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"Hat der Kristall eine ebene Grenzfliche, so hat sein Intensititsbereich einen
stachelartigen Auswuchs in der zu thr senkrechten Richtung”

Max von Laue
Annalen der Physik 26 (5) (1936) 55






Zusammenfassung

Gegenstand dieser Dissertation sind Untersuchungen zum Wachstumsverhalten und der
Struktur von Metalladsorbaten auf einer Ge(113)-Oberflache. Sb und Bi sind mogliche
Surfactants fiir die Epitaxie von Halbleiterschichten. Mit Augerelektronenspektroskopie
(AES) konnte die Entwicklung der Adsorbatbedeckung in Abhéngigkeit von der Auf-
dampfzeit beobachtet werden. Zeitgleich wurde die Entwicklung der Uberstrukturen mit
hochaufgeloster Beugung niederenergetischer Elektronen (SPA-LEED) dokumentiert. Mit
einer dreidimensionalen Rontgenstrukturanalyse konnten die Adsorptionsgeometrien der
¢(2x2)-Sb/Ge(113)- und der p(2x2)-Bi/Ge8113)-Rekonstruktionen geldst werden.
Antimon wéchst bis zu einer Bedeckung von 0.75ML auf der Ge(113)-Oberflache. Bei
einem weiteren Antimonangebot verdndert sich die Sh-Bedeckung nur noch geringfiigig.
Es konnte durch Rechnungen im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie gezeigt werden,
daf} in der 0.5MT-Rekonstruktion grofe Spannungen parallel zur [332]-Richtung verlau-
fen, welche sich durch den Einbau eines Sh-Zwischengitteratoms kompensieren lassen.
Die Bindungslangen sind nach der Besetzung des Zwischengitterplatzes groitenteils rela-
xiert, die verbleibenden Spannungen in der Oberfliche resultieren aus den Abweichungen
von den idealen Bindungswinkeln. Die Atompositionen des SXRD- und des DFT-Modells
stimmen im Rahmen anderer vergleichender Untersuchungen sehr gut iiberein. Die ¢(2x2)-
Sb/Ge(113)-Rekonstruktion wird dominiert durch das Bestreben alle offenen Bindungen
abzusédttigen und gleichzeitig die Oberflichenspannungen zu minimieren.

Die Strukturanalyse 148t Zweifel aufkommen, ob Antimon auf die Si- oder Ge(113)-
Oberflache als Surfactant wirkt. Wie in Kapitel 5.2.1 zusammengefafit, adsorbiert Sh
“auf” den (001)- und (111)-Oberflichen. Durch die Sh-Adsorption relaxieren die Si- und
Ge-Atome etwas, aber das Substratgitter wird nicht verdndert. Im Gegensatz dazu, wer-
den durch die Adsorption von Sb auf der Si- und Ge(113)-Oberflache Substratbindungen
aufgebrochen und das Substratgitter verdndert. Wahrend des Wachstums von Halbleiter-
epitaxieschichten, miissten sich die Sh-Atome aus den Zwischengitterpositionen wieder
entfernen und die aufgebrochenen Substratbindungen wieder schlieflen. Die Untersuchun-
gen des Wachstums von Ge und Si auf der Ge(113)-Oberflache belegen diese Vermutung.
Bei der Adsorption von Bi auf der Ge(113)-Oberflache treten in Abhdngigkeit von der
Aufdampfzeit eine Reihe von Uberstrukturen auf:

(3x1)/c(3% 1 )ortho. = (1X1) /(1 X 1) ortho. = (1X5)/c(1XD)ortho. = (1X4)/P(1X2)ortho. —
("1 X 3)/c(1 X 6)ortho. — (1 X 8)/p(1 X 4)ortho.

Uber Augermessungen konnten die dazugehorigen Bi-Bedeckungen abgeschétzt werden.
Die Bi-Bedeckung steigt maximal bis zu der Sattigungsbedeckung von 0.8-0.9ML an.Nach
dem Eintreten der (1 x 3)/c(1 x 6)Ortho.—Uberstruktur andert sich die Bi-Bedeckung nur
noch geringfiigig. Energieabhédngige Linienprofile liefern erste Hinweise auf eine Mikrofa-
cettierung der Oberfliche. Die Rontgenstrukturanalyse bestétigt diese Vermutung. Durch
die Adsorption von Bi werden (114)- und (111)-Mikrofacetten induziert. In dieser Micro-
facettenstruktur bildet Bi Dimere wie auf der (001)- und Trimere wie auf der (111)-
Oberflache. Ebenfalls werden die fiir die Ge(113)-Oberflache typischen dreifach koordi-

nierten Adsorbatplidtze besetzt. Die offenen Bindungen auf der Oberfliche werden fast



vollstandig abgeséttigt. Eine ungesattigte Bindung pro p(2x2)-Einheitszelle bleibt auf der
(111)-Mikrofacette erhalten.

