ist, wie in Abbildung 4.2
erkennbar, eine kontrares Verhalten von Nullstrahl und abgebeugten Strahlen zu beobach-
ten. Wahrend die Amplitude (durchgezogene Linien) des Nullstrahls bei kleinen Dicken
zunichst maximal ist, steigen die Amplituden der abgebeugten Strahlen mit zunehmen-
der Dicke auf einem Maximalwert an. Ohne Beriicksichtigung der Absorption bleibt die
Gesamtintensitiit dabei erhalten. Fiir die verschiedenen Strahlen sind starke Unterschiede
im Amplitudenverlauf festzustellen. Nicht nur die Absolutwerte der Amplituden sondern
~auch-die Periodenléngen der Oszillationen, die durch die Extinktionsléngen (Dickenun-

~“terschied von 'Ma_ximl}m zu Maximum} beschrieben werden, unterscheiden sich.. Fiir den-
LN ullstrahl_é_rgibt die Uberlagerung eine Extinktionslénge von etwa 10 nm, so-dafl in einer




86 KaPITEL 4. BILDSIMULATIONEN voN INP

Bezmindices: ( 2,-2. B}
Refztive Phose f Intansity ¢ 0.0352

Beam indices:( 0, 0, B
Redative Phass [ Intensity * 09787

0. .. .
o 4 2 3 4 5 6 1 3 9 b .. & 2 3 & S5 § T & $ L

Thickness frm] * 25 Thicknem {nm]® 15

Beam indices: ( 0, 0, £

Beamingices1{ 6 & 2) ’
Relative Phese / Intersity *  0.0228

Relatlve Phase / Intensiy ¢ 06418
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Thickness {nm]* 28 ‘Fhickness [nm] ¢ 235
Beemindices s (1, 1,1} Besto indiess i ( I,-E, 1)
Relative Phese f Intensity *  0.0327 Relative Phase/ Intensity * {1028
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| Thickness [mm}* 15 - Siono i S el U Thiekness [nmlt 28

Abbildung 4.2: | Amplituden (durchgezogene Linien) und Phasen (gepunktete Linien)
ausgewihlter Strahlen der (110)-Zonenachse. ~Die Normierung der Amplituden erfolgt
durch Festlegung der ‘Intensitit des einfallenden Sirahls auf den Wert 1.. Der

MaBstabsfaktor ist jeweﬂs oben rechts angegeben F Ur dle Pbasen entspncnt 1 dem Wert_ o

+7r und G dem Wert = '

beltragt, eine schwichere Intenmtat-beoba.chtet wird. Neben den Amphtuden sind auch
‘die Phasen der einzelnen ‘Strahlen relativ.zur Phase des Nullstrahls durch punktierte Li-

" nien markiert (1= 4 7 und 0= —'7). Auch der Verlauf der Phasen- unterscheidet sich

fur dle verschledenen a.bgebeugten Wellen Hlerbel 1st festzuhalten daﬁ bel einer D1cke
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von 0 nm ein Phasensprung von = /2 beobachtet wird, wie er fiir ein schwaches Phasen-
objekt zu erwarten ist. Schon bei einer Dicke von 2.5 nm zeichnet sich eine deutliche
Abweichung der Phasen von 7 /2 ab, und anch die Amplituden der abgebeugten Strahlen
nehmen schnell zu, so daf bereits in dieser Dicke kein reines Phasenobjekt mehr vorliegt.
Fiir die {111}-Strahlen ist ein asymmetrisches Verhalten in der Beugung der +g— und
—g-Strahlen zu beobachten, welches sich im Amplituden— und Phasenverlauf wiederspie-
gelt. Dieses Verhalten, das eine Abweichung vom Friedelschen Gesetz bedeutet [114], ist
fiir Kristalle ohne Zentrosymmetrie in Vielstrahlwechselwirkung zu beobachten [103]. Im
Fall der III-V" Halbleiter héngt die Grofle dieses BEffektes vom Verhilinis der atomaren
Streufaktoren ab, das fiir InP fr,/fp = 1.9 betrigt. Auch bei Beugungsbildern, die mit
stark konvergentem Strahl aufgenommen werden, findet man Unterschiede in +g und
—g-Reflexen vom Typ {111} und {220}. Bei enisprechender Kalibrierung, z.B. durch
Simulationen :von konvergenten Beugungsbildern, ist daher die Festlegung der Richtung
der In-P-Hantel im experimentellen Hochanflésungsbild. mdglich [130, 190].

A_bbﬂdung 4.3 zeigt eine Defokus/Dicken—Karte simulierter Hochauflésungsbilder in der
[110]-Projektion. Die Austrittswellenfunktion wurde hierbei durch das Multi-Slice—Ver-
fahren berechnet, wobei 64 x 64 Stiitzstellen pro Einheitszelle verwendet wurden. An-
schlieBend wurde durch Anwendung des Programms IM1 {siehe Anh. C) die Wirkung des
Mikroskops fiir verschiedene Defokussierungen von —10 nm im Uberfokus bis zu 110 nm
im.Unterfokus berechnet. Jedes der Bilder in ‘Abbildung 4.3 besteht aus 6 Einheitszellen
in [001}-Richtung (nach rechts) und 4 Einheitszellen in [170]-Richtung (nach oben). Im
Ursprung jedes Bildes (linke, untere Ecke) befindet sich ein In-Atom, das den linken Teil
einer In-P-Hantel bildet. Aus der Defokus/Dickenkarte 188t sich unmittelbar ersehen,
da8 die Hochaufldsungsbilder in den seltensten Féllen intuitiv als ,Schattenbilder” inter-
pretierbar sind und somit in der Regel nicht die projizierte Struktur wiedergeben. Eine
Ausnahme bildet z.B. das Bild bei Az = 110 nm, ¢ = 20 nim, bei dem an der Stelle der In—
Positionen etwas gréfiere helle Punkte zu erkennen _smd, Wahrend die P—Positionen durch
kleinere helle Kontraste charakterisiert sind. Der Abstand der beiden hellen Punkte ist
gleich dem Abstand der In-P-Hanteln, der bei diesem Defokuswert in einem Transfer-
band der Kontrasttransferfunktion bei 6.8 nm™" liegt (vgl. Abbildung 2.6). Bei kleineren
Dicken (gleicher Defokus) kann man diesen Abstand auch auflésen. Hier zeigt die Han-
tel jedoch in die ,falsche” Richtung (2z.B. bei { = 5 nm), so dafl eine falsche Polaritit
suggeriert wird, da man fiir die schweren In-Atome einen ausgeprégteren Kontrast erwar-
tet. - An diesemn Beispiel wird unmittelbar klar, dafi ein einziges Hochaufldsungsbild zur
Bestimmung der experimentellen Parameter, Defokus und Dicke nicht ausreicht.

Aufler dem ,Hantelmuster” gibt es eine Vielzahl weiterer Kontrastmuster, von denen
nur-einige in der Defokus/Dicken-Karte wiedergegeben werden. Am h#ufigsten tritt ein
Kontrast auf, der durch die Periodizititen der {111}-Ebenen dominiert ist (z.B. bei
Az = —10 nm, { = 5 nm). Charakteristisch fiir diesen Kontrast, der besonders im
Uberfokus beobachtet wird, ist die fehlende Auflésung der In-P-Hantel. Statt dessen
wird ein gréBerer heller (oder dunkler) Punkt beobachtet, der jedoch nicht unbedingt
mit. der Position der Hantel zusammenfillt, sondern je nach Defokus oder Dicke iiber-
_ all entlang der Spiegelachse [001] verschoben sein kann., So fallt etwa ‘der helle. Punkt
""'bel Az ;_ —10 nm, { = 5 nm mit der Position der P~Atome zZusamnmen, wihrend be1
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Abbildung 4.3: Defokus/Dicken—Karte in der [110]-Projektion. J'edes berechnete Bild
enthilt 6 x 4 Einheitszellen, wobei die [001]-Achse nach rechts zeigt. Im Ursprung (linke
untere Ec;(e) ist ein In—Atom das mzt einem rechﬁs davon sitzenden PmAtom eive Hantel

bﬁdet

Az = 50 nm, t = 10 nm die Position der Hantel dunklen Kontrast zeigt. Auch die
. Form und Gréfie der Kontrastpunkte &ndert sich erheblich mit Defokus und Dicke. So
sind runde, dreieckige, langlich gestreckte oder auch viereckige Kontraste zu beobachten.
Neben den einfachen Periodizititen treten auch Bilder mit doppelter Raumirequenz auf.

T
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Ein Beispiel fiir ein sogenanntes ,half-spacing Bild” ist bei Az = —10 nm, ¢ = 15 nm zu
erkennen, bei dem die doppelte Raumfrequenz entlang der [220]-Richtung auftritt. Diese
doppelten Raumfrequenzen, die sehr empfindlich mit Defokus und Dicke variieren und
zudem nur bei exakter Justage und Probenorientierung zu beobachten sind {siehe auch
Anh. D), kommen durch nicht-lineare Wechselwirkung der abgebeugten Strahlen +g und
—g zustande. Andere Terme der nicht-linearen Bildentstehung z.B. die Wechselwirkung
zwischen zwei verschiedenen Strahlen g und h, kénnen zu sehr komplizierten Bilddetails
fihren.

In allen Bildern der Defokus/Dicken—Karte wurden die Grauwerte so verteilt, dafl der
Punkt maximaler Intensitit weil und der minimaler Intensitét schwarz erscheint, so dafl
die unterschiedlichen Bildmuster alle gleichen Kontrast zeigen. In experimentellen Bildern
sind jedoch die Kontrastwerte, die proportional zur Differenz maximaler zu minimaler
Intensitit sind, sehr unterschiedlich. So ist mit steigender Dicke der Probe eine Abnahme
des Kontrastes aufgrund von Absorption zu beobachten, die in gréBeren Dicken (> 25 nm)
keine Aufnahme guter Hochauflésungsbilder erlaubt.

4.2 Uberpriifung der Eingabeparameter

Nachdem konkrete Beispiele von Bildsimulationen vorgestellt wurden, stellt sich die frage,
wie gut die Simulationen die Realitit beschreiben konnen. Hier sind vor allem die Einfliisse
der Eingabeparameter zu diskutieren, die einerseits die Berechnung der Austritiswellen-
funkiion und andererseits aber auch die Berechnung der Bildkontraste betreffen.

Die Genauigkeit der Multi-Slice—Methode zur Berechnung der Austrittswellenfunktion
hingt zum einen von der Anzahl der Stiitzstellen pro Einheitszelle zumn anderen aber
auch von der Dicke der ,Slices” ab. Wihlt man die Dicke der Scheiben zu gro8}, so werden
die projizierten Potentiale ebenfalls grof. Die Phasengitterniherung, welche die Ande-
rung von Amplitude und Phase an einer infinitesimal diinnen Beugungsebene beschreibt,
ist nur fiir projizierte Potentiale giiitig, die viel kleiner sind als die Energie der einfal-
lenden Welle. Die projizierten Potentiale sollten 100 V nicht tiberschreiten. Durch Wahl
diinnerer Scheiben im Programm PG2 (siehe Anh. C} 148t sich der Einfluf§ der Scheiben-
dicke auf die Austrittswellenfunktion testen. Vergleicht man die Amplituden und Phasen
der abgebeugten Strahlen, die einerseits mit dem Multi-Slice-Verfahren und andererseits
mit dem Blochwellenverfahren berechnet wurden, so erkennt man keinen Unterschied zwi-
schen beiden Methoden. Daraus kann gefolgert werden, daB die Scheibendicken einer Ein-
heitszellenhohe hinreichend diinn sind. Abbildung 4.4 zeigt beispiethaft Amplitude und
Phase des (220}-Strahls, wobei Abbildung 2 und b durch den Multi-Slice-Algorithmus
mit 32 x 32 (a) baw. 64 x 64 (b) Stitzstellen pro Einheitszelle berechnet wurden. Es
- zeigt sich, dal der Verlauf von Amplitude und Phase in (b) bis zu einer Dicke von 25 nm
sehr gut mit dem Ergebnis der Blochwelienrechnung {c) fibereinstimmst. Erst in gréferen
Probendicken sind Unterschiede, vor allem in der Lage der Maxima und Minima feststeli-

bar. Bei 32 x 32 Stiitzstelien sind schon bei Dicken {iber 15 nm kleine Abweichungen von

U der Blochwellenrechnung feststellbar, so daB Rechnungen mit 64 x 64 Stiitzstellen s_iﬁ_n_voll-
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Umn den Einflufl der Mikroskop—Parameter auf die Bildkontraste zu priifen, wurden Rech-
nungen mit leicht verdnderten Parametern fiir C, und Ay (vgl Tabelle 4.1) durchgefiihrt.
Hierbei stellte sich heraus, da8 kleine Verinderungen von C; um #£0.1 mm kaum Einfluf
auf die Kontrastmuster haben. Da sich durch kleine Verinderungen von (| die Lage der
Nulldurchgénge in der Kontrasttransferfunktion veréndern, 1st ohnehin nur eine Verénde-
rung der Bilder zu erwarten, wenn eine Bildfrequenz in der Nahe eines Nulldurchgangs
liegt. Eine Vergroflerung des Wertes fiir die Defokusstreuung macht sich im Bild durch
das Verschwinden kleinerer Bilddetails und die Ausschmierung von Punkten bemerkbar.
Drastische Kontrastdnderungen sind jedoch erst bei Werten gréfler als 20 nm zu beobach-

4.3 Simulation einer 30°—Partialversetzung

Ziel der hochauflésenden Elektronenmikroskopie von Versetzungen ist die Aufklirung
der Versetzungskernstruktur. Insbesondere ist die Unterscheidung zwischen Shuffie-Set—
und Glide-Set-Modell von Interesse (Definition siche Kap. 2.2.2), da Versetzungen die-
ser beiden Modelle unterschiedliche Eigenschaften z.B. hinsichtlich ihrer elektronischen
Eigenschaften haben sollten. Lange Zeit wurde nach ‘Shockley [172] angenommen, daf
die Versetzungen in der-Shufle-Set-Konfiguration vorliegen, da hier die Gleitebenen den
grofiten Abstand haben. Zudem muf jeweils nur eine Bindung pro Atom aufgebrochen
werden, die dann entlang des Versetzungskerns sogenannte ,,dangling-bonds”, also offene
Bindungen, bilden. In beiden Konfigurationen muf jedoch davon ausgegangen werden,
dafi die offenen Bindungen zu neuen kovalenten Bindungen rekonstruieren, die dann jedoch
nicht mehr die idealen Bindungswinkel tetraedrisch koordinierter Atome bilden [7, 105].
Hochauflésende Untersuchungen von Versetzungen in GaAs [83] und Si [19, 32, 157] er-
gaben, da.ﬁ die Versetzungen vorzugswelsp in der Ghde—Set Konﬁguatlon vorhegen

Um die Empﬁndhchkeit des Bildkontrastes bei Verwendung unterschiedlicher Verset-
zungsmodelle abschitzen zu kénnen, wurden Simulationsrechnungen einer 30°—q—Partial-
versetzung durchgefithrt. Dabei steht die Frage im Vordergrund, ob es Abbildungsbedin-
gungen gibt, bei denen eine Unterscheidung zwischen Shuffle-Set— und Glide-Set-Modell
mdglich ist. Als Grundlage wurde ein Modell einer Versetzung in der Glide-Set—Kon-
figuration verwendet, welches durch Minimierung der totalen freien Energie fiir CdTe
aufgestellt wurde [91 150].  Durch Anderung des Gitterparameters und der Besetzung
der entsprechenden A‘tomposatlonen mit In- und P-Atomen anstelle der Cd- und Te-
Atome wurde das Modell an die InP-Struktur angepaft. Durch Entfernen des P-Atoms
im Kern bei sonstiger Beibehaltung der Atompositionen wurde das Shuffle-Set-Modell
erstellt. Hierbei ist davon auszugehen, dafi dieses Modell aufgrund fehlender zusitzlicher
Relaxation eine relativ grobe Néherung darstells.