Die Wachstumsexperimente belegen die aus dem Strukturmodell gewonnene Vermutung,
daf die mikrofacettierte Bi/Ge(113)-Oberflache nicht als Wachstumsflache geeignet ist.
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Kapitel 1

Einleitung

Seit 1971 der erste Mikroprozessor von Intel entwickelt wurde, haben auf Halbleiter ba-
sierende integrierte elektronische Schaltungen einen groflen Umbruch im menschlichen
Leben herbeigefiihrt. Integrierte Schaltungen, Mikrokontroller und Prozessoren steuern
heute ein sehr breites Spektrum an Gerdten, angefangen bei alltéglichen Gerdten wie
Toaster und Kaffeemaschinen, bis zu den schnellsten Supercomputern der Welt. Die An-
forderungen an Prozessoren sind seit ihrer Einfiihrung stetig gestiegen. Immer schnellere
und leistungsfahigere Prozessoren werden fiir die ErschlieBung neuer Anwendungsgebie-
te benotigt. Die Leistungssteigerungen werden durch héhere Taktfrequenzen und durch
die Integration von immer mehr Transitoren pro Prozessoreinheit erreicht. Erstaunlicher-
weise verdoppelt sich die Anzahl der Prozessoren seit 1971, dem Moore’schen Gesetz !
[Moo65] folgend, alle 18 Monate. Die steigende Taktfrequenz und die hohe Integrations-
dichte wird bisher durch die Reduzierung der Transistorgrofle erreicht. Bei den neuesten
Prozessorgenerationen wird jetzt eine minimale Strukturgréfle von 0.13um erreicht. Die
minimale erreichbare Strukturgréfle wird aber in Zukunft durch quantenmechanische Ef-
fekte beschrénkt sein. Eine weitere Reduzierung der Strukturgrofe ist dann mit der heute
verwendeten Digitallogik nicht mehr méglich. Deshalb werden intensiv alternative Wege
und Methoden erforscht, um die Entwicklung der Halbleitertechnologie weiter voran zu
treiben. Zukiinftige Technologien sollten aber aus Kosten- und Kompatibilitatsgriinden
auf der bestehenden Siliziumtechnologie basieren.

Mogliche Alternativen waren elektronische Schaltungen auf Basis von Ge-Substraten zu
verwenden. Die Ladungstragerbeweglichkeit ist bei Germanium in etwa dreimal so hoch
wie bei Silizium und erlaubt deshalb hoéhere Schaltgeschwindigkeiten der integrierten
Bauelemente. Der grofie Nachteil der Germaniumtechnologie ist, dal das als Gateoxid
verwendete Germaniumoxid wasserloslich ist, weshalb das Material fiir nass-chemische
Bearbeitungsschritte nicht geeignet ist. Um die physikalischen Eigenschaften von Ger-
manium trotzdem nutzen zu kénnen, wird versucht Germaniumfilme mittels Molekular-
strahlepitaxie auf Siliziumwafer aufzubringen. Mit dieser Technik kénnte man schnelle
Ge-MOSFET’s in konventionell gefertige Siliziumschaltungen einbetten. Das Wachstum
perfekt kristalliner Halbleiterschichten ist essentiell fiir diese Technik, nur mit perfekten
Halbleiterschichten lassen sich elektronische Bauelemente realisieren. In der Heteroepita-

!Gordon E. Moore, Mitbegriinder von Intel Inc.



xie treten jedoch Probleme auf, wenn die Gitterkonstanten der beiden verwendeten Ma-
terialien zu verschieden sind. Aus der gegeniiber dem Silizium um 4.2% grofleren Gitter-
konstante des Germaniums resultiert deshalb auch das Stranski-Krastanov-Wachstum des
Germaniumfilms. Die ersten Germaniumlagen wachsen noch glatt auf, danach rauht der
Germaniumfilm sehr stark auf. Durch zusétzliches Aufdampfen von einer geringen Men-
ge von Fremdatomen (O sy factant < 1ML), den sogenannten Surfactants, ist es moglich
das Wachstumsverhalten des Epitaxiefilms entscheidend zu &ndern. Im Fall der Ge-Filme
auf einem Si(001)- oder Si(111)-Substrat hat sich Antimon als guter Surfactant erwie-
sen. Durch die Zugabe von Sb wéchst jetzt ein glatter und relaxierter Ge-Film auf der
Si-Oberflache. Eine Forschergruppe aus Hannover [Rei99, Ct99] ist es kiirzlich gelungen
einen p-Kanal Ge-MOSFET auf einem Si-Substrat zu realisieren (Abb. 1.1). Die Ladungs-
tragergeschwindigkeit dieses Ge-MOSFET’s iibertraf auf Anhieb die eines Si-MOSFET’s
um das Doppelte.

Es ist wichtig zu bemerken, daf} die Surfactants nicht in den Epitaxiefilm eingebaut wer-
den. Sie "schwimmen” wiahrend des Wachstumsvorgangs sozusagen auf der Oberfliche,
das heifit, ein Ge-Atom, welches auf die Oberfliche trifft, wird durch einen Platzwech-
selvorgang mit einem Sb-Atom in die Oberfliche eingebaut. Es werden zur Zeit grofie
Anstrengungen mit experimentellen und theoretischen Methoden unternommen, um zu
verstehen ob und wie ein Fremdatom als Surfactant wirkt. Der Schliissel fiir die Analyse
dieser Vorgange ist die Adsorptionsgeometrie der Surfactants. Ausgehend von der Struktur
der Oberfliche konnen z.B. ab-initio-Rechnungen [Sch98, Jia99, K099] durchgefiihrt wer-
den. Diese Rechnungen erlauben einen mikroskopischen Einblick in die Adsorptions- und
Platzwechselvorgange auf der Oberfliche. Unter Umsténden ist es auch méglich, direkt
aus der Adsorptionsgeometrie des Surfactant Riickschliisse zu ziehen, ob er das Wachstum
von Halbleiterschichten positiv beeinflussen kann oder nicht.

Zusétzlich besteht auch die Méglichkeit durch Verwendung von alternativen Substrat-
orientierungen die Entwicklung voranzutreiben. Standardméfig werden heute Substrate
mit (111)- und (001)-Orientierung verwendet, wobei es nur auf der Si(001)-Oberflache
moglich ist gute Gateoxide herzustellen. In den letzten Jahren werden immer mehr auch
hoch indizierte Oberflichen untersucht. Die (113)-Oberflache hat sich dabei als duferst
stabil gezeigt [Dab95, Eag93, Gib85]. Als enormer Vorteil erweist sich auch, daff auf der
Si(113)-Oberflache ultradiinne Oxidfilme epitaktisch wachsen [Miis01]. (113)-Facetten die
bei der Heteroepitaxie von Ge auf Si auftreten deuten darauf hin, dafl diese Orientierung
auch als Wachstumsflache fiir Heterostrukturen dienen kénnte. Die (113)-Oberflache steht
somit als Alternative zu den etablierten (111)- und (001)-Oberflachen zu Diskussion.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde deshalb die Adsorption von Antimon und Wismut als
mogliche Surfactants auf einer Germanium (113)-Oberflache untersucht. Der Adsorptions-
vorgang und die Oberflichenstruktur dieser Systeme wurden mit Oberflichenréntgen-
beugung (SXRD), Beugung langsamer Elektronen (LEED, SPA-LEED) und Augerelek-
tronenspektroskopie (AES) untersucht.



Bild: Insfitut fir Halbleitertechnologie

Erster Germanium-Transistor auf Silizium-Chip

Fortschreitende Miniaturisie-
rung und immer hohere Taktge-
schwindigkeiten treiben das De-
sign von Chips an physikalische
Grenzen. Schichten aus Silizi-
umdioxid beispielsweise verlie-
ren unterhalb einer bestimmten
Dicke ihre Isolator-Eigenschaf-
ten; ‘parasitdre’ konstruktions-
bedingte Ubergangswidersténde
und Kapazititen begrenzen die
Schaltgeschwindigkeit.

Professor Karl Hofmann vom
Institut fiir Halbleitertechnolo-
gie und sein Kollege Professor
Michael Horn-von Hoegen vom
Institut fiir Festkorperphysik an
der Universitdt Hannover haben
einen moglichen Ausweg ge-
funden: Die von ihnen er-
zeugten Germanium-Silizium-
Heterostrukturen erméglichen
den Aufbau zwei- bis dreifach
schnellerer und kleinerer Tran-
sistoren in herkémmlicher Sili-
zium-Technologie.

Die Ladungstrigerbeweglich-
keit von Elektronen und Lo-
chern in Germanium ist etwa
dreimal so hoch wie in Silizi-
um. Dass dieser Halbleiter, aus
dem die ersten elektronischen

Bauelemente gefertigt wurden,
vom Silizium verdringt wurde,
hat chemische Griinde. Weil
Germaniumoxid wasserldslich
ist, ldsst es sich in Herstellungs-
prozessen mit nass-chemischen
Schritten nicht verwenden.

Um die Vorteile der elektroni-
schen Eigenschaften von Germa-
nium in der CMOS-Fertigungs-
technik nutzen zu konnen,
wollten die Wissenschaftler das
Germanium mittels Molekular-
strahlepitaxie (MBE) in den Sili-
zium-Wafer einbetten. Dabei
‘kondensiert” ein Germanium-
Molekiilstrahl auf der beheizten
Silizium-Substratoberfliche. Der
Molekiilstrahl wird durch Ver-
dampfen des hochreinen Aus-
gangsmaterials in einer Ofenzel-
le erzeugt. Um bei dem langsa-
men Schichtwachstum den Ein-
bau von Verunreinigungen aus
dem Epitaxiereaktor zu ver-
meiden, findet der Prozess im
Ultrahochvakuum bei einem
Druck von typischerweise 10710
bis 107! mbar statt.