111111

'strulctur der Glide-Set-Konfiguration wieder, wihrend die linken Spalten zur Shuffle-Set—
- Konfiguration gehdren. Die DﬂuSHﬂlha,biOIlen erfolgten mii dem hmtl—ohce—Algontnmus
(512 x 512 Stiitzstellen) fiir eine Probendicke von 10 nm, wobei die verwendeten Su-
" perzellen in den Schemazeichnungen dargestellt sind. Die eingeschobene Halbebene der

Al
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Versetzung ist in den Modellstrukturen jeweils durch eine gestrichelte Linie markiert.
Der Stapelfehler befindet sich links vom Versetzungskern. Die Superzellen werden in der
Rechnung als grofie Einheitszelle einer periodisch fortgesetzten Struktur behandelt. Da
jedoch die Periodizitat der Modell-Superzelle durch die Versetzung gestort ist, beobachtet
man an den Randern der berechneten Bilder andere Kontraste, die jedoch als Artefakte
der Rechnung zu betrachten sind. Zur Verdeutlichung der Atompositionen in den expe-
rimentellen Bildern wurden diese in den beiden dufleren Spalten fiir einige Beispiele dem
berechneten Bild iberlagert. Die zu Bildern gehérenden Defokuswerte sind jeweils in der
mittleren Spalte angegeben.

Zunéachst ist festzuhalten, dal die Kontrastmuster etwas entfernt vom Versetzungskern
gut mit entsprechenden Simulationen von defektfreiem InP {ibereinstimmen. Das zeigt
sich z.B. am Vergleich der Bildmuster bei Af = 50 nm mit der Defokus/Dicken-Karte
in Abbildung 4.3. Weiterhin 148t sich aus der Abbildung 4.5 ablesen, daB der Verset-
zungskern der Shuffle-Set—Konfiguration in der Regel verschwommener erscheint als der
der Glide-Set—Konfiguration. Wahrend bei Af = 10 nm und Af = 90 nm sehr &hnliche
Kontraste am Kern zu erkennen sind, zeigen vor allem die Simulationen bet Af = 50 nm
und Af = 70 nm deutliche Unterschiede. Wihrend in der Glide-Set—Konfiguration bei
Af = 50 nm das P-Atom im Kern den gleichen dunklen Kontrast zeigt wie alle umlie-
genden In—-P-Hanteln, so dafl bis in den Kernbereich eine klare Auflosung vorhanden ist,
ist im Shuffle-Set—Modell das Fehlen des P-Atoms durch einen hellen Kontrast im Kern
markiert. Das bedeutet, daBl bei diesem Defokuswert und einer Dicke von 10 nm auch
im Versetzungskern die Tunnelpositionen, d.h. die Zwischenrdume zwischen den Atomen,
hell sind. Da der Kern im Shuffle-Set—-Modell einer Tunnelposition entspricht, beobach-
tet man einen hellen Kontrast im Gegensatz zum Glide-Set—-Modell. Bei Af = 70 nm
sind ebenfalls Unterschiede zwischen den beiden Kernmodellen festzustellen. Hier ist im
Glide-Set-Modell ein kleiner heller Punkt im Versetzungskern zu beobachten, wihrend
das Shuffie-Set—-Modell einen verschwommenen hellen Kontrast im Kern ergibt. Im Ge-
gensatz zu Af = 50 nm ist dieser Kontrastunterschied der beiden Modelle jedoch weniger
ausgepragt, so daB im experimentellen Bild eine Unterscheidung beider Modelle vermut-
lich nicht moglich ware.

Aus diesen Simulationsrechnungen der 30°-Partialversetzung wird deutlich, dafl prinzi-
piell aus den Kontrastunterschieden zwischen Shuffle-Set— und Glide—Set—Modell in ex-
perimentellen Bildern bei einem Defokuswert von Af = 50 nm die Kernstruktur der
Versetzung ermittelt werden kann. Zur eindeutigen Festlegung von Defokus und Dicke
im experimentellen Bild ist, wie bereits erwahnt, die. Aufna.hme der gleichen Probenstelle
bel mehreren L:efokuswerten notig. I

%4  Bildsimulationen in der [121]-Projektion

Die [121]-Projektion ist durch zwei niedriggindizierte Netzebenenscharen ((111)- und

-+ (202)-Ebenen) charakterisiert, die aufeinander senkrecht stehen. Abbildung 4.6 zeigt

i schematisch die Position der In~ und P-Atome in der [121]*Pr0.}ekt10n Die Doppel-

= struktur der (111) ~Ebenen, die aus je einer mit In- Atomen und einer mit P-Atomen

il




g4 KAPITEL 4. BILDSIMULATIONEN VON INP

Abbildung 4.8: Die InP-Struktur in der [121]-Projektion. Die projizierte Einheitszelle ist
durch einen Rahmen markiert.

belegten Ebene bestehen, ist wegen des kleinen Abstandes der In-P-Hantel von 0.085 nm
(= di11/4, d111: Netzebenenabstand der {111}-Ebenen) nicht aufldsbar. Die {111]-Achse
stellt eine Spiegelachse dar.

Aus dem Amplituden- und Phasenverlauf (Abb. 4.7) ist erkennbar, da8 im Vergleich zur
[110]-Projektion viel grofiere Extinktionslingen beobachtet werden. So ist die Extink-
tionslange des Nullstrahls mit 20 nm etwa doppelt so gro wie in der {110]-Projektion.
Auch in der (121)-Zonenachse ist ein asymmetrisches Verhalten der (111}~ und der (111)~
Strahlen festzustellen, das durch die fehlende Zentrosymmetrie verursacht wird,

In den simulierten Hochaufldsungsbildern der Defokus/Dicken-Karte in der [121)-Pro-
jektion (Abb. 4.8) zeigt die [I11]-Achse nach oben, so daf entlang dieser Richtung eine
Spiegelsymmetrie der Bilder zu beobachten ist. Im Ursprung der Bilder (linke, untere
Ecke) befindet sich ein In-Atom, das den unteren Teil der In-P-Hantel (vgl. Abb. 4.6)
bildet. Die [101]-Achse erstreckt sich nach rechts. Die Berechnungen wurden nach dem
Multi-Slice—Verfahren mit 64 x 64 Stittzstellen pro Einheitszelle ausgefithrt. Wie in der
[110j-Projektion ist auch in der [121]-Projektion eine Vielzahl unterschiedlicher Bild-
muster zu beobachten, die sich empfindlich mit Defokus und Dicke dndern kénnen. Im
Uberfokus werden die Bildmuster durch relativ einfache Punktmuster dominiert (z.B.
Af = —10 nm, ¢ = 4.3 nm), die zum Teil zu Reihen verschwimmen, womit die Aufldsung
entlang der [101]-Achse abnimmt. Die Lage der hellen Kontraste ist dabei je nach Dicke
und Defokus entlang der [111]-Achse verschoben, so daB die Bildmuster nicht intuitiv als

Atompositionen oder Tunnelposifionen interpretierbar sind. Bei anderen Defokuswerten .

| werden auch kompliziertere Interferenzmuster beobachtet, die wie in der [110]-Projektion
-durch. nicht-lineare Bildentstehung erkldrt. werden kénnen. So enthalt etwa das Bild bei
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Abbﬂdung 4.7: Amplituden (durchgezogene Lfnien) und ‘Phasen (gepunktete Linien)
ausgewdhlter Strahlen der (121)-Zonenachse. * Die Normierung der Amplituden erfolgt
durch. Festlegung “der “Intensitit des  einfallenden Strahls auf den Wert 1. Der

MaBstabsfaktor ist ]ewelis oben rechts angegeben F ur dIe Phasen entspncht 1 dem Wert
—|—7r und 0 dem Wert —7. : . SRR o

A f = 80 nm und t = 4 3 nm d1e donpelte Ra.umfrequenz entlang der [101] Richtung.

Auch in der- [121]~Pro;ekt1on wurden. Bildsimulationen: nach dem. Blochwellenverfahren
du_rchgefuhrt, um die Eingabeparameter des Multi-Slice-Verfahrens zu iiberpriifen. Bis
zu einer-Dicke von etwa 29 nm sind keine signifikanten Unterschiede:besiiglich der Amphi-
tuden und Phasen der abgebeugten Strahlen zwischen den beiden ‘Verfahren erkennbar,

wenn_’die-Multi—_Siice—'Rechnung mit 64 x 64 Stiitzstellen pro Einheitszelle und das Bloch-

wellenverfahren mit 300 Strahlen pro Einheitszelle ausgefithrt wird. "~
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Resultate und Diskussion der
Hochaufldsungsexperimente

In den folgenden Abschnitten werden die experimentellen Untersuchungen an unterschied-
lichen Versetzungstypen mittels hochauflésender Elektronenmikroskopie vorgestellt. Da
fiir die Diskussion einiger Ergebnisse der direkte Bezug zum Hochaufidsungsbild nétig
ist, schliefit sich an die Beschreibung der Resultate jeweils ihre Interpretation an, wobei
auf eine klare Trennung zwischen experimentellen Ergebnissen und deren Diskussion ge-
achtet wurde. Das Ende dieses Kapitels bildet die Zusammenfassung der Diskussion der

Hochauflésungsexperimente.

Die Untersuchungen wurden an den im Kapitel 3.1.1 beschriebenen Proben durchgefiihrt,
die bis in den Bereich I der plastischen Verformung komprimiert worden waren. Die Git-
terabbildungen in der [121]-Projektion erfolgte an Zn-dotierten Proben (Proben I,1(Zn)
und 1,2(Zn), Tabelle 3.1). Die Aufnahmen der [011]-Projektion stammen dagegen von
den Proben 131 und 1,2, die durch stufenweme Erhohung der Velformungsgeschwxndlgkelt

pIastlsch verformt Worden waren..
5. E f%usww%iung der S%E&hﬁenschaéen

5.1. 1 &Xperlmemeﬂe Resulﬁa‘%e

Durch dle FElektronenbestrahlung im Mikroskop werden Schiaden der kristallinen Probe
induziert. Die Auswirkung auf die Qualitat der Hochanflosungsbilder verdeutlicht Abbil-
dung 5.1. In Abbildung 5.1 a, die ein Hochauflésungsbild einer [100]-Probe zeigt, deuten
die zahlreichen Moiré-Streifenkontraste auf die Bildung kristalliner Ausscheidungen hin.
Durch die Doppelbeugung eines Elektronenstrahls an Materialien mit unterschiedlichen
Gitterkonstanten kommen Moiré-Streifenkontraste zustande [166]. In den Bereichen, in
denen die Moiré-Streifen nicht zu beobachten sind, tritt der Kontrast des InP zutage, der
durch zwei senkrecht zueinander stehende {200}-Netzebenenscharen charakterisiert ist.
Bei der Einstellung einer neuen Probenstelle sind zunéchst keine Moiré—Streifenkontraste
zu beobachten. Mit zunehmender Bestrahlungszeit ist dann eine Verbreiterung der be-

it xrmm e Ao a mtvme o R anatcha Factoriatall = 3 x 3
T€ivs VOrnaildSnell ainorpieil sereidac fcauzusueuen, ‘dl’id ﬂaCh ctwa G“‘? miin biEdEH 51

: e Moiljé}_Streifenl_(_ontr@ste aus.
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Auch im amorphen Rand ist die Bildung von Ausscheidungen festzustellen. In der Aus-
schnittsvergréferung (Abb. 5.1 b) ist die Gitterabbildung einer Ausscheidung gezeigt.
Die Ausscheidung, die zufillig entlang einer niedrig-indizierten Richtung orientiert ist,
ist in amorphes Material eingebettet. Die gute Aufldsung erlaubt die Vermessung einiger
Netzebenenabstinde, die in Tabelle 5.1 aufgelistet sind. Diese Werte wurden mit Net-
zebenenabstinden von Iny 03, PO,, P05 (orthorhombische und rhomboedrische Phase),
und elementarem In verglichen, die mit Hilfe des EMS-Programmpaketes berechnet wur-
den. Die Daten der einzelnen Verbindungen stammen aus ,Pearson’s Handbook on cry-
stallographic Data” [203]). Wihrend sich fiir tetragonales In eine Ubereinstimmung der
gemessenen und berechneten Netzebenenabstinde innerhalb der MeBunsicherheiten er-
gibt, konnte fiir die iibrigen Verbindungen héchstens ein passender Netzebenenabstand
innerhalb der Fehlergrenzen gefunden werden. Auch die gemessenen Winkel zwischen
den Raumrichtungen der Ausscheidung und der theoretische Wert stimmen hervorragend
{iberein. So wurde etwa zwischen der [001]-Richtung und der [011]-Richtung ein Winkel
von 55° bestimmt, der laut theoretischer Berechnung 54,6° betragen sollte. Daraus kann
die Schlufifolgerung gezogen werden, dafi die Ausscheidung aus elementarem In besteht.

Netzebene | gemessener Abstand | berechneter Abstand
(001) (0.4894-0.01) nm 0.4946 nm
(010) (0.350+0.01) nm 0.3512 nm
(011) {0.295+0.01) nm 0.2864 nm

Tabelle 5.1: Gemessene und berechnete Netzebenenabstinde einer In-Ausscheidung

Abschliefend sollte noch angemerkt werden, dafl im Beugungsbild zusétzlich zu den InP-
Reflexen Beugungsreﬂexe anderer Phasen auftreten. Diese zusatzlichen Reflexe konnten,
t:uffus.a.].is mit Hilfe des EMS- rogrammpa,kets, als Reflexe von Iﬂ203 1dent1ﬁ21ert _‘vVe‘fdefi.

5.1.2 Diskussion

Zu Beginn der Elektronenbestrahlung ist eine Verbreiterung der amorphen Rénder in
das kristalline Material hinein zu beobachten. Somit wird durch den Elektronenbeschuf
lokal die kristalline Struktur des InP zerstort. Aus der Verbreiterung der Bereiche am
Lochrand, kann geschlossen werden, da8 die Bildung zusétzlichen amorphen Materials an
den Probenoberflichen stattfindet. '

Die Beobachtung von In-Auscheidungen sowie von InyO3-Auscheidungen deutet auf einen
Verlust an P an den Oberflichen der Probe hin. Diese Desorption der P—Atome kann zwei
Ursachen haben: einerseits ist eine Abdampfung von P auigrund der lokalen Erwarmung
.__--cier Probe .denkbar, andererseits kann durch die Elektronenbestrahlung eine Anderung
““von Bindungszustédnden stattfinden. Der zweite Mechanismus wurde von Petford-Long
- und Smith [162] herangezogen, um die Bildung von In-Oxiden und elementarem In in

i)
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In-haltigen I1I-V-Halbleitern im Elektronemikroskop zu erkléren. Durch Variation der
Spannung konnte in dieser Arbeit festgestellt werden, dafl sich die Oxidationsraten bei
100 XV und 400 kV nicht sonderlich unterscheiden. Daraus wurde geschlossen, daf die
lokale Frwirmung eine untergordnete Rolle bei der Oxidbildung spielt. Auch von Wil-
liams et al. [216] wurde die Bildung von In,Os in Hochauflésungsaufnahmen von InP
festgestellt.