Die Herstellung von Germa-
nium-Silizium-Heterostrukturen
scheiterte bislang jedoch an der

izium-Deckschicht

p-Kanal Ge-MOSFET

Si-Ge-CMOS-Inverter auf Silizium-Substrat

#-Sﬂizium-suﬁstrat
n-Kanal Si-MOSFET

Schemazeichnung einer Silizium-Germanium-Inverterschaltung: Die

N-Wanne des linken Transistors b

taht

aus Ger In einer

reinen Silizium-Ausfishrung wiire dieser Transistor doppelt so breit.

unterschiedlichen Gro-
Be der beiden Kristall-
gitter. Da Germanium
ein um vier Prozent
groBeres Kristallgitter
aus Silizium besitzt,
wichst es nicht als
glatte, geschlossene
Schicht auf. Wegen
der  Verspannungen
zwischen den Kristall-
gittern reift die Ger-
manium-Schicht auf;
es bilden sich Germa-
nium-Inseln. Die zahlreichen
Kristalldefekte in einer solchen
Schicht bremsen die Ladungs-
trdger nahezu vollig aus.

Eine einzelne Lage aus Anti-
mon-Atomen, die auf der Ger-
manium-Schicht aufschwimmt,
kann diese Inselbildung verhin-
dern — ein Effekt, der schon seit
einigen Jahren bekannt ist. Al-
lerdings hat auch diese Metho-
de einen fundamentalen Nach-
teil: Das Antimon wird beim
Wachsen in hoher Konzentra-
tion in die Germanium-Schicht
eingebaut, wodurch die elek-
trischen Eigenschaften dieser
Schicht fiir mikroelektronische
Bauelemente wieder nahezu un-
brauchbar werden. ‘Durch Zu-
fall’ entdeckten die Forscher je-
doch, dass sich bei einer hohe-
ren Prozesstemperatur bis zu
1000-mal weniger Antimon in
die Germanium-Schicht einla-
gerte.

Die Leistungsdaten der welt-
weit ersten Prototypen von Ger-
manium-MOSFET-Transistoren
auf Silizium-Tridgern, die die
Wissenschaftler auf einer MBE-
Anlage am Laboratorium fiir
Informationstechnologie her-
stellten, stimmen optimistisch.
Die Ladungstragergeschwindig-

Professor Karl Hofmann und
Mitarbeiter Niels Hoffman vom
Institut fir Halbleitertechnologie
der Universitdt Hannover an
der Molekularstrahl-Epitaxie-
Anlage, mit der der Germanium-
Transistor angefertigt wurde

keit tibertrifft die von Silizium-
MOSFETS um das Doppelte.
N-MOSFETs sollten noch ein-
mal doppelt so schnell sein. ‘Das
ist nicht der schnellste Transistor
der Welt’, erklirt Professor Hof-
mann, ‘aber da ist eine Menge
Potenzial drin’. Konventionell
gefertigte Silizium-Chips kénn-
ten so mit kleinen Zonen beson-
ders schneller Schaltelemente
aufgeriistet werden. Gegeniiber
den gebrduchlichen Galium-
arsenid-Chips wiren diese Bau-
elemente wesentlich giinstiger in
der Fertigung. Fiir die ndhere
Zukunft wollen die Wissen-
schaftler sowohl die Prozesse als
auch das Layout ihrer Proto-
typen optimieren: ‘Unser Ziel ist
es, auch einen Frequenzrekord
zu demonstrieren’, verrit Hof-
mann. ‘Die Leute merken erst,
dass Sie was Spannendes ma-
chen, wenn Sie einen Rekord
aufstellen.’ (wst)

Abbildung 1.1: Artikel Ct-Computermagazin [Ct99], mit freundlicher Genehmigung des Verlag
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inz Heise



Kapitel 2

Abkiirzungen

Im weiteren Text werden folgende Abkiirzungen verwendet.

AES = Auger Electron Spectroscopy

ARUPS = Angle Resolved UPS

Bi = Wismut

CTR = Crystal Truncation Rod

DESY = Deutsches Elektronen Synchrotron
DFT = Dichte Funktional Theorie

eV = elektronen Volt

Ge = Germanium

HASYLAB = Hamburger Synchrotronstrahlungs Labor
IMFP = Inelastic Mean Free Path

LDA = Local Density Approximation

LEED = Low Energy Electron Diffraktion

ML = Monolayer

PES = Photo Electron Spectroscopy

PEH = Photo Electron Holography

QKLEED = Quasikinematisches LEED

RT = Raumtemperatur

Sh = Antimon

SEXAFS = Surface Extended X-ray Absorption Fine Structure
SEM = Scanning Electron Microscope

Si = Silizium

SPALEED = Spot Profile Analysis LEED

STM = Scanning Tunnling Microsope
Surfactant = Surface Active Species

SXRD = Surface X-Ray Diffraction

UHV = Ultrahochvakuum

UPS = Ultraviolett Photoelectron Spectroscopy
XPD = X-Ray Photoelectron Diffraction

XPS = X-Ray Photoelectron Spectroscopy
XSW = X-Ray Standing Waves



Kapitel 3

Theoretische Grundlagen

3.1 Surfactants

Wie in der Finleitung erwéhnt, ist die Qualitdt der epitaktischen Halbleiterfilme entschei-
dend fiir die Giite des spéiteren elektrischen Bauelements. Das grundlegende Problem
besteht darin, den Wachstumsprozefl und alle dafiir relevanten Parameter in geeigneter-
weise zu kontrollieren. Die Parameter sind spezifisch fiir ein Adsorbat-Substratsystem und
die kristallographische Orientierung der Substratoberfliche. Dadurch sind physikalische
Eigenschaften wie die Gitterfehlanpassung, Oberflichenenergien des Adsorbats und des
Substrats, aber auch Aktiverungsenergien fiir Diffusions- oder Platzwechselprozesse fest-
gelegt. Zuséatzlich spielt die Kristalltemperatur und die Aufdampfrate eine wichtige Rolle.
Ein einfaches Modell fiir epitaktische System 1a3t sich durch die Betrachtung der freien
Oberflichen- und Grenzflichenenergien erreichen:

Ao = 0ud+ Tinter — Tsub (3.1)
0aq ¢ freie Oberflachenenergie des Adsorbats

Ointer : Grenzflichenenergie
osuwy : freie Oberflachenenergie des Substrats

Unbedeckte Bereiche des Substrats tragen mit o4, zur freien Oberflachenenergie bei, die
mit dem Adsorbat bedeckten Bereiche mit 0,4+ G;nter. Ao driickt somit die Anderung der
freien Oberflaichenenergie des Systems durch die Bedeckung mit einem Adsorbat aus. Fiir
Ao < 0 sind mit dem Adsorbat bedeckte Bereiche energetisch giinstiger als unbedeckte,
das Adsorbat wird deshalb die Substratoberfliche benetzen. Dies ist die Voraussetzung
fiir das perfekte Lagenwachstum (Frank-Van der Merwe Modus, Abb. 3.1.c). Im anderen
Fall (Ao > 0) ist die unbedeckte Substratoberfliche energetisch giinstiger. Das Adsorbat
wird die Substratoberfliche nicht benetzen, sondern Inseln bilden (Volmer-Weber Modus,
Abb. 3.1.a), um den Anteil der mit dem Adsorbat bedeckten Oberfliche moglichst klein
zu halten. In der Heteroepitaxie kommt noch ein weiterer Aspekt hinzu, der durch die Git-
terfehlanpassung von Adsorbat und Substrat verspannte Adsorbatfilm erh6ht die Energie
des Gesamtsystems durch die gespeicherte elastische Energie o.,,.. Die Gitterfehlanpas-
sung ist aussschlaggebend warum z.B. Ge auf Si die ersten Lagen glatt aufwachst und
dann, wenn die Gitterverspannung zu grof} ist, Inseln bildet (Stranski-Krastanov Modus,

7



Abb. 3.1.b), d) und f)).

Einen Ausweg um die ungewiinschten Wachstumsmodi zu verhindern, kann die Voradsorp-
tion von Surfactants sein. Die Adsorption von Sb auf den Si-Oberflachen andert komplett
das Wachstumsverhalten des Ge-Films [Hor91]. Wahrend beim Wachstum von Ge auf der
reinen Si-Oberfliche der Ge-Film stark aufrauht (Abb. 3.1.f), ist es moglich mit der Vor-
adsorption von Sh glatte, relaxierte Ge-Filme herzustellen (Abb. 3.1.e). Antimon andert
dabei nicht die Gitterfehlanpassung, sondern bewirkt den Abbau der Spannungen durch
die Bildung von regelméfigen Versetzungen.

Neben der Oberflaichenenergie wird auch die Kinetik an der Oberfliche durch die Surfac-
tants verandert. Voigtlander et al. [Voi95] beobachteten in ihren STM-Messungen, daf}
die Inseldichte beim homoepitaktischen Wachstum durch die Voradsorption von Arsen
auf der Si(111)-Oberflache stark zunahm. Die Autoren interpretieren, dafi die Zunah-
me der Inseldichte auf eine reduzierte Diffusionslange der Adsorbatatome (Si) zuriick
zufithren ist. Ausgehend von der experimentell bestimmten Adsorptionsgeometrie der
(1x1) As/Si(111)-Oberflache berechneten Schroeder et al. [Sch98] mit ab-initio-Methoden
die Diffusions- und Austauschbarrieren fiir ein Si-Adsorbatatom. Die reduzierte Diffusions-
lange wird nicht durch eine erhéhte Diffusionsbarriere fiir das Si-Adsorbatatom erklart.
Die Wahrscheinlichkeit fiir einen Austauschproze (Si<—As) ist dhnlich groff wie fiir
einen Diffusionsprozef}, das bedeutet ein Si-Atome, welches iiber die mit Arsen bedeckte
Si-Oberflache diffundiert, wird einen weiteren Diffusionsschritt mit derselben Wahrschein-
lichkeit vollziehen, wie es mit einem darunterliegenden As-Atom den Platz tauscht und
in die Oberfliche eingebaut wird. Die Wahrscheinlichkeit, dafl ein eingebautes Si-Atom
wieder "herausspringt”, ist durch den Energiegewinn beim Einbau (0.8¢V) sehr klein.
Um realistische Modelle mit den ab-initio-Methoden zu erhalten, ist es nétig, die Struktur
der Adsorbatsysteme iiber experimentelle Methoden zu bestimmen. Fiir das Verstéandnis
des heteroepitaktischen Wachstums (z.B. Ge auf Sh/Si) ist deshalb die Struktur der mit
Sh belegten Si-Oberfliche und auch die Struktur der mit Sb belegten Ge-Oberflache in-