Die Betrachtung der Verlagerungsenergien von In (6.6 eV, Schwellenspannung 270 kV)
und P (8.8 eV, Schwellenspannung 110 kV) zeigt [23], dafl eine Bestrahlung mit Elektronen
einer Energie von 400 keV fiir beide Atomspezies eine Verlagerung bewirken kann. Die
Schwellenenergie gibt die Energie an, bei der unter Annahme eines Streuwinkels von
180° die Verlagerungsenergie auf das Atom ibertragen wird. Da die P-Atome eine viel
kleinere Masse als die In—-Atome haben, ist fiir die Verlagerung eines P-Atoms ein kleinerer
Impulsiibertrag erforderlich, was zur preferentiellen Entfernung der P-Atome fiihrt.

Im Gegensatz zur Arbeit von Petford-Long und Smith [162], die die Entstehung von In-
Ausscheidungen in Oxid-InP-Grenzfiichen feststellten, also in Bereichen mit niedriger
Konzentration an freiem Sauerstoff, konnte in dieser Arbeit (vgl. Abb. 5.1 b) die Bil-
dung von In-Ausscheidungen direkt am Probenrand beobachtet werden. Da direkt am
Probenrand hinreichend Sauerstoff zur Bildung von InyOs vorhanden sein sollte, ist die
Entstehung der In—Ausscheidungen nicht zwangsliufig mit einem Mangel an Sauerstofl
verbunden. Lu et al. [137] beobachten jedoch eine Abnahme der In,Os-Entstehung auf
InP bei geringeren Sauerstoftkonzentrationen.

5.2 Stufendipol in der [121]-Projektion

5.2.1 Experimentelle Resultate

Abbildung 5.2 zeigt eine Gitterabbildung in der [121]-Projektion, in der sowohl die (111}~
Ebenen als auch die (202)-Ebenen klar aufgelst sind (vgl. Schemazeichung der [121]-
Projektion Abb. 4.6). Die (111)-Ebenen entsprechen den Hauptgleitebenen, wihrend
die {202]-Richtung parallel zur Richtung des priméren Burgersvektors orientiert ist. Die
Aufnahme stammt von einer (121)-Probe der Probe [;1, die bis in den Berich I verformt
wurde {vgl. Tabelle 3.1). Die Burgersumliufe um die vier Versetzungskerne A, B, C und
D zeigen, dafi die projizierten Burgersvektoren by der Kerne A und B entgegengesetzt
glemh den Burgersvektoren by der Kerne C und D sind: by = —bs = £[1 101]. Jede der
vier Versetzungen ist demnach durch eine eingeschobene (26?)——Netzebene charakterisiert,
die jeweils durch Pfeile gekennzeichnet sind. Die Verzerrungsfelder um die einzelnen Ver-
setzungskerne haben eine mefibare Ausdehnung von etwa 3 nm.

Der Kontrast in der Nihe der Versetzungskerne ist gut ausgeprigt, so da sich die ho-
rizontale Position der eingeschobenen Ebenen, die durch die Pfeile gekennzeichnet ist,
auf +£1 Netzebene festlegen 148t. Das ist besonders gut an der Vergréfierung des Ver-
... setzungskerns B (oben rechis in der Abbildung) zu erkennen. Die lateralen Absténde

" gwischen Versetzung A und B ((10.6 +0.4) nm) und zwischen Versetzung C und D

((11.4 20.4) nm) stimmen innerhalb der Grenzen der Mefunsicherheiten tiberein.




101

5.2. STUFENDIPOL IN DER [121]-PROJEKTION

"'Abb_ﬁduﬁg 5.2: Gitterabbildung eines Stufendipols in der [121]-Projektion |
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B ‘Abbildung 5.3: Burgersvektoren der (ili)—Ebene_ '

Die Gleitebenen der Versetzungen, die durch das Ende der eingeschobenen Ebenen fest-
gelegt sind, lassen sich auf 0.5 (111)-Ebenen lokalisieren, so daf die Versetzungen A
und B sowie die Versetzungen C und D jeweils die gleiche Gleltebene haben. FafBt man
die Versetzungen mit dem gleichen Burgersvektor als Paar auf, und legt fiir jedes Paar
einen Mittelpunkt zwischen den zugehorigen Versetzungen fest (aiso zwischen A,B und
C,D}), so ist der. latera,Le Abstand der bezden Mlttelpuni(te gielcﬂ demn Veltn{a,len Absnand.

der: Gleltebenen s

5. 2 2 Diskﬁssmn N e

Zur Dlskussmn des in Abbﬂdung 5 2 vorhegenden Versetzungstyps 1st eine Vorbemer-
kung_zur Abbildung von - Stapelfehlern in der [I121]-Projektion nétig. ‘Stapelfehler bewir-
ken eine Verschiebung zweter Kristallteile gegenemander wobeil der Verschiebungsvektor
gleich dem Burgersvektor der- Partialversetzungen ist, die den Stapelfehler beranden. In
der Regel handelt es sich um Burgersvektoren vom Typ bp = £(112). Bei einer Auf
spaltung einer. Versetzung in der Hauptgleitebene (111) ist die 'Projektlon der Partial-
burgersvektoren in die (121)-Ebene entweder 0 (bei by = £{121]) oder 2 [101] so daB
die beiden Kristallteile durch den Stapeifehler entweder gar nicht oder um einem (202)-
Netzebenenabstand- verschoben smd Damlt 1st em Stapelfehler in der {121] Pro;ektlon

lm,hu Zu be(}u&uz;uun

: mmenncht_ung u der Verser.zungen ist ebenfalls markiert. Es ngE nuin meﬂrere IIlOgIlCi'le

- Versetzungstypen mit Linienrichtung [121], fiir die eine Projektion des Burgersvektors in
“die (121)-Ebene £% [101] ergibt:

FIRH
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1. vollsténdige 30°—Versetzung mit Burgersvektor § [110] oder £ [011]

2. 30°-Versetzung, die in eine 60°- und eine 0°-Partialversetzung aufgespalten ist.
Dabet ist nur die 60°-Versetzung durch eine eingeschobene Ebene charakterisiert,
wahrend die Schraubenversetzung héchstens an ihrem Spannungsfeld erkennbar
ware. Fir die méglichen Burgersvektoren gilt dann:

3. 60°—Partialversetzung einer aufgespaltenen Stufenversetzung. In diesem I'all miiBten
zwei Partialversetzungen beobachtet werden, die aus jeweils einer eingeschobenen
(202)-Ebene bestehen. Fiir die Dissoziation gilt:

b = bgoe + bsoe
£1101] =2 [211} + £ [112]

Obwohl nicht eindeutig entschieden werden kann, welche der drei Versetzungskonfigura-
tionen vorliegt, sprechen mehrere Griinde fiir die Beobachtung eines Stufendipols, der in
vier Partialversetzungen aufgespalten ist:

@ Die eingeschobenen Ebenen der Versetzungen A und B bzw. C und D enden in
der gleichen Gleitebene, wie man es fiir eine in Partialversetzungen aufgespaltene

Versetzung erwartet.

o Der laterale Abstand der Versetzungspaare (A,B} und (C,D) in Abbildung 5.2
ist gleich dem Abstand der Gleitebenen. Diese Konfiguration wird durch die li-
neare Elastizititstheorie fiir einen (nicht aufgespaltenen) Dipol vorhergesagt, da die
Wechselwirkungskréafte zwischen den Dipolversetzungen dann am gréften werden

160, 108]. -

¢ ‘Aus den konventionellen Untersuchungen der Versetzungsstrukturen zeigt sich, daf
. der dominante Versetzungstyp in den bis in den Bereich 1 verformten Proben der

Stufendipol mit Linienrichtung [121] ist. 30°-Versetzungen konnten dagegen nicht

e beobachtet werden..

Zusammenfassend 138t sich also sagen, dafl es sich bel den in Abbildung 5.2 beobachieten
Versetzungen um einen aufgespaltenen Stufendipol handelt, wobei die Aufspaltungsweite
fiir beide Dipolversetzungen gleich grofl ist. Somit sind a— und f-Versetzungen in dieser

Konfiguration gleich weit aufgespalten. Die gute Lokalisierbarkeit der Versetzungskerne

188t auf gerade Versetzungen mif wenigen Kinken entlang der Versetzungslinie schliefen.

" Es konnte noch ein weiteres Hochauflésungsbild eines Stufendipols éuufgenommen werden,

: d_er__ganz dhnliche Eigenschaften aufweist wie das oben diskutierte Beispiel. Neben Dipolen

[

-
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wurden auch zahlreiche Stufenversetzungen mit Linienrichtung [121] gefunden. Dabei
ist oftmals nicht festzustellen, ob es sich um Dipolversetzungen oder isolierte Verset-
zungen handelt, da typische laterale Abstinde fiir Dipolversetzungen im Bereich von 60—
100 nm liegen. Diese Abstinde sind bereits grofler als der auf dem Negativ aufgenommene
Ausschnitt bei einer VergréBerung von 600 000.

5.3 Defokusserie einer 60°—FPartialversetzung in der
[121]-Projektion

Abbildung 5.4 zeigt eine Ubersichtsaufnahme einer Stufenversetzung in der [121]-Projek-
tion, von der eine Serie von Hochauflgsungsbildern bei drei unterschiedlichen Defokuswer-
ten aufgenommen werden konnte, die fiir eine quantitative Auswertung geeignet ist. Die
beiden Versetzungen, wiederum durch Burgersumliufe gekennzeichnet, sind jeweils durch
eine eingeschobene (202)-Netzebene charakterisiert, die auf der gleichen Gleitebene enden.
Analog zum Versetzungsdipol (Abb. 5.2) liegt hier ebenfalls eine aufgespaltene Stufenver-
setzung vor. Wihrend sich die eingeschobene Ebene der linken Partialversetzung bis auf
+2 (202)-Netzebenen festlegen 148t, ist der Kern der rechten Versetzung iiber etwa 20
(202)-Netzebenen ,verschmiert”. Daher wurde nur der linke Versetzungskern zu weiteren
quantitativen Analysen herangezogen. Die Aufspaltungsweite, die dem lateralen Abstand
der Versetzungen entspricht, betrigt (21.5 £2) am.

Bevor nun die Defckusserie der linken Partialversetzung besprochen wird, wird die Be-
stimmung von Defokus und Probendicke des defektfreien Materials in der Ndhe der Ver-
setzung vorgestellt. Die Beobachtung des Gitterbaufehlers auf jedem Negativ erlaubt eine
eindeutige Festlegung des gleichen Bildausschnitts aufl den Aufnahmen unterschiedlicher

Defokuswerte.

] ki & < e =
5.2.1 Defokusserie des defekifreien Materials

Abbildung 5.5 zeigt drei experimentelle Bilder in defektfreiem InP, die bei unterschiedli-
chen Defokuswerten aufgenommen wurden. In die experimentellen Bilder sind die Ergeb-
nisse von Bildsimulationen eingepaft, die mit dem Multi-Slice-Algorithmus mit 64 x 64
Stiitzstellen pro Einheitszelle berechnet wurden. Der Kontrast in Abbildung 5.5 b ist
durch zwei unterschiedlich stark ausgeprigte, helle Punkireihen charakterisiert, deren
Abstand dem halben Netzebenenabstand der (111)-Ebenen di1)/2 entspricht. Dabei
fallen die Positionen der P-Atome mit den dunklen Kontrasten zwischen den starken hel-
len Kontrasten zusammen. In [202]-Richtung (vgl. Abb. 4.6) sind die P—Atome durch
schwichere helle Kontraste getrennt. Die Position der In-Atome ist um d(11:)/4 gegeniiber
den ‘P—-Atomen nach oben verschoben und fillt daher nicht mit den hellen Kontrasten
zusammen. Dieses Verhalten wird an nur einer Stelle der Defokus—Dicken—-Ebene beob-
- "achtet, bel Af =5 +5 nm und einer Dicke von (20 +2) nm. Dadurch 148t sich die lokale

s ‘Dicke der Probe fiir ‘weitere Simulationsrechnungen stark eingrenzen. Da das Bildmuster

bei Af .;—_._5 nm und ¢ = 22 nm symmetrisch beziiglich der {111)-Ebenen ist, kann keine
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" Abbildung 5.5: Defokusserie in der [121]-Projektion von der gleichen Probenstelle bei
5 nm und ¢ Af =~ 20 nm. Durch den Vergleich mit

simulierten Bildern pach dem Multi-Slice-Verfahren (insets) konnten die Positionen der

- In-und P-Atome (Modell} sowie die Dicke der Probe festgelegt werden.
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Abbildung 5.6: Defokus/Dicken—Karte
enthélt 4 x 4 Einheitszellen, wobei die [101]-Achse nach rechts und. die [111]-Achse nach
~oben zeigt. Im Ursprung (linke untere Ecke) befindet. sich ein In-Atom, das den oberen

- Iei] einer-In—-P-Hantel bildet. '
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Festlegung der Polaritit, also der Richtung der In-P-Hanteln, in diesem experimentellen
Bild erfolgen.

In Abbildung 5.5 a ist dagegen ein asymmnetrischer Kontrast beziiglich der (111)-Ebenen
zu beobachten. Im rechten Teil des Bildes wird der Kontrast von hellen Punkten do-
miniert, wihrend im linken Teil direkt oberhalb der Punkte eine ,verschwommene helle
Reihe” zu beobachten ist. Diese Anderung des Kontrastes ist auf eine geringfiigige, lo-
kale Anderung des Defokus und der Dicke zuriickzufiihren. Zur Auswertung wurden
Bilder zu allen Defokuswerten von 30 nm — 130 nm in 5 nm-Schritten bei einer Dicke
von 20 nm berechnet. Die emnzige ffbe_reinstimmung der berechneten mit den experimen-
tellen: Bildmustern erhilt man in einem Defokus-Bereich von ' Af = 95---100 nm. In
dicsem Bereich #ndert sich das Muster sehr empfindlich ‘mit -Defokus und chke Dies
wird in Abbﬂdung 5.6 ‘deutlich, in der in ‘eine Defokus/Dicken—Karte im Bereich von
Af:=:95+--101 nm mit einer Dickenvariation zwischen ¢ =16 nm und 22 nm gezeigt
ist. ‘Die Slmulatzon wurde nach dem Blochwellenverfahren mit 200 Stiitzstellen pro Ein-
heitszelle fiir 4 x 4 Einheitszellen berechnet. Den Ursprung jedes Bildes (linke, untere
Ecke) bildet ein In-Atom, an dessen Stelle in allen Bildern ein dunkler Kontrast erzeugt
wird. Direkt unteralb der In-Atcme befinden sich die P-Atome, deren Positionen mit der
,verschwommenen hellen Reihe” zusammenfallen (z.B. bei Af =99 nm, =18 nm). Bei
den kleineren:Dicken/Defokus-Werten ist an der Tunnelposition, also der Position zwi-
schen den In-P-Hanteln, ein heller Kontrastpunkt zu beobachten, wihrend zu gréferen
Defokus/Dicken-Werten eine Verlagerung des Kontrastes auf die P-Position festzustellen
ist. Diese Kontrastverschiebung, die deutlich im Hochaufldsungsbild 5.5 a zu erkennen
ist, erlaubt eine eindeutige Festlegung der Iné und P- Atompos1t10nen dle in den Modell-

strukturen in Abbﬂdung 5.5.zu sehen ist.