teressant.



Volmer-Weber Stranski-Krastanowv

a) b)

Frank-Van der Merve

©) Si(001) / 8 ML Ge

: - 5

Abbildung 3.1: Beispiele fiir verschiedene Wachstumsmodi. a) Inselwachstum/Vomer-Weber
Modus, b) Stranski-Krastanov Modus, ¢) Lagenwachstum/Frank-Van der Merwe Modus, d) und
f) Stranski-Krastanov Modus am Beispiel der Ge Epitaxie auf der reinen Si(001)-Oberfliche, e)
Frank-Van der Merwe Modus am Beispiel der Ge Epitazie auf der mit einem Surfactant (hier
Sb) vorbelegten Si(001)-Oberfliche. e) und f) SEM-Bilder [Hor99]



3.2 Kiristallographie der Oberflache

3.2.1 Ge(113)

Germanium kristallisiert wie Silizium in der Diamantstruktur. Die Diamantstruktur 1a6t
sich durch zwei kubisch flichenzentrierte Untergitter darstellen, die um ein Viertel der
Raumdiagonale entlang der [111]-Richtung versetzt sind.

Die (111)- und die (001)-Oberflichen sind die stabilsten und gleichzeitig am haufigsten
untersuchten Ge- bzw. Si-Oberflachen. In der unrekonstruierten (111)-Oberflache sind die
obersten Atome mit drei darunterliegenden Atomen gebunden, es verbleibt somit eine freie
Bindung pro (1x1)-Einheitszelle. Im Gegensatz dazu, besitzten die obersten Atome der
(001)-Oberflache zwei freie und zwei gesittigte Bindungen. Die Rekonstruktionen dieser
beiden Oberflichen werden durch die Reduktion der ungesattigten Bindungen bestimmt

[Sri97].

(hhk) _8° L (nm)
001 0 0.38

1111 7.3 213
119 8.9 175
T 11.4 1.37
116  13.3 2.37
116 158 1.00
114 19.5 1.63
113 25.2 0.64
205 29,5 221
7717 30.2 3.78
5512 30.5 5.35
337 9812 1567
112 353 0.94
335 403 1.26
223 433 1.89
111 54.7 0.33

Abbildung 3.2: Seitenansicht der Diamantstruktur zwischen der (001)- und der (111)-Fldiche.
Der Schnitt durch das Gitter zeigt die Projektion der Atome in [110]-Richtung. Die (113)-

Oberfliche ist mit einer schwarzen Linie gekennzeichnet. Sie kann als stark gestufte (001)- bzw.
(111)-Oberfliche betrachtet werden ((001)-Stufen gepunktet, (111)-Stufen gestrichelt).

Ebenfalls sehr stabil ist die (113)-Oberflache, ihre Oberflichenenergie ist nur geringfiigig
hoher als die der (001)-Oberfliche [Dab95, Eag93, Gib85]. Beim Wachstum von Ge auf
Si(001) u. Si(111) wurden Facetten mit (113)-Orientierung beobachtet. Dies deutet darauf
hin, daff die (113)-Flache evtl. Bedeutung als Wachstumsflache fiir die Halbleiterepitaxie
erlangen konnte. Zusétzlich erweist sich das Fehlen von Rotationsdoménen fiir das Wachs-
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tum von Halbleiterschichten als Vorteil.

Die Ge- bzw. Si(113)-Oberflaiche 1aBt sich als gestufte (001)- bzw. (111)-Oberflache mit
einer sehr hohen Stufendichte beschreiben (Abb. 3.2). Sie ist 25.2° gegen die (001)-Flache
in Richtung der (111)-Flache geneigt. Hoch indizierte Oberflichen mit einem Winkel
O < 25.2° werden oft als stark gestufte (001)-Oberflichen betrachtet. Dem gegeniiber
konnen Oberflichen mit © > 25.2° als gestufte (111)-Oberflichen dargestellt werden. Die
Terrassen der (113)-Oberflache sind in der gestuften Richtung extrem kurz und bestehen
aus nur einem Oberflachenatom. Die unrekonstruierte (113)-Oberfliche ist deshalb zu
gleichen Teilen aus (001)- und (111)-artigen Oberflichenatomen mit zwei bzw. einer un-
geséttigten Bindung aufgebaut (Abb. 3.3). Aus dieser Anordnung der Oberflachenatome
ergibt sich fiir die unrekonstruierte Oberflache ein dreifach koordinierter Adsorptions-
platz, welcher im weiteren Verlauf dieser Arbeit als Adsorbatplatz bezeichnet wird (in
Abb. 3.3 mit einem A gekennzeichnet). Besetzt ein Adsorbatatom einen der (111)- oder
(001)-artigen Gitterplatze, werden diese Positionen als Substitutionsplatze bezeichnet (in
Abb. 3.3 mit einem S gekennzeichnet).

3.2.2 Einheitszellen

Parallel zu der Ebene, die durch die Einheitsvektoren by und ¢¢ aufgespannt wird, ver-
laufen je eine Spiegelebene (m) und eine Gleitspiegelebene (g) (Abb. 3.3.b ). Die Sym-

m

L —— =0

f1x1 :c(lxl

(1x1)

Abbildung 3.3: a) Seitenansicht in [110]-Richtung. b) Abbildung der obersten beiden Atomla-
gen der (113)-Germaniumoberfliche. Die Oberfliche besteht aus Atomen mit einem bzw. zwei
ungesdttigten Bindungen. Diese sogenannten Dangling Bonds sind reprédsentativ fiir drei Atome
eingezeichnet.

metrie der Oberflaiche wird durch die Ebene Gruppe em beschrieben. Die International
Tables of Cristallography [Int92] geben als kristallographisch korrekte Einheitszelle fiir
diese Oberflache eine zentrierte orthogonale Einheitszelle vor (¢(1x1)). In den Veroffent-
lichungen werden aber in der Regel primitive Finheitszellen verwendet. Die in Abbildung
3.3.b gezeichnete schiefwinklige Finheitszelle wird wegen der einfacheren Indizierung der

Rekonstruktion der reinen Ge- bzw. Si(113)-Oberfliche ((3x1) und (3x2))(Abb. 3.5 und
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Abb. 3.4.a) verwendet. Die korrekte rautenférmige primitive Einheitszelle findet dagegen
selten Verwendung. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit beziehen sich alle Bezeichnungen
fiir Uberstrukturen etc., soweit nicht anders gekennzeichnet, auf die orthogonale Einheits-
zelle!.

Die Wahl der orthogonalen Einheitszelle fiithrt manchmal zu ungewéhnlichen Indizie-
rungen der Uberstrukturen. Die volumenterminierte Oberfliche wird durch die ¢(1x1)-
Finheitszelle ((1x1) schiefwinklig) beschrieben (Abb. 3.4.b). Wird jedoch die Gleitspie-
gelebene z.B. durch Adsorption oder eine Rekonstruktion ausgeléscht, erhéalt man in der
schiefwinkligen Aufstellung eine (1X2)—Uberstruktur, wahrend sich mit der orthogona-
len Einheitszelle eine p(1x1)-Uberstruktur ergibt (Abb. 3.4.c). Die Bezeichnung "p(1x1)-
Uberstruktur” ist etwas irrefithrend, aber korrekt. Antimon adsorbiert auf der Ge(113)-
Oberflache mit einer solchen p(1x1)-Uberstruktur (Kap. 5.2.2).

® . . ® ® ® ® . ®
®
® e ® ® ® ®
® ® ® ®
® . . ®

® ® ® ®
. . ® . . ® ¥

R : 1 K
) @ ) . . . ) . @ ® ® . [}
a) c(3x1), (3x1) b) c(1x1), (1x1) c) p(1x1), (1x2)

Abbildung 3.4: Abbildung des reziproken Gitters der (113)-Oberfliche fiir eine a) c(3x1)-
b) ¢(1x1)- ¢) p(1x1)-Rekonstruktion. In der Zeichnung sind sowohl die orthogonalen als auch
die schiefwinkligen Finheitszellen eingezeichnet.

3.2.3 Rekonstruktion von Ge(113)

Die volumenterminierte Ge(113)-Oberflache kann, wie in den vorhergehenden Kapiteln
beschrieben, als Abfolge von (111)-Terrassen und (001)-artigen Stufen betrachtet wer-
den. Aufgrund der grofien Zahl an ungesittigten freien Bindungen ist die unrekonstru-
ierte Oberfliche jedoch nicht stabil. Stattdessen zeigt die Ge(113)-Fliche eine p(3x1)-
Uberstruktur, die durch Kombination verschiedener Methoden weitgehend geklart werden
konnte (Abb. 3.5). Ab-initio DFT-Rechnungen sagten eine Adatom-Dimer-Rekonstruktion
voraus, mit der die freien Bindungen der Ge-Atome effektiv abgesattigt werden kénnen
[Dab95]. Auf der rekonstruierten (3x2)-Oberflache bilden die beiden in Abb. 3.5 mit 1 ge-
kennzeichneten Atome einen Dimer. Weiterhin befindet sich in der Uberstruktur ein Atom
(Nr. 2), das in der Literatur als Adatom bezeichnet wird und zu Atom 7 bindet. Diese
Adatom-Dimer-Struktur bildet ein sehr gut geordnetes C(3X1)—Ubergitter, das im LEED-
Bild zu scharfen c(3x1)-Reflexen fithrt. Fin zuséatzliches Strukturelement ist durch ein