Im Gegensatz zu den iibrigen Teﬂabblldungen Wurde Abb]ldung 3. 5 C be1 einem Defokus-
wert aufgenommen, der keinen signifikanten Kontrast.in einem engen Defokus-Dicken—
Bereich liefert. Die Festlegung des Defokuswertes d1eses Bﬂdes beruht auf Simulationen
der. benachba,rten Versetzung ( siehe Abb 5, 7). T

5. 3 2 Emwmkimng emes Versetzungsm@deﬁs

Mlt den Informa,tzonen die aus der quemmta.twen Ana,iyse der Hochamiosungsbﬂder des
benachbarten, defektfreien Materials gewonnen wurden, lassen sich nun Defokus, Dicke
und vor allem die Polaritit in den- experimenteﬁen Bildern der Versetzung festlegen In
Abbildung 5.7 ist der Versetzungskern durch einen Burgersumlauf markiert. Daraus ist
unmittelbar ersichtlich, dafl die Versetzung, welche die linke Partialversetzung der in
Abbildung 5.4 gezeigten Stufenversetzung bildet, durch eine von oben eingeschobene Net-
zebene charakterisiert ist.

Mit Kenntnis der Polaritit der Probe kann nun eindeutig festgelegt werden, dafl die
60°--Versetzung eine 8-Versetzung ist, so daf die zusitzliche (202)-Ebene, wie in den
Schemagzeichnungen angedeutet, von der In-Seite eingeschoben ist. Daher sind in der
_ Bildberechnung nur zwei mégliche Modelle der Kernstruktur zu beriicksichtigen: das P-
“Shuffie-Set—Modell, in dem die eingeschobene Halbebene durch ein P-Atom terminiert ist,
“und das In-Glide-Set-Modell, in dem der Versetzungskern aus einer Reihe von In-Atomen

i

il
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besteht. In der Literatur sind bisher nur fiir nicht-aufgespaltene Stufenversetzungen ent-
lang der. [121]-Richtung Berechnungen der Atompositionen im Versetzungskern durch-
gefithrt worden {154, 155]. Fiir die aufgespaltene Form mit zwei 60°—Partialversetzungen
liegen bisher leider keine theoretischen Berechnungen vor. Daher wurde als Ausgangs-
punkt der Bildberechnung ein Modell erstellt, in dem die Verschiebungsfelder nach der
isotropen Flastizitatstheorie dem diskreten InP-Gitter tiberlagert wurden. Fiir die Ver-
schiebungsfelder in xn‘{mhtung, uz( ,) und in y-Richtung u,(z,y) gilt (v: Poissonzahl)
1197 108] e . LS . _

e __._-"_‘.z(f’_y)-“ 2 {“C‘?"’?‘? (_x) T i@t - 6D
o ] | | b \ s 2 2 ‘7’.2 — y2-l \
S 1.8 1 _ X 5.9

uy(xﬂ y) 87T (1 _ I/) [(1 AV} ln‘m + ) ) +IB2 + y2J ( Z’)

Durch Addition der so definierten Verschiebungsfelder zu den diskreten Atompositionen
von In und P, erhilt man neue Atompositionen, die damit die Superzelle definieren. Dabei
wurde sowoh! fir das P-Shufile-Set-Modell als auch fir das In-Glide-Set—-Modell davon
ausgegangen, dafl das Ende der eingeschobenen Halbebene, also das P- bzw. In-Atom,
im Ursprung des Verschiebungsfeldes ist. Mit den so definierten Superzellen wurden
Multi-Slice-Rechnungen bei den aus Abbildung 5.5 erhaltenen Defokus— und Dickenwer-
ten durchgefiihrt. ‘Dabei konnte keine gute Ubereinstiminung mit den experimentellen
Bildern festgestellt werden, da die Verschiebung in y—Richtung und somit die Krimmung
der:(111)-Ebenen im simulierten Bild viel zu stark war. Daher wurden die Modelle so
modifiziert, daf die Verschiebung in y-Richtung verschwindet; w, = 0.

Die Ergebnisse der Simulationsrechnungen fiir die beiden modifizierten Modelle sind in
Abbildung 5.71n die experimentellen Bilder eingepafit. Die beiden Modellstrukturen sind
jeweils-unten in der Schemazeichnung gezeigt. Die Kontrastinderungen in den Randbe-
reichen der Bilder kommen, wie bereits in Kapitel 4 erwahnt, durch die fehlende Periodi-
zitdt der Superzelle zustande. In der Abbildung bei Af = 5 nm ist im dilatierten Bereich
unterhalb des Versetzungskerns eine deutliche Auflésung des charakteristischen Kontrast-
musters zu beobachten, wahrend auf der komprimierten Seite, in der sich die zusitzliche
eingeschobene Halbebene befindet, nur verschwommene Kontraste zu beobachten sind.
Diese:,, Verschmierung”™ des Kontrastes erlaubt es nicht, die eingeschobene Halbebene ge-
nau zu lokalisieren. Die Kontrastinderung beim Ubergang vom komprimierten in den
dilatierten Bereich wird durch die Simulationsrechnung beider Versetzungsmodelle sehr
gut wiedergegeben. Auch die Kontraste im Kernbereich zeigen fiir beide Modelle eine
befriedigende Ubereinstimmung mit dem experimentellen Rild. Im Glide-Set—Modell ist
ein etwas schwéicherer heller Punkt im Versetzungskern zu erkennen als im Shuffle-Set—
Modell, der mit der Tunnelposition im Versetzungskern zusammenféllt. Der Unterschied
zwischen beiden Modellen ist jedoch nicht hinreichend grof, um eines der beiden Modelle
definitiv ausschliefien zu kénnen.

Bei einem Defokuswert von 25 nm beobachtet man genau das umgekehrte Kontrastver-
halten im Verzerrungsfeld der Versetzung wie bei Af = 5 nm. Hier ist der komprimierte
- Bereich im Gegensatz zum dilatierten Bereich klar auigelost. Obwohl das Kontrastmu-
. ster in groflen Defokus-Dicken—Bereichen auftritt, erlaubt nun die Kontrastinderung im
'-'dila,ti_ez_ften__und komprimierten Bereich der Versetzung eine Festlegung des Defokuswer-
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tes auf £5 nm. Bei allen anderen Defokuswerten im Bereich (25 +20) nm wird diese
Kontrastdnderung um die Versetzung nicht beobachtet. Die simulierten Bilder der bei-
den Versetzungsmodelle unterscheiden sich jedoch nicht im Kernbereich der Versetzung,
so daf auch bei diesem Defokuswert keine eindeuntige Festlegung des Versetzungsmodells
moglich ist.

5.3.3 Diskussion

Der Vergleich der Simulationsrechnungen des ungestorten InP mit den experimentellen
Aufnahmen bei drei unterschiedlichen Defokuswerten {Abb. 5.5} liefert die eindeutige Be-
stimmung der experimentellen Parameter, Defckus und loksle Probendicke, so da8 die
atomaren Positionen im experimentellen Bild festgelegt werden kénnen. Da der Vergleich
der Bildkontraste in einem Bereich nahe der 60°-Partialversetzung vorgenommen wurde,
sind auch fiir den Ort des Versetzungskerns die experimentellen Parameter bekannt. Fir
die beiden in Abbildung 5.7 vorgestellten Versetzungsmodelle ergibt sich eine sehr gute
Ubercinstimmung der Bildkontraste von Simulation und Experiment bei zwei Defokus-
werten. Daraus kann die Schlulfolgerung gezogen werden, dafl das Verzerrungsfeld uin die
Versetzung offensichtlich in erster Ndherung in z-Richtung gut durch die lineare, isotrope
Elastizitatstheorie beschrieben wird. Dagegen sind die theoretischen Verschiebungsfelder
in y—Richtung viel zu groB, so dafl eine bessere Beschreibung der experimentellen Bilder
durch Vernachlidssigung der Verschiebungsfelder in y-Richtung erreicht wird. Damit ist
die lineare, isotrope Elastizititstheorie nicht geeignet, die auftretenden Verschiebungsfel-

der zu beschreiben.

Fiir die vorliegenden Defokuswerte zeigt sich jedoch kein signifikanter Unterschied in den
Bildkontrasten der Versetzungskerne der beiden unterschiedlichen Versetzungsmodelle,
dem P-Shuffle-Set- und dem In—Glide-Set-Modell, so dal daher keine Schliisse auf die
Versetzungskernstruktur der 60°-Partialversetzung gezogen werden kdnnen. Es ist jedoch
aufgrund theoretischer Simulationsrechnungen anzunehmen, daf auch in experimentellen
Bildern bei Defokuswerten, bel denen mehr Bilddetails {ibertragen werden, zwischen den
beiden Kernstrukturmodellen unterschieden werden kann.

Die schlechte Aufldsung der zweiten Partialversetzung, die ja bei gleichen experimentel-
len Bedingungen wie die Partialversetzung in Abbildung 5.7 aufgenommen wurde, kann
folgende Ursachen haben: Ein Auflésungsverlust im Versetzungskern ist dann zu erwar-
ten, wenn die Versetzungslinie nicht exakt parallel zum Elekironenstrahl ausgerichtet
ist. In diesem Fall solite eine , Verschmierung” des Kontrastes parallel zur Gleitebene
vorliegen, was auch in Abbildung 5.4 beobachtet wird. Speziell kann eine hohe Anzakhl
von Kinken entlang der Versetzungslinie zu einem breiten Bereich mit Kontrastveriust
fithren, was insbesondere bei grofien Probendicken, wie sie hier vorliegen, zur Geltung
kommt. Eine mogliche Ursache fiir eine Abweichung der Versetzungslinienrichtung von
der Einstrahlrichtung kann nach Hazzeidine et al. [39] die Minimierung der Energie der
Versetzungen durch eine Rotaiion zum Schraubencharakier sein. Dieser Effekt beruht
- auf ‘der: Wechselwirkung der Versetzungen mit der Probenoberfiiche, die insbesondere

"+ bei Hochaufldsungsproben wegen ihrer geringen Dicke nicht zu vernachlissigen ist (siche

“auch Kap. 5.6). Andererseits kann ein Auflésungsverlust durch lokale Verunreinigungen
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der Probe zustande kommen. Bedingt durch die chemische Diinnung der Proben ist gerade
im Spannungsfeld einer Versetzung eine preferentielle Ansammlung von Verunreinigungen
denkbar. Dies sollte jedoch nicht zu einem unterschiedlichen Effekt bei Versetzungen glei-
chen Typs fithren, zumal die Versetzungen in Abbildung 5.4 einen sehr geringen Abstand
haben.

Bemerkenswert ist, daB in Abbildung 5.5 a innerhalb eines kieinen lateralen Bereichs der
Probe (ca. 12 nm) offensichtlich Dicken&nderungen um 5 nm vorhanden sind, die durch
die Anderung des Abstandes zwischen Probenunterseite und Objektiviinse eine eflektive
Defokusinderung A f bewirken. Dies ist wahrscheinlich auf die chemische Préparation der
Proben zuriickzufiithren, die lokale Unterschiede in der Materialabtragung verursachen
kann. Aber auch Kippungen der Probe im Probenhalter kénnen eine lokale Anderung
des Abstandes zwischen Probe und Objektivlinse bewirken. Dieser Effekt kann aber
bei maximalen Kippungen der Probe von +15° héchstens zu einer Defokusidnderung von
43 nm in einem Probenbereich von 10 nm fiihren.

5.4 60°—Versetzungen in der [011]-Projektion

5.4.1 Experimentelle Resultate

Abbildung 5.8 zeigt die Gitterabbildung einer Versetzung mit einer Linienrichtung parallel
zu [011], die keine Aufspaltung in Partialversetzungen zeigt. Die [011}-Richiung, die der
Projektionsrichtung entspricht, ist eine der drei (110)-Richtungen in der Hauptgleitebene,
jedoch nicht die Richtung des priméren Burgersvektors. Die Versetzung befindet sich sehr
dicht am Rand der Probe, der an seiner amorphen Struktur erkennbar ist. Das Kon-
trastmuster im kristallinen Bereich der Probe 148t die beiden {111}-Netzebenenscharen,
die beide in der [011]-Projektion senkrecht zum Elektronenstrahl stehen, deutlich her-
vortreten. Die Hantelstruktur entlang der [100]-Richtung ist dagegen nicht aufgeldst.
Im oberen Teil des Bildes ist eine leichte Fehlorientierung zu erkennen, die sich durch
eine Verschmierung des Kontrastes entlang einer der {111}-Netzebenenscharen bemerk-
bar macht, so daB die Spiegelsymmetrie entlang der [100]-Achse gestort ist. Aus dem
eingezeichneten Burgersumlauf um den Versetzungskern ergibt sich ein projizierter Bur-
gersvektor von byge = £[211], welcher der Projektion des vollsténdigen Burgersvektors
¢ {101] (oder £ [110]) entspricht. Die Versetzung ist somit durch eine eingeschobene Ebene
charakterisiert, die auf der (111)-Ebene endet. Der Einflu8 des Verzerrungsfeldes 148t sich
bis zu einer Entfernung von ca. 3 nm vom Versetzungskern an einer mefibaren Kriimmung
der Netzebenen feststellen.

Abbildung 5.9 zeigt ein Beispiel einer Versetzung in der [011]-Projektion, die in zwei
Partialversetzungen aufgespalten ist. Im Gegensatz zur [121]~Orientierung ist hier der
Stapelfehler deutlich an einer Anderung in der Stapelfolge der {(111)-Ebenen zu erken-
nen. - Bs handelt sich hier um einen intrinsischen Stapelfehler, was sich unmittelbar an

~der Stapeliolge ablesen 188t [107, 108]. Die Versetzungen befinden sich sehr nahe am Pro-
- benrand, und wurden zudem von einer benachbarten Probenstelle aufgenommen wie die
Versetzung in Abbildung 5.8, so daB die indizierten Raumrichtungen beider Aufnahmen

T
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114 KAPITEL 5. RESULTATE UND DISKUSSION DER HOCHAUFLOSUNGSEXPERIMENTE

{ibereinstimmen. Im oberen Teil der Abbildung ist ein asymmetrisches Kontrastverhalten
beziiglich der Ubertragung der beiden {111} Netzebenenscharen zu beobachten, welches
auf eine Fehlorientieung der Probe hindeutet. Auch in dieser Abbildung ist das Kon-
trastmuster durch die {111}~ Ebenen bestimmt, wobei die In-P-Hanteln nicht aufgeldst

werden.

Aus dem Burgersumlauf in Abbildung 5.9 188¢ sich ein-Schliefungsvektor bpro; = % [211]
ablesen, der sich bei Projektion der Bugersvektoren b = £[101] oder b = £ [011] der kon-
jugierten Gleitebene (111) in die (011)-Ebene ergibt. Fiihrt man nur einen Burgersumlauf
um je eine Partialversetzung aus, wobei Start— und Endpunkt jeweils auf der Stapeifeh-
lerebene liegen miissen, so kann fiir die linke Versetzung ein projizierter Burgersvektor
von £ [211], und fiir die rechte Partialversetzung 2 [211] ausgemessen werden. Der Sta-
pelfehler, der von den beiden Partialversetzungen aufgespannt wird, ist bis zum Kern der
linken Versetzung klar am Versatz der quer zur Stapeliehlerebene verlaufenden Netzebe-
nen erkennbar. In der N3he der rechten Versetzung 1st da.gegen ein Auﬂosungsverlust des
sidealen” Stapelfehlerkontrastes zu erkennen. : :

Im Gegensatz zur nicht-aufgespaltenen Versetzung ist hier unmittelbar neben der Verset-
zung keine meBbare Ausdehnung des Verzerrungsfeldes festzustellen. Dies ist besonders
gut an der linken Versetzung zu erkennen, wihrend sich die Auswirkung des Verzerrungs-
feldes um die rechte Versetzung wegen des kurzen Absta.nds vom Lochrand Wemger gut

beobachten 1agit.

5.4.2. DES&HSSE@F

In den beiden Abbﬂdungen 5 8 und- 5.9 kann unmlttelbar aus -den Burgersumia,ufen
geschlossen . werden, ‘dafl es smh_um 60°—Versetzungen handelt, da kein anderer mégli-
cher Burgersvektor in der {011]-Projektion bpyej = 2[211] baw. ‘bpeo; = 2 [211] ergibt.
Aus der Vermessung der projizierten Burgersvektoren der aufgespaltenen 60°—Versetzung
(Abb. 5.9) folgt, daB die linke Versetzung eine 30°-Partialversetzung ist, wihrend es sich
bei der rechten Versetzung um eine 90°~Partialversetzung handelt. Im Gegensatz zur
90°-Versetzung ist der Kern der 30°-Versetzung gut zu lokalisieren. Die.90°~Versetzung
zeichnet sich dagegen durch cinen:delokalisierten Kern aus, da erst in einer Entfernung
von ca. 1 nm vom Kern der ,ideale” Stapelfehlerkontrast beobachtet wird. Dadurch gibt
es um den: Kern der 90°—Part1a1versetzung ein rela,tlv groﬁes Gebiet in dem dle 1deaien

Bindungswinkel und —langen gestort sind.

Die Gle;tebenea der beiden Verseuzungen (d}e ( 1)—“‘beue in Abb 8 uud dle (111 -
Ebene in:Abb. 5.9) stoBen im stumpfen Winkel aufemander 's0.dafl die beiden Verset-
zungen - nicht ‘die gleiche Polaritit haben." Somit:ist eine der beiden Versetzungen eine
a-Versetzung, die andere eine B-Versetzung. - Die beiden Versetzungen, die beide direkt
am Probenra,nd beobachtet wurden unterschelden smh hmsmhthch 1hrer Aufspaltung in

die zweite 60°- Versetzung (Abb. 5 8) nicht in Partlaiversetzungen aufgespalten ist. Es

. wurden insgesamt 3 nicht-aufgespaltene 60°—Versetzungen (von 8) gefunden, so daB es
“iobel Abbﬂdung 5.8 nicht um einen Einzelbeobachtung handelt. Mogliche Ursachen fiir

~dieses unterschiedliche Verhalten werden im Kapitel 5.6.2 diskutiert.
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11 KAPITEL 5. RESULTATE UND DISKUSSION DER HOCHAUFLOSUNGSEXPERIMENTE

5.5 Z-Dipol in der [011]-Projektion

5.5.1 Experimenteile Resultate:

Abbildung 5.10 zeigt eine komplizierte Anordnung von Versetzungen in der [011]-Pro-
jektion. Wahrend in der unteren Bildhilfte die {111}-Netzebenenscharen gut aufgeldst
sind, zeigen sich in der oberen Bildhalfte lokale Kontrastanderungen, die durch die Uber-
lagerung von Moiré-Streifenkontrasten zustande kommen. Insgesamt sind jedoch wegen
der hohen VergréBerung nur zwei Moiré-Streifen zu erkennen. Aus dem Burgersumlauf,
der die gesamte Versetzungsanordnung umgibt, ist kein SchlieBungsfehler abzulesen, so
daf keine resultierende Stufenkomponente des Burgersvektors in der (011)-Ebene vor-
liegt. Deutlich sind zwei Stapelfehler zu erkennen, die auf zwei zueinander geneigten
Ebenen liegen. An der Stapelfolge ist erkennbar, daB es sich um intrinsische Stapelfeh-
ler handelt [107]. In der (111)-Ebene betrigt die laterale Ausdehnung des Stapelfehlers
(4.3 £0.4) nm, in der (111)-Ebene dagegen nur (3.2 £0.4)nm. Die Burgersumléufe um
die Partialversetzungen ergeben jeweils unterschiedliche Ergebnisse: Die Partialverset-
zung, die die linke Begrenzung des Stapelfehlers in der (111)-Ebene darstellt, hat einen
Burgersvektor bypqj = [211] der somit eine 90°—Partialversetzung beschreibt. Der Bur-
gersumlauf um die untere Versetzung ergibt dagegen einen projizierten Burgersvektor von
2 1111]. Anzwei weiteren Stellen konnten dhnliche Versetzungskonfigurationen beobachtet
werden, wobei ‘auch hier-in der (111)-Ebene eine grofiere Aufspaltung vorliegt.

5.5.2 Diskussion = =

Aus der Tatsache, daf keine resultierende Gesamt—Burgersvektorkomponente in der [011]-
Projektion ‘beobachtet wird, kann gefolgert werden, dafl die Versetzungskonfiguration. in
Abbildung 5.10-entweder reinen Schraubencharakter hat, cder ein Versetzungsd1pol ist.
Der reine Schraubencharakter kann aber wegen der Stufenkomponenten, die sich aus den
Burgersumliufen um die einzelnen Partlaiversetzunge_n ergeben, ausgeschlossen werden.
Insbesondere der Burgersvektor- bpm_] 2 [211), der sich fiir- die linke Partialversetzung
auf der (11 1)-Ebene ergibt, schliefit eine Schraubenversetzuﬂg aus, da dieser Burgersvek-
tor nur eine Stufenversetzung beschreiben kann und sich nicht durch Projektion anderer

5{110)— ‘oder (HQ)—Vektoren in die [011]-Ebene. ergeben kann. Somit handelt es sich
um einen Dipol, der eine Aufspaltung auf zwei unterschiedlichen {111}-Ebenen zeigt. In
den Proben I,1 und 1,2 wurden auch mit konventionellen Techniken Dipolversetzungen
mit Linienrichtungen entlang der '[Oll]w—Rich‘tung beobachtet. Diese zeichnen sich haufig
durch einen besonders schwachen Kontrast verghchen mit anderen Versetzungstypen aus,

welcher typisch fiir Z-Dipole ist (siehe Abb. 3. 9) SRRt
In der Literatur: ‘wurden. annhche Dipo}e in GaAs: [55 56] Ge [48] und Sl [180] in H_och-

schematlsch gezemt ‘wie sich ein solcher Z—Dmoi entlang der- iOIl]wR,xchtung ausbﬂden

- kanm. In der Ausgangssituation hegen zweil aufgespaltene 60°-Versetzungen vor, die ent-
“-gegengesetzte Burgersvekioren £ [101] aufweisen und demnach aus einer a— und einer

ﬁ—Versetzung bestehen Ist der Absta,nd der. (111)-Gleitebenen hinreichend klein, so ist .. |
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es energetisch giinstiger, wenn die beiden 30°-Partialen mit b = £ £[112] durch Bil-
dung zweier Partialversetzungen auf der konjugierten Gleitebene mit den Burgersvekto-
ren b = +&[121] zu ,stair-rod”-Versetzungen mit b = +2[017] reagieren (Abb. b).
Dadurch entsteht auf der konjugierten Gleitebene ein Stapelfehler, der die Stapelfehler
der (111)-Ebenen verbindet. Prinzipiell kénnen diese Z-Dipole aus extrinsischen oder
intrinsischen Stapelfehlern bestehen. In dem hier beschriebenen Fall wurden jedoch nur
intrinsische Stapelfehler beobachtet. In Abbildung 5.10 ist eine Reduktion der Z-Form
auf eine dreieckige Form festzustellen, so daB keine symmetrische Konfiguration vorliegt.
Das bedeutet, daf} die untere der Dipolversetzungen, wie in Abbildung 5.11¢ schematisch
dargestellt ist, nicht in der (111)-Ebene aufgespalten ist. Dieses asymmetrische Ver-
halten, welches keine Entsprechung in GaAs oder Ge findet, ist méglicherweise auf die
unterschiedlichen Eigenschaften von a- und S-Versetzungen zuriickzufithren (siche auch

Diskussion der Aufspaltungsweiten, Kap. 5.6.2).

An zwei weiteren Stellen konnten dhnliche Versetzungs-Konfigurationen wie in Abbil-
dung 5.10 beobachtet werden. Ein Z- oder S-Dipol, der eine symmetrische Aufspaltung
zeigt, wurde dagegen in keinem Fall gefunden.

5.6 Aufspaltungsweiten in den Gitterabbildungen
der Versetzungen

5.6.1 Experimentelle Resultate

Aus den Gitterabbildungen dissoziierter Versetzungen lassen sich die Aufspaltungswei-
ten direkt vermessen. Die Meflergebnisse sind in Tabelle 5.2 fir die einzelnen Verset-
zungstypen aufgelistet. Natiirlich sind nur Versetzungstypen angegeben, deren Linien-
richtungen mit der Probennormalen zusammenfallen, wobei jedoch kleinere Abweichun-
gen vor allem bei Versetzungen mit leicht , verschwommenem” Kontrast auftreten (siche
auch Diskussion der 60°-Partialversetzung Seite 111). Die Bilder der Schraubenverset-
zungen stammen — bis auf wenige Ausnahmen — aus TEM-Proben mit Probennormalen,
die der Richtung des primiren Burgersvektors b = £[10I] entsprechen. Zur Aufnahme
von Gitterabbildungen der 60°-Versetzungen wurden dagegen Proben parallel zur (011)-
Ebene prapariert, so da der Burgersvektor des priméren Gleltsystems einen Winkel von
60° mit der Probennormalen einschliefit. Die Stufenversetzungen schlieflich wurden in
[121]-Proben beobachtet. Alle Hochaufldsungsaufnahmen stammen von Proben des Ver-

formungsbereichs I, so daBl die Werte der Aufspaltungsweiten aus hochaufldsender. und.

konventioneller TEM direkt miteinander zu vergleichen sind.

Fiir alle Versetzungstypen sind starke Schwankungen der Aufspaltungsweiten zu beob-
achten: Fir die Stufenversetzungen erstrecken sich die Werte von 18-35 nm, so dafl sich
eine mittiere Aufspaltungsweite von 24.5 nm ergibt. Dieser Wert ist deutlich hdher als
die ‘mittels der Weak-Beam-Technik ermittelten Werte, die typischerweise bei 15 nm
liegen. Auch fiir Schraubenversetzungen sind drastische Schwankunge 6—28 nm
1L, aci 1 ! 13 ZUnRZen Sind arastiscic oSCowanxUngen von O Ik
- festzustellen, wobei der Mittelwert 12.5 nm betrigt. Dieser Wert ist ebenfalls grofler
~als der Wert von ca. 5§ nm, der bei der Beobachtung mit konventionellen Techniken

AT
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Versetzungstyp | Aufspaltungsweite Bemerkungen

- 90° 305 nm
90° 21.5 am Abb. 5.4
90° 35.4 nm
g0° 16.0 nm
80° 147 nm
60° 11.7 »m
80° 0 nm b1 zum Probenrand
60° 0 nm b|| zum Probenrand
60° 0 nm bl zum Probenrand, Abb. 5.8
60° 58 nm nah am Probenrand, Abb. 5.9
60° 8.5 nm b antiparaliel zu b in Abb. 5.8
60° 7.7 nm nah am Probenrand
g° 11.7 am
0° 8.8 om
g° 4.4 nm
g° 20.3 nm
0° 27.8 nm
0° 19.7 nm lauft in den Rand
0° 8.8 nm fehlorientiert
g° 6.4 nm
g° 76 nm
0° 8.8 nm verschwommener Kontrast
0° 13.2 nm verschwomnmnener Konirast

i  Tabelle 5.2: Aufspaltungsweiten ermittelt aus den Gitterabbildungen

gefunden wird. Fiir 60°-Versetzungen findet man dagegen Schwankungen um einen klei-
neren Mittelwert von 9.7 nm, wobei hier natiirlich nur die aufgespaltenen Versetzungen
beriicksichtigt wurden. Ein Vergleich mit dein konventionell ermitteltem Wert von ca.
12 nm zeigt, daB in diesem Fall die Gitterabbildung eine kleinere Aufspaltungsweite lie-
fert. ITm Gegensatz zu allen anderen Versetzungstypen kann man 60°—Versetzungen auch
im picht-aufgespaltenen Zustand finden. An einer Probenstelle konnten zwei anfgespal-
tene sowie eine nicht-aufgespaltene 60°—Versetzung beobachtet werden, die sich in ihrer
Polaritat unterschieden. Die beiden aufgespaltenen Versetzungen, die zudem auf un-

terschiedlichen Gleitebenen liegen, zeigen den kontriren o— bzw. F—Charakter wie die-

nicht-aufgespaltene Versetzung (siehe auch Kap. 5.4).

Fiir 60°—Versetzungen 146t sich aus der Tabelle ablesen, daf alle Versetzungen, die nah am-

- Probenrand und somit an einer Stelle kleinerer Probendicke beobachtet wurden, niedrigere
- Aufspaltungswerte zeigen. In etwas gréferen Probendicken nshert sich der Wert der Auf-

e ‘spaltungsweiten an den ,,bulk”-Wert von 12 nm an. Fiir die itbrigen Versetzungstypen 148t

sich aus den vorliegenden Beobachtungen kein systemastischer Einflufl der Probendicke auf




5.6. AUFSPALTUNGSWEITEN IN DEN GITTERABBILDUNGEN DER VERSETZUNGEN izl

die Aufspaltungsweite feststellen, obwoh! natiirlich in allen Hochaufldsungsbildern vergli-
chen mit den konventionellen, elektronenmikroskopischen Aufnahmen wesentlich kleinere

Probendicken vorliegen.

5.6.2 Diskussion

In der Diskussion der Aufspaltungsweiten, die in den Gitterabbildungen der Versetzungen
gemessen wurden, sind die Ursachen folgender Beobachtungen zu erkléren:

1. sehr grofie Schwankungen der Aufspaltungsweiten fiir die einzelnen Versetzungstypen
2. nicht-aufgespaltene und aufgespaltene 6G°-Versetzungen

3. asymmetrische Aufspaltung des Z-Dipols im Gegensatz zur symmetrischen Aufspal-
tung des Stufendipols

4. Abweichungen der Aufspaltungswerte ermittelt aus Gitterabbildungen und Weak-
Beam—-Aufnahmen

Mittels der konventionellen Elektronenmikroskopie wurde fiir nahezu alle Versetzungen
eine Aufspaltung in Partialversetzungen festgestellt. Entlang der Versetzungslinien konn-
ten aber lokale Einschniirungen beobachtet werden, die durch im Elektronenmikroskop
nicht sichtbare Verunreinigungen oder Ansammlung von Punktdefekten zustande kom-
men. Lokale Einschniirungen machen jedoch in der Regel nur sehr kleine prozentuale
Anteile an der Gesamtversetzungslénge aus. Daher ist die haufige Beobachtung von
nicht—aufgespaltenen Versetzungen in der Hochauflosung eher unwahrscheinlich. Man
muB daher davon ausgehen, dafl die Verdnderung der Aufspaltungsweiten auf die be-
sonderen Umstande der hochauflésenden Abbildung zuriickzufithren sind. Um die Ur-
sachen dieser Verdnderung der Aufspaltungsweiten zu erkldren, miissen die Unterschiede
zwischen den Beobachtungsbedingungen der hochauflésenden Abbildung und der Weak—
Beam-Abbildung genauer untersucht werden.

Weak-Beam—Untersuchungen von Versetzungen unterscheiden sich in zwel wesentlichen
Punkten von Hochauflésungsuntersuchungen: Die Probendicken bei der Hochauflésung
betragen maximal 30 nm. Die Versetzungen liegen parallel und nicht senkrecht zur Pro-
bennormalen. Vorraussetzung fiir eine Anderung der Aufspaltungsweite ist eine Anderung
der Kraftebilanz, d.h. aufgrund der speziellen Beobachtungsbedingungen bei der hoch-
auflésenden TEM wirken neben den Wechselwirkungskréften zwischen den Partialverset-
zungen und der Stapelfehlerenergie, zusétzliche ,duflere” Kriite auf die Versetzungen.
Diese fithren jedoch nur dann zu einer tatsichlichen Verdnderung des Abstands zwischen
den Partialversetzungen, wenn die Versetzungen beweglich genug sind. Im folgenden wez-
den moégliche Krifte diskutiert, die zusétzlich zu den Wechselwukungskraften zw1schen
den Pa.rt1alen der auigespalitenen Versetzungen auftrefen kénnen: CAR

@s In den diinnen Hochaufldsungsproben ist mit einem signifikanten Beitrag von Wech-
- selwirkungskréften zwischen Versetzungen und Oberflichen zu rechnen. Hazzle-
- dine:et al. - [99], die die Aufspaltungsweiten von Versetzungen in Cu mittels der

A
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Weak-Beam-Technik untersuchten, fanden (aufler fiir 70°—Versetzungen) an einer
der Oberflachen der diinnen Probeniolie eine Aufweitung, dagegen an der anderen
Oberfliche eine Verkleinerung der Aufspaltungsweiten. Diese Beobachtung wird von
Hazzledine et al. auf drei mdgliche Effekte zuriickgeflihrt: An den Durchstofipunk-
ten der Versetzungen mit den Probencberflichen treten Stufen auf, wenn die Ver-
setzungen eine Burgersvektorkomponente normal zur Oberfliche aufweisen. Durch
diese Stufen erfahren die Versetzungen eine Kraft, deren Groe vom Typ der Verset-
zung abhingt. Der zweite Effekt beschreibt die Anderung der Wechselwirkungskraft
zwischen den Partialversetzungen, die durch Bildkrifte an den Oberfidchen hervor-
gerufen wird. Dadurch vergréfert bzw. verkleinert sich die Aufspaltungsweite je-
weils an einer der Oberflichen als Funktion des Abstands von der Oberfliche. Im
dritten Effekt schiieBlich ist noch die Auswirkung der Bildkraft an der Gberfiiche
auf die Gesamtenergie £ der Versetzung zu betrachten. Die Energiebilanz lautet
dann: E = E; -+ E; ++ (4: Stapelfehlerenergic). Der erste Term F, bezeichnet
die durch die Bildkraft modifizierte Linienspannung der Versetzung und der zweite
Term beschreibt die Wchselwirkungsenergie zwischen den Partialversetzungen, in
der die Wirkung der Bildkraft ebenfalls berlicksichtigt wird. Die Gesamt-Energie
der Versetzung ist dann minimal, wenn die Versetzungen zum Schraubencharakter
hin rotieren, womit zusitzlich eine Anderung der Aufspaltungsweite verbunden ist.

Da der letate, von Hazzledine et al. beschriebene Effekt bei geringeren Probendicken
zu kleineren Rotationswinkeln fihrt, wurde von Maksimov et al. [145, 144, 74]
die Abweichung der Aufspaltungsweiten aus Gitterabbildungen und Weak-Beam-
Technik nur durch den zweiten Effekt erklart. In den Hochaufldsungsaufnahmen
der Versetzungen findet Maksimov fiiv GaAs eine VergréBerung der Aufspaltungs-
weite von Stufenversetzungen und eine Verringerung der Aufspaltungsweite von
Schraubenversetzungen. Die Aufspaltungsweite von 6(°-Versetzungen soll dage-

gen nicht von der Probendicke abhingig sein {144]. Wihrend auch von Gerthsen
‘et al. [82] dieses Verhalten fiir GaAs aus dem Vergleich konventioneller Bilder mit

Gitterabbildungen von Versetzungen bestitigt wurde, stellen die hier gewonnen Er-
gebuisse an InP einen Widerspruch zur theoretischen Voraussage von Maksimov dar.

- Zwar wird wie von Maximov vorausgesagt, eine Vergréierung der Aufspaltung von
.. Stufenversetzungen gefunden. Die anderen Versetzungstypen folgen jedoch nicht

dem in der Arbeit von Maksimov et al. beschriebenen Verhalten. Daher ist die Ver-

...~ nachléssigung der von Hazzledine beschriebenen Effekte fir die InP-Proben nicht
- zuldssig, so daf sowohl die durch die Oberfliche modifizierte Gesamtenergie der

Versetzungen als auch der Einflul der Krifte der Oberflichenstufen auf die Ver-

. setzungen als mégliche Ursachen fiir die Anderung der Aufspaltungsweiten in den
. .diinnen TEM-Proben gesehen werden miissen.

Fin weiterer moglicher Beitrag zur Kriftebilanz kann durch die Coulombwechsel-

wirkung (siehe Kap. 3.2.3) zwischen geladenen elektronischen Zustdnden um die
Partialversetzungen hervorgerufen werden, die durch Injektion einer hohen Strom-

- dichte im Vergleich zu nicht— oder schwach—~bestrahltem Material verindert werden.
- Die Ergebnisse aus konventionellen Untersuchungen zeigen allerdings, dafl bei den
.. dort verwandten Strablstrdmen und Versetzungsgeometrien in Relation zur Probe
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“kein EinfluB innerhalb der MeBgenauigkeit festzustellen ist.

e Auch die Verzerrungsfelder benachbarter Versetzungen konnen eine zusdtzliche Kraft
_auf eine Versetzung bewirken. Die durch diese Krafte verursachten Spannnungen
werden wie im Kapitel 3 als innere Spannungen bezeichnet, obwohi sie natiirlich
eine ,,duflere” Kraft auf die Versetzung ausiiben. Die inneren Spannungen, die lokal
gemaB der inhomogenen Versetzungsverteilung stark variieren, kdnnen lokale Unter-
schiede in den Aufspaltungsweiten gleicher Versetzungstypen hervorrufen. Weitere,
moégliche Beitrige zur lokal auftretenden Spannung sind speziell in den diinnen
Hochauflésungsproben in den Oxid-Schichten auf den Oberflichen und in der loka-
len Erwirmung der Probe durch den Elektronenstrahl zu sehen.

Im Fall des Stufendipols (Abb. 5.2) sind die inneren Spannungen zu vernachlissigen,
da aufgrund der kurzen Abstdnde zwischen den vier Partialversetzungen die Wechsel-
wirkungskrifte untereinander bei weitem iiberwiegen. Daher ist gerade der Stufendipol
gut geeignet, um eine quantitative Abschitzung des Einflusses der Oberflicheneffekie zu
erhalten. Zumal der Stufendipol in einer symmetrischen Konfiguration mit vier gleichen
Partialversetzungstypen (60°—Versetzungen) vorliegt. Ohne eine duflere Kraft wirken nach
Kurmar und Hirth [127] 2.B. auf die Versetzung C (Abb. 5.2) die Stapelfehlerenergie 7y so-
wie die Krifte (pro Einheitslinge) Fou, Fop und Fop, die durch die Wechselwirkung mit
den Versetzungen A, B, und D verursacht werden:

Foa+Fop+ Fop+y=0 (6.3)

Berechnet man nun die Summe der Wechselwirkungskréfte nach dem von Kumar und
Hirth [127] angegebenen analytischen Ausdruck, der auf der linearen, isotropen Elasti-

zitdtstheorie beruht, so ergibt sich :

Fosa+ Fop + Fop = —29.9 z:—g (5.4)
Dieser Wert unterscheidet sich erheblich von der Stapelfehlerenergie v = 18.7 mJ/m?.
Das bedeutet, da an der Versetzung C noch zusitzliche Krifte angreifen. Gemif obiger
Argumentation sind die inneren Spannungen zu vernachldssigen, so dafl die Bildkrafte an
der Probenoberfliche den zusdtzliche Kraftbeitrag verursachen. Die Abschitzung zeigt,
dafl diese Oberflicheneflekie einen Beitrag in gleicher Gré8enordnung ausmachen wie die
Stapelfehlerenergie. Von Kumar und Hirth [128] wurde gezeigt, dafl die Berticksichtigung
der anisotropen Elastizititstheorie nur kieine Anderungen in der Kriftebilanz bewirkt, so
daB ‘auch hier ein SIgnlﬁkanter Beitra,g aufgrund der Wechselwirkung Imt den Probeno—
berflichen vorliegt.
Bisher wurden hauptsachhch die zusétzlich auftretenden Kraftbeitrige dlskutlert Im fol-
genden soll nun die Reaktion der Versetzungen auf diese Krafte betrachtet werden. Unter
der (berechtigten) Annahme, daB mittels der Weak-Beam-Technik Aufspaltungsweiten
‘ermittelt werden, die den Werten im Volumen entsprechen, beinhalten die verdnderten
Aufspaltungsweiten in den Gitterabbildungen eine Relaxation der Versetzungen. Hier ist

~zum einen vorstellbar, da8 die Versetzungen wihrend der Probenpréparation in den ener-
- . getisch giinstigeren Zustand relaxieren, zum anderen ist jedoch auch eine Elek“ronenstrahl—

'3 1ndu21erte Bewegung der Versetzungen denkbar. Untersuchungen von Tanaka et aJ an
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GaAs [192] favorisieren den zweiten Prozefl, da die Verénderung der Aufspaltungsweite
von 60°-Versetzungen In—Situ beobachtet werden konnte. Auch die Charakterisierung
der Versetzungen in dieser Arbeit mittels konventioneller TEM hat gezeigt, dafl durch die
Restrahlung mit Elektronen im TEM bei einigen Versetzungen eine Bewegung induziert
werden kann (siehe Abb. 3.10 und 3.11). Durch die Bestrahlung mit Elektronen wer-
den nach Maeda et al. [142] Elektron-Loch—Paare gebildet, deren Rekombination an der
Versetzungslinie zu einer Erhdhung der Versetzungsgeschwindigkeit fiihrt.

Die Relaxation von a~ und f—Versetzungen weist jedoch Unterschiede auf. Denn nicht-
aufgespaltene und aufgespaitene 60°—Versetzungen haben kontrére Polaritdi. Auch im
7Z-Dipol macht sich das asymmetrische Verhalten von o— und S—Versetzungen durch eine
nicht-aufgespaltene Seite bemerkbar. Betrachtet man die Ergebnisse der Messungen von
Versetzungsgeschwindigkeiten in InP [221], so zeigen in undotiertem und p-dotiertem
Material S—Versetzungen eine viel grofiere Geschwindigkeit als o—Versetzungen. Daher
ist das asymmetrische Verhalten der beiden Versetzungstypen vermutlich auf die groflen
Geschwindigkeitsdifferenzen zurfickzufiihren. Andererseits gilt diese Geschwindigkeitsdil-
ferenz auch fir die Stufenversetzungen des Dipols mit der [121]-Linienrichtung. Hier ist
jedoch kein asymmetrisches Verhalten von o— und f-Versetzungen festzustellen. Daher
sind noch zusitzliche Unterscheidungsmerkmale zu beriicksichtigen. Im Gegensatz zum
Stufendipol, der aus vier gleichen 60°-Partialversetzungen besteht, sind die vollstdndigen
60° Versetzungen in zwei unterschiedliche Partialversetzungstypen, die 30°- und die 90°-
Partiale, aufgespalten. Offensichtlich unterscheiden sich die verschiedenen Partialverset-
zungstypen aufgrund ibrer speziellen Kernstrukturen in ihren Relaxationsverhalten. Von
Wessel und Alexander [215] wurden solche Unterschiede der Beweglichkeiten einzelner
Partialversetzungstypen in Si beobachtet.

Somit wird das Relaxationsverhalten von Versetzungen zum einen durch den o oder
B—Charakter bestimnt, zum anderen unterscheiden sich auch die Beweglichkeiten der
einzelnen Partialversetzungstypen. Auch in Si {111] und GaAs [83, 163] wurden neben
aufgespaltenen auch nicht-aunfgespaltenen 60°-Versetzungen beobachtet. In keiner der
genannten Arbeiten wurde diese Becbachtung auf ein unterschiedliches Verhalten der o-
oder f—Versetzungen (im Fall von GaAs) oder der Versetzungstypen (im Fall von Si)
guriickgefiihrt. Lokale Variationen der Aufspaltungsweite von Versetzungen des gleichen
Typs koénnen neben den Schwankungen der inneren Spannungen auch durch lokale Be-
hinderungen der Versetzungsbewegung, z.B. durch Verunreinigungen auf der Gleitebene,

verursachf Weraen

Im Gegensatz zu den 60°-Versetzungen sind alle Schrauben— und Stufenversetzungen
in Partialversetzungen aufgespalten. Hierbei ist jedoch anzumerken, daf eine nicht-
aufgespaltene Schraubenversetzung wegen der fehlenden Burgersvektorkomponente in der
Beobachtungsebene nicht an einer eingeschobenen Ebene erkennbar ist. Zwar zeigten
Ponce et al. [163] ein Hochauflésungsbild nicht~aufgespaltener Schraubenversetzungen,
die durch eine lokale ‘Anderung des Kontrastes erkannt wurde. Die Beobachtbarkeit von
Spannungskontrasten um Schraubenversetzungen hingt jedoch wesentlich von Kontrast-

wrowhaldan Ao Al e A ae £33
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- Schraubenversetzungen nur unter sehr giinstigen Bedingungen méglich sein wird. Hier
"ist jedoch zu bedenken, daf auch im versetzungsfreien Material Kontrastschwankungen
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aufgrund von lckalen Dickenunterschieden oder lokalen Verunreinigungen der Probenc-
berflichen die Regel sind.

5.7 Zusammenfassung der Diskussion

Auswirkung der Strahlenschiden auf die Gitterabbildungen von InP

Analog zu bisher veréffentlichten Untersuchungen der Strahlenschiden durch Elektronen-
beschufl an InP [i37, 162, 218] wird die Bildung von Iny0s und {etragonalem In beobach-
tet. Dabei konnte die Existenz von In im amorphen Probenrand nachgewicsen werden,
da die Gitterabbildungen einiger In-Ausscheidungen die Verinessung der Nefzebenen-
abstande ermdglichten. Die Entstehung der fn—-Ausscheidungen 1st auf Elektronenstrahl-
induzierte Desorption von P—Atomen zuriickzufithren.

Ursachen fiir Kontrastveriuste in der Nahe der Versetzungskerne

An vielen Versetzungen konnte gerade in der N&he des Versetzungskerns ein abgeschwich-
ter Kontrast beobachtei werden. Durch die chemische Priparation der Proben sammeln
sich mdglicherweise Verunreinigungen bevorzugt im Spannungsfeld der Versetzungen an.
Diese Verunreinigungen kénnen nach Kilaas et al. {122] und Anstis et al. [18] gerade die
Auflosung kleiner Details im Versetzungskern negativ beeinflussen. Ebenso ist ein lokaler
Dickenunterschied durch ein anderes Diinnungsverhalten im Spannungsfeld der Verset-
zung moglich, der lokale Schwankungen im Kontrast bewirkt. Auch eine Versetzung, die
schrag in der Folie liegt und demmnach nicht parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet ist,
zeichnet sich durch eine schlechte Auflésung im Kern aus. Die Ursache fiir diese ,schrige
Lage” kann in der Wechselwirkung mit der Probencberfliche liegen, da die Versetzungen
laut Hazzledine et al. [99] an der Probenob\,rﬁache ihre Energie durch Rotation in die
Schraubenorientierung minimieren.

Ausdehnung der Verzerrungsielder

Sowohl im Fall des Stufendipols (Abb. 5.2) als auch bei der nicht aufgespaltenen 60°-
Versetzung (Abb. 5.8) betrigt die mefibare Ausdehnung der Verzerrungsfelder otwa 3 nm.
Dagegen sind die Netzebenen uin die aufgespaltene 60°-Versetzung {Abb. 5.9) viel weniger
gestort, so daB bereits in einer Entfernung von 1 nm vom Versetzungskern keln Emﬁuﬁ
der Versetzung auf die Kriimmung der Netzebenen feststelibar ist. :

Lokalisierung der Versetzungskern
“Um die 90°—Partialversetzung der aufgespaltenen 60°—Versetzung sind die Bindungsléngen
und —winkel in einem gré8eren Bereich {ca.l nm) gestort, wihrend der Kern der 30°-Ver-

setzung stark lokalisiert ist. Auch der Kern der 69°—Pa,rt1&iversetzung\,n éer amgespalt&_

nen Stufenversetzungen zeigt einen lokalen Charakier.

Kernmeodelle der aufgespaltenen Stufenversetzung

Von einer Stufenversetzung mit Linienrichtung [121} ist die Aufnahme einer Defokusse»
tie gelungen. Die 60°-Partialversetzung dieser Stufenversetzung in Abbildung 5.7, fir
die aus der Defokusserie des defekifreien InP die Polaritit eindeutig bestimmt werden
konnte, 148t sich nicht mittels der linearen, isotropen Elastizitétstheorie beschreiben.

EE ‘Vernachlissigt man jedoch das Verscmebungsfeld in y-Richtung, also in der Richtung

senkrecht zum Burgersvektor, so ergibt sich eine sebr gute Ubereinstimmung zwischen

A
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den experimentellen Bildern bei zwei Defokuswerten und den Simulationsrechnungen. In
den Bildberechnungen des P-Glide-Set— und In-Shuffle-Set-Modells zeigen sich jedoch
hei den vorliegenden Defokuswerten keine signifikanten Unterschiede am Ort des Verset-
zungskerns, so da8 durch den Vergleich mit den experimentellen Bildern keines der beiden
Modelle ausgeschlossen werden kaun.

Unterschiede zwischen o— und f—Versetzungen

Fiir 60°-Versetzungen zeigen o— und S-Versetzungen ein unterschiedliches Verhalten
beziiglich der Aufspaltung in Partialversetzungen. Sowohl am Z-Dipol als auch fiir
isolierte 60°-Versetzungen konnte beobachtet werden, daf abhingig vom o~ oder B-
Charakter der Versetzung entweder eine Dissoziation auftritt oder dafl die Versetzungen
nicht-aufgespalten sind. Da dieses Verhalten nicht den Beobachtungen der konventio-
nellen Elektronenmikroskopie entspricht, kann auf einen Relaxationseffekt in der diinnen
Probe geschlossen werden. Neben der Polaritst der Versetzungen wird das Relaxationsver-
halter jedoch auch von den unterschiedlichen Typen (30°-, 66°- und 90°—Versetzungen)
der Partialversetzung bestimmt, die aufgrund ihrer charakteristischen Kernstrukturen je-
weils durch unterschiedliche Bex vegachﬁezten gekennzeichnet sind.

Aufspaltungsweiten in Gitterabbildungen ven Versetzungen

Die Aufspaltungsweiten, die auf den Gitterabbildungen unterschiedlicher Versetzungsty-
pen gemessen wurden, stimmen nicht mit den Beobachtungen der Weak-Beam-Abbildun-
gen iiberein. Diese Unterschiede sind auf den Einflufl der Bildkréfte auf die Versetzun-
gen zuriickzufihren, die an den Probencberflichen auftreten. Anhand des Stufendipols
konnte nach Kumear und Hirth [127] abgeschétzt werden, daf die Oberflicheneffekte fiir
InP in der gleichen GréBenordnungen liegen wie die Stapelfehlerenergie. Somit zeigt
sich, dafi die Wechselwirkung der Versetzungen mit den Oberflichen entscheidend die
Beobachtungen der hochauflésenden TEM becinflussen, wobei neben der zusétzliche Kraft
in der Kraftebilanz auch die Beweglichkeit der einzelnen Versetzungstypen relevant fiir das
Relaxationsverhalten ist. Die Bewegung der Versetzungen in der diinnen Folie kann durch
Elektronenbestrahlung im TEM indugiert werden. Die starke Streuung der MeBwerte fiir
die Aufspaltungsweiten der Versetzungen des gleichen Types sind auf lokale Unterschiede
im Relaxationsverhalten zuriickzufiihren, die durch Variationen der inneren Spannungen
oder lokale Ansammlungen von Verunreinigungen verursacht werden.

Vergleich mit der Literatur

Von Halbleitern wurden bisher keine Gitterabbildungen von Versetzungen in der [121]-
Orientierung verdffentlicht, so daf hier nicht auf friihere Erxfahrungen zuriickgegriffen
werden kann. Tir die anderern Versetzungstypen liegen zwar keine Untersuchungen an
InP vor, jedoch sind z.T. Parallelititen zu GaAs oder auch Si feststellbar. So wurde
fiir die aufgespaltene 60°—Versetzungen von Gerthsen et al. [83] in GaAs delokalisierte
90°—Partialversetzungen gefunden, sowie lokalisierte 30°-Versetzungen. Diese Verhalten
stimmt mit den Beobachtungen in InP iiberein. Auch {iber nicht-auigespaltene 60°-
Versetzungen wird in der Literatur berichtet {83, 183, 192]. Die fehlende Aufspaltung
wird einerseits auf Relaxationsprozesse wihrend der Probendiinnung durch fonenbeschu8

Bhoed (11921 neadn s Macmnben ad ol 1097 atvms T lalidran amnin
.au;u.\,hscx.l.uuu u..l.ua, auuULCLDC1ua WUrde Voo iailara €t ad. [Loa) CLiuc A.JLU;\.&J.chuauzﬂ.b}.

. induzierte Verringerung der Aufspaltungsweite festgestellt, Fiir den Z-Dipol wurden bis-
her in der Literatur fiir GaAs im Gegensatz zu den hier gefundenen Resultaten an InP
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nur symmetrische Konfigurationen beobachtet [56]. Mdglicherweise ist die Ursache fir
diesen Unterschied zwischen GaAs und InP in der niedrigeren Sfapelfehlerenergie von
InP begriindet, die zu einer hfheren Beweglichkeit der Versetzungen fithrt.

il
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Anhang A

paltungsweiten

Im folgenden sind die MeBwerte der Aufspaltungsweiten A,, gegeniiber dem Winkel zwi-
schen Burgersvektor und Linienrichtung der Versetzung (@) aufgelistet. Die zugehdrigen
MeBunsicherheiten von A, betragen +1.0 nm. Die Mefwerte A, wurden gemif der
Weak-Beam-Formel (Gleichung 2.4, Kapitel 2.2.3) zu Ay korrigiert. Die Verformungsda-
ten der untersuchten Proben finden sich in Tabelle 3.1 (Seite 42). o '

RV

Probe I, Zn-dotiert Probe I} 1 Probe I 2
O [°] | Ap [pm] | Ay [nm] 8 [°] | Am [um] | Ay [nm] 8 [°] | Ap [nm] | A [nm]
52 114 11.00 26 6.0 5.66 7 7.3 7.03
90 16.0 15.76 0 5.5 5.17 42 g4 8.07
87 13.9 13.05 15 5.2 4.82 85 158.3 14.97
86 14.6 13.72 a0 14.2 13.81 68 13.9 13.57
46 8.7 8.91 38 8.5 8.14 66 11.0 13.78
11 6.8 6.14 27 T2 6.91 65 13.9 13.61
73 141 13.35 5 4.6 4.20 30 8.9 0.82
85 15.0 14.44 22 8.7 8.43 87 12.0 11.50
25 7Y 7.32 40 74 7.02 25 8.4 8.18
i1 10.0 9.72 55 s 101 9.70 53 12.8 i2.51
74 15.5 15.04 87 11.7 11.28 34 G.6 9.35
65 13.7 13.21 ¢ L 4.7 4.37 17 7.5 7.22
43 12.9 12.52 64 =127 i2.32 :

43 11.6 11.36 80 11.3 10.80

63 11.6 11.25 80 13.2 12.74

23 8.6 8.36 78 14.3 14.00

8 7.9 770 | 65 13.7]  13.49

61 12.8 1243 | 57 11.6 11.23

o S0 149 © 14.863

29 8.8 8.61

_ L 58 12.2 11.82 |, .
Tabelle A.1: MeBwerte der Aufspaltungsweiten -




Anhang B

alibrierung der
“%&E@@%E{@@V@@g?@ﬁ@f@@g

Zur quantitativen Auswertung der elektronenmikroskopischen Aufnahmen ist die Uber-
pritfung der am Elektronenmikroskop angezeigten VergroBerung nétig. Dazu verwendet
man Kreuzgitter bekannter Periode fiir den unteren bis mittleren Vergréflerungsbereich
oder Katalase-Kristalie fiir hdhere Vergrofierungen [68, 106, 166]. Die Ergebnisse sind in
der folgenden Tabelle zusammengefafit. Die maximale Abweichung von der angegebenen
VergroBerung (6%) wurde fiir eine 40000-fache Vergroferung festgestellt. © = =

VergroBerungseichung 2000 EX bei 200 kV
Mikroskopanzeige | Katalase Kreuzgitter
8.75 nm | 0.463 nm/Linie
120000 | 115151--865 e
100000 | 970484419
CTB000 - | 71167£262
60000 - | 56738167
50000 - . | 480002196 | 4924842160
40000 | 36866369 | 376114945
30000 . - | 30213540
25000 o | 25196396
20000 - | . .| 202324360
15000 | o0 | 151544228
12000 S 122921186
10000 | ] 102784149
7500 7395114
6000 5926:-87

Tabelle B.1: K. allbﬂerunrr der Mjkroskopverﬁmﬁerr_no‘ des JEGCL 2{}GUEX
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Verwendung des
EMS—Programmpaketes

Das von Stadelman [181] entwickelte Programmpaket enthalt in erster Linie Programme
zur Lésung elektronenmikroskopischer Probleme. Unter anderem steht es zur Bildsimula-
tion von Hochaufldsungsbildern zur Verfiigung, die an einer EDV-Anlage bestehend aus
drei Rechnern der Fa. DEC (Typ x#Vax I und Vax Station 3100} durchgefithrt wurden.

Im Blockdiagramm Abbildung C.1 ist die Aowendung der im Rahmen dieser Arbeit ver-
wendeten Programme dargestellt. Ausgangspunkt der Simulationsrechnung ist die De-
finition eines Strukturmodells. Im Programm BUI werden fiir periodische Strukturen
die Fourierkomponenten des Kristallpotentials berechnet. Eingabeparameter sind die
Raumgruppe, die Gitterparameter, die Atomsorten, die Besetzungszahlen der Gitterplitze
und die Debye-Waller—Faktoren. Die verwendeten atomaren Streufaktoren stammen von
Doyle und Turner [65]. Fir nicht-periodische Strukturen kann die Einheitszelle in Form
eines Superzellen—Files definiert werden, in dem die Atomsorfen mit den zugehdrigen Ko-
ordinaten {z,y,z), Debye—Waller—Faktoren und Absorptionskoeffizienten festgelegt wer-
den.

Im nichsten Schritt werden, bei Anwendung des Multi-Slice-Verfahrens, mit den Pro-
grammen PG1 oder SC1 (fiir Superzellen) der Fresnelpropagator und die Phasengitter-
funktion berechnet. Neben der Beschleunigungsspannung des Mikroskops ist hier die Fest-
legung der Anzahl der sampling-Punkie und des Absorptionskoefiizienten {soweit nicht
schon im Superzellen-file angegeben) erforderlich. Fiir die Dicke der ,,slices” wird zunéachst
automatisch die Ausdehnung der Einheitszelle (bzw. Superzelle) in der gewiinschten Pro-
jektion gewdhlt, die z.B. 0.83 nm in der [110}-Projektion betrigt. Werden dabei die
projizierten Potentiale zu grofl, so liefert die Multi-Slice-Methode falsche Ergebnisse. Es

wurde gezeigt [89], dal im Grenzwert der Scheibendicke gegen 0 das Ergebnis der Multi--

Slice—Iteration gegen die exakte Losung des Blochwellenverfahrens (bei Einbeziehung un-

endlich vieler Strahlen) konvergiert. ‘Daher ist im Programm PG1 eine Unterteilung in

kieinere Scheibendicken mdéglich, die dann zu mehreren Phasengitterfunktionen fithren.

Fiir die Simulation der InP-Struktur zeigt sich jedoch durch den Vergleich mit ,Bloch-

wellenbildern”, da die Ausdehnung der Einheitszelle in allen untersuchten Projektionen

‘ausreichend klein ist, so daB keine Unterteilung in diinnere Scheiben erforderlich ist (siehe.

Ka..j_.) 4, 1} BU_LD}I daa ?Lusxm.uu.; PVIE-.S} 'v‘v'lrd dm"“ﬂ Zur Berf‘,"!“" ung ¢ ‘4‘3" E‘“"’{'”‘{'{'“""’Dhﬂn-

. Funktion. dié- Multi-Slice-Tteration a.asgefuhrt Wobez dje Pmbendzcke durch d1e Anzai:u_ : :

: _.der Etera‘tmnen festgelegt erd o
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BU1
Berechnung der Vi
flir periodische Kristalle

f
¥

PG { periodische Kristalle SC1 1. Superzellen
Berechnung d. Propagatorfkin. Berechnung d. Propagatorfktn. -
Berechnung d. Phasengitterfktn. Berechnung d. Phasengitterfktn.

: { v

BZ1 ' ' MSI
Blochwellenprogramm Multi-Slice—Algorithmus
Berechnung der ¥(k} Berechnung der ¥(k)

N

Berechnung der Bildintensitit

TV3
Zuordnung d. Bildintensitit auf Grauwerte

!

| PEH3
Anordnung und Formatierung der Bilder

Abbildung C.I: Blockdiagramm der verwendeten-EMS5-Programme zur Bildsimulation -

Bie Blochwellenrechnung wird durch das Programm BZ31 ausgefiihrt. Hier missen neben
den Daten der Struktur, die durch BUT erzeugt wurden, folgende Parameter eingegeben
werden: ‘die Beschleunigungsspannung, die Zonenachse, dm Anza,hl der Blochwellen dle

Abscrptionskonstante uad die Probendicke.
Beide Berechnungsverfahren der Ausi}nt‘tsweﬂenfunktlon (durch MS1 oder Ezi) erlau-

oen ale u&avu&w& ugu Ciiliuiel AFCCuriiig t—al AT LLchiiaial 15.;_1.1.
da ar .-Lna+ we - :

plituden und Phasen mit zunehmender ulee bu:.euu.u\/v WEr d

- Die berechnete Austrittswellenfunktion wird anschliefend durch das Programm ﬁvm un-

L ter Beriicksichtigung der Ubertragmgsezgenschaften des Mikroskops (mehe Kap. 2.2 4)
“in Bildintensititen umgerechnet. Folgende Mikroskop-Parameter gehen in die Berech- '~
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nung der Abbildung durch das Mikroskop ein: Defokusstreuung, Semi-Konvergenzwinkel,
Durchmesser der Objektivblende, sphérische Aberrationskonstante und Objektivlinsen-
Defokussierung. AnschlieBend wird im Programm TV3 eine Zuordung von Bildinten-
sititen zu Graustufen vorgenommen. Zur Grauwerteverteilung knnen minimale und
maximale Intensitétsschwellen festgelegt werden. Oberhalb bzw. unterhalb der Schwel-
lenwerte werden die Intensititen schwarz bzw. weil dargestellt. Die Zuordnung der
Grauwerte zu den berechneten Intensititswerten kann auflerdem durch eine nicht-lineare
Kontrastiibertragung an die Belichtung des Negativs angepaBt werden. Dabei 148t sich
die nicht-lineare Ubertragung durch die Wahl des Parameters I" realisieren, wobei I' =1
lineare Ubertagung bedeutet. SchlieBlich wird mit Hilfe des Programms PR3 ein Drucker-
file (postscript) erzeugt.

il




Praktische Aspekte der

hochaufitsenden TEM

Justage des Elekitronenmikroskops

Inbesondere bei der hochauflsenden Elektronenmikroskopie werden hohe Anspriiche an
eine genaue Justage des Mikroskops gestellt. Hierbei kommt der Objektivlinse besondere
Bedeutung zu, da sich hier eine ungeniigende Feinjustage aufgrund der grofien Beugungs-
winkel (grof im Vergleich zu den weiteren, nachvergréBernden Linsen) besonders negativ
auswirkt. Daher werden im folgenden einige Justageschritte der Objektivlinse vorgestellt,
die zum Erreichen hoher Aufldsung und qualitativ guter Bilder erforderlich sind.

Zu Beginn jeder Sitzung wurde der vom Hersteller angegebene optimale Objektivlinsen-
strom eingestellt, bei dem die sphirische Aberrationskonstante C; minimal ist. Diese An-
regung der Objektivlinse wurde wihrend einer Sitzung beibehalten. Nur kleine Anderun-
gen der Defokussierung (<150 nm) erfolgten durch Verénderungen der Linsenstromeinstel-
lung. Durch Variation der Gegenstandsweite, also dem Abstand zwischen Objektivlinse
und Probe, wurde das Bild dann ,,scharf gestellt”, so dafl die Gauische Abbildungsbedin-
gung erfiillt ist (siche Kap. 2.2.4).

Da die Objektivlinse kein exakt rotationssymmetrisches Magnetfeld aufweist, ist der Ab-
bildungsvorgang astigmatisch, d.h. in unterschiedlichen Raumrichtungen wirken verschie-
den starke Brechkrifte. Das Feld der Objekiivlinse kann zusdtzlich durch Aufladung
der Objektivblende oder der Probe gestdrt werden, was ebenfalls zum Astigmatismus
beitrigt. Somit werden gleiche Bilddetails in den verschiedenen Raumrichtungen anders
ibertragen, und es entsteht ein verzerrtes Bild. Dies ist besonders gut in den Diffrak-
togrammen amorpher Probenbereiche erkennbar, die bedingt durch die Probenpripara-
tion stets auf den Oberflichen vorhanden sind. Ein Diffraktogramm erhilt man durch
die Fouriertransformation des Bildes, wodurch die in einem Bild enthaltenen Raumfre-
quenzen ermittelt werden kdnnen. Eine amorphe Substanz bietet dem Mikroskop eine
breites, in allen Raumrichtungen identisches Spektrum an Raumfrequenzen. Ein Diffrak-
togramm einer amorphen Substanz besteht deshalb aus einem Ringmuster, dessen dunkle
Ringe die Transferliicken des Mikroskops, also die Nullstellen der Kontrastiransferfunk-
tion, wiedergeben. Astigmatismus zeigt sich dann in der fehlenden Rotationsymmetrie des
Diffraktogramms. Der Astigmatismus kenn durch spezielle Ablenkspulen behoben wer-

e T\.u‘ TE‘(\T ANNNTEY TN :1s aArmar +at
GEL. G ERS L SUUULA LJLUDDLULLUL.&A&;A&UD}LUP’ ist mit einer Videokamera ausgesmtteﬁ,

.. deren Bilder mittels eines digitalen Bildverarbeitungssystems {Fa. Tietz, Gauting) bear- -

‘beitet werden kénnen. Unter anderem ermdglichen on-line Fouriertransforma.tionen der
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Hochauflésungsbilder die direkie Beobachtung der Difirakiogramme, so daff die Astig-
matismuskorrektur erleichtert wird. Wahrend einer Sitzung wurde der Astigmatismus
mehrmals korrigiert, vor allem beim Wechsel der Objekiivblende oder beim Eingtellen
neuer Probenstellen.

Ein weiterer Linsenfehler bedingt durch die Asymmetrie des Magnetfeldes der Objek-
tivliinse ist das axiale Koma, das eine Richtungsabhéngigkeit der Aberrationsfunktion
bewirkt. Das axiale Koma verursacht denselben Effekt wie ein Durchgang durch die
Linse mit gekipptem Strahl, so da8 ein Punkt der Probe nicht in die ideale Gaufische
Position abgebildet wird, sondern in der Bildebene verschoben und zudem scheibenférmig
und nicht mehr punkiférmig ist. Dieser Abbildungsfehler 188t sich durch eine Justie-
rung des Elektronenstrahls auf die komafreie Achse beheben [225]. Dazu wurde gem38
der von Zemlin [224] vorgeschlagene Methode zunichst das Spannungszentrum durch
spezielle Ablenkspulen zur Strahiverkippung (bright—tilt Spulen) mit der Bildmitte in
Ubereinstimmung gebracht. Durch die periodische Variation (high tension wobbler) der
Hochspannung ist das Spannungszentrum als Rotationszentrum des sich drehenden Bil-
des erkennbar. Eine periodische Verkippung des Strahls in zwei orthogonalen Raumrich-
tungen (tilt—-wobbler) um eine Mittelstellung ermdglicht die Einstellung der komafreien
Achse nach folgendem Verfahren: Die Strahikippung der ,,Mittelstellung” wird solange
durch Ablenkspulen (bright—tilt Spulen) veréndert, bis in den beiden verkippten Positio-
nen einer Raumrichtung gleiche Bilder des amorphen Probenrandes beobachtet werden.
Als zusétzliche Kontrolle dient dabei die Beobachtung der Diffraktogramme, die in den
beiden verkippten Positionen einer Raumrichtung gleich aussehen miissen. Da Koma
und Astigmatismus nicht unabh&ngig voneinander sind, ist wihrend dieser Prozedur eine
fortwihrende Nachjustierung des Astigmatismus erforderlich.

Praktische Durchiithrung der hochauflésenden TEM

Neben der korrekiten Justage enischeidet die exakie Orientierung der Probe iber die
Qualitdt der Hochaufldsungsbilder. Insbesondere zur Beobachtung von Versetzungen, de-
ren Linienrichtung meist entlang einer niedrig indizierten kristallographischen Richtung
verlduft, ist die exakte Ausrichtung der jeweiligen Richtung parallel zum Elektronenstrahi
erforderlich. In der Praxis ist gerade dieser Schritt schwierig, da zum einen lokale Verbie-
gungen der Probe vorliegen, so dafl nah benachbarte Bereiche eine andere Orientierung
aufweisen; zum anderen steht wegen der Strahlenschidigung der Probe nur eine sehr be-
grenzte Zeit zur Orientierung und zur Aufnahme der Bilder zur Verfigung. Gerade InP ist
in hohem Mafle anfallig fiir die Bildung von Oxid-Schichten unter dem Elektronenstrahl
[162] (siehe auch Kap. 5), die bei einer Beschleunigungsspannung von 400 kV bereits nach
etwa 5 min eine deutliche Verschlechterung der Bildgualitét bewirken. Daher wurde in der
Praxis, nachdem eine Probenstelle ausgesucht worden war, eine benachbarte Probenstelle
orientiert, um anschliefend von der ausgesuchten Stelle nach einer kurzen Nachkontrolle
der Orientierung Bilder aufzunehmen. Diese Vorgehensweise hat den Vorteil, daB tatséch-
lich 5 min zur Aufnahme der Bilder zur Verfiigung stehen, was insbesondere die Aufnahme
von Defokusserien ermoglicht. Nachteilig wirkt sich jedoch aus, daff haufig nicht die exakie
Crientierung vorliegt, so daf die Aufnahmen zur quantitativen Auswertung ungeeignet

. sind.

o ".Weitere_Schwierigkei‘ten bei der Aufnahme von Defokusserien bestehen in der die Proben-

il
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drift und die Defokusdrift, die folgende Ursachen haben:

e Obwohl das Mikroskop bereits getrennt von der Bedienungskonsole auf einem an
geddmpfien Federn aufgehingten, 60 { schweren Betonblock steht, sind dennoch me-
chanische Instabilitdten des Mikroskops festzustellen.

¢ Ein schlechter thermischer Kontakt der Probe zum Halter fiihrt zu einer stérkeren
Erwarmung der Probe, die sich durch Probendrift bemerkbar macht. Es wurde daher
beim Einbau stets darauf geachtet, dafl der Sprengring, der die Probe im Halter

- fixiert, Gberall Kontaki zur Probe hatte.

e Nach der Bedienung der Probentriebe war stets ein ,,Nachlaufen” zu beobachten, so
daf nach Einstellung der gewiinschten Probenstelle einige Zeit bis zum Stillstand der
Probe verging. Es wurde darauf geachtet, dal wahrend dieser Zeit durch Defokus-
sierung des Strahls die Probe mdéglichst wenig belastet wurde.

e Durch den Wechsel der Filmplatten fir jede Aufnahme entstehen mechanische Er-
schiitterungen der Mikroskopsiule, die zu einer Bewegung der Probe fithren kénnen.
Da mit jeder Héhenverschiebung der Probe eine Anderung im Defokus verbunden ist,
ist der exakte Defokuswert nicht kontrollierbar.

o Thermische Instabilititen der Objektivlinse fithren zu eine Defokusdrift. Daher
wurde vor Beginn jeder Sitzung darauf geachtet, das bereits die gewlinschte Vergrofie-
rung (600.000—fach) eingestellt war, so daB die Linse ,vorgeheizt” war.

Bei der Aufhahme von Defokusserien wurde so vorgaugen, daB nach der oben beschrie-
benen Urientierung mehrere Bilder bei verschiedenen Defokuswerten ohne weitere Zwi-
schenkontrolle aufgenommen wurden. Zur Auswertung der Hochaufldsungsbilder wurden
Diffraktogramme der amcrphen Binder angefertigt. Diese wurden mittels einer optischen
Bank aufgenommen, indem ein Negativ mit dem Licht eines He-Ne—Lasers durchstrahlt
wurde, so daf bei Abbildung durch eine Linse in deren hinterer Brennebene die Fourier-
transformierte des Negativs zu beobachten ist. Aus den Diffraktogrammen des amorphen
Randes kdnnen astigmatische Aufpahmen an Hand der fehlenden Rotationssymmetrie
direkt detektiert werden. Driiber hinaus kann aus einseitig verschwommenen Diffrakto-
grammen eine eventuell vorhandene Probendrift ermittelt werden. AuBer dem Erkennen
fehlerhafter Bilder ergibt sich aus der Vermessung der Diffraktogramme der Defokuswert.
Bei einem idealen amorphen Phasencbjekt spiegelt die beobachiete Intensitdtsverteilung
gemaB Gleichung 2.21 die Kontrasttransferfunktion wieder, sc dafl Nullstellen als dunkle
Ringe und die Maxima als helle Ringe im Diffrakiogramm zu erkennen sind. Durch Aus-
messen der Ringradien kaun daher der Defokuswert bestimmt werden. In der Realitdt
stellen selbst extrem diinne amorphe Probenbereiche kein reines Phasenobjekt dar. Das
trifft inbesondere fir InP zu, da In aufgrund der hohen Ordnungszahl ein starker Streuer
ist, so daff die Bedingung Aq > A, nicht erfillt ist. Dennoch ist die Bestimmung des
Defokuswertes unter der Annahme sines schwachen Phasenobjekies sinnvoll, da der so
erhaltene Wert als Anhaltspunkt fiir weitere Bildsimulationen dienen kangn. -
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s ganz besonders Iran G. Waflenhoven, die alle Photoarbeiten jederzeit schnell und
perfekt erledigt hat.

e Herrn J. Hanflen fiir die gute technische Betreuung an den Elektronenmikroskopen
sowie Frau W. Sybertz, Frau C. Scholz und Frau D. Meertens fiir die stets guten
Arbeitsbedingungen in den Préparationslabors.

s Herrn Dr. P. Schlofimacher, Herrn A. Thust und Herrn D. Stenkamp fiir ihre stindige

Diskussionsbereitschaft, die zu zahlreichen wissenschaftlichen Anregungen gefihrt

hat.

e allen Mitarbeiterinnen und Mitarbeitern des Instituts fir Mikrostrukturforschung,
die nicht zuletzt durch ihre stets gewdhrten Hilfeleistungen ein ausgezeichnetes In-
stitutsklima geschaffen haben. .
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