"Linge der Einheitsvektoren: |ag| = 4.004, |bg| = 13.26 A, |co| = 18.76 A
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Zwischengitteratom unterhalb des Dimers gegeben. Eine Untersuchung mit SPA-LEED
[Ig199] zeigte, daB die Zwischengitteratome eine stark fehlgeordnete p(3x1)-Struktur bil-
den, die mit schwachen und verbreiterten p(3x1)-LEED-Reflexen einhergeht.

Dieses Modell konnte durch eine Strukturanalyse mit Oberflachenréntgenbeugung von
Vogler et al. [Vog98] erstmals experimentell bestatigt werden. In dieser Studie konnte
auch nachgewiesen werden, daf sich in ungefédhr ein Zwischengitteratom in jeder p(3x1)-
Zelle befindet. Uber die Ordnung der Zwischengitteratome konnten jedoch keine Angaben
gemacht werden, da die stark verbreiterten p(3x1)-Reflexe nicht vermessen wurden. Neue
Erkenntnisse {iber die Ordnung der Zwischengitteratome ergab eine Untersuchung mit
STM in Kombination mit Dichtefunktionalrechnungen von Laracuente et al. [Lar98]. Dem-
nach besteht die Ge(113)-Oberfliche aus einer Mischung von verschiedenen Doménen, die
energetisch fast entartet sind, namlich p(3x1)-Doménen mit einem Zwischengitteratom
pro Zelle und c(3x1)-Doménen mit zwei Zwischengitteratome pro Zelle. Zusatzlich sind
die p(3x1)-Doménen durch eine grofie Anzahl an harten Antiphasendoméanengrenzen ge-
trennt, die ebenfalls eine erhéhte lokale Dichte an Zwischengitteratomen aufweisen [Ig199].
Warum die Ge(113)-Oberflache durch die Zwischengitteratome stabilisiert wird, ist bislang
noch in Diskussion. Zunéchst wurde angenommen, dafl durch die Zwischengitteratome in
der [332]-Richtung Spannungen abgebaut werden [Dab98]. Die Dichtefunktionalrechnun-
gen in Ref. [Lar98] konnten dieses aber nicht bestatigen, und es wurde angenommen, daf}
die Zwischengitteratome durch andere, méglicherweise elektronische Effekte stabilisiert
werden.
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Abbildung 3.5: Abbildung der p(3x1)-Rekonstruktion der reinen Ge(113)-Oberfliche. Die or-
thogonale p(3x1)/c(3x1)-FEinheitszelle ist mit einer durchgezogenen Linie gezeichnet worden.
Der Unterschied zwischen den beiden Uberstrukturen besteht darin, daff bei der c(3x 1)-Uber-
struktur der Platz unter dem Dimer (in der Mitte der Finheitszelle) mit einem weiteren In-
terstitialatom besetzt ist. Die in der Literatur verwendeten schiefwinkligen Finheitszellen (3x2)
und (3x 1) sind zum besseren Verstindnis zusdtzlich gestrichelt eingezeichent.
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3.3 Beugung an Kristallen

3.3.1 Kinematische Niherung

Im Folgenden werden die grundlegenden Formeln der Beugungstheorie und ihre Anwen-
dung auf die Oberflichenkristallographie iibersichtshalber erklart. Fiir weitergehende In-
formationen wird der Leser auf die Standardliteratur verwiesen: LEED: [Hov86], SXRD:
[Rob94], SPA-LEED: [Hor99]. Die kinematische Naherung wird fiir die Herleitung der
Beugungstheorie herangezogen. In der kinematischen Naherung wird angenommen, daf
nur Einfachstreuprozesse stattfinden. Es wird auch zusétzlich postuliert, daf§ die Intensitét
des einfallenden Strahls im Kristall fiir alle Streuzentren konstant ist. Diese Ndherungen
sind aber nicht immer giiltig. In der Rontgenbeugung kénnen diese Forderungen fiir kleine
Kristalle befriedigt werden. In der Regel trifft das auch auf Mosaikkristalle zu. Fiir per-
fekte Kristalle, wie Germanium- und Silizium-Einkristalle muf} allerdings die dynamische
Streutheorie in die Rechnungen einbezogen werden. In der Oberflichenréntgenbeugung
mifft man nur Intensitdten zwischen den Braggreflexen, die aus einem schmalen ober-
flichennahen Bereich resultieren. Die Braggreflexe werden nicht verwendet. Deshalb kann
weiterhin die kinematische Naherung verwendet werden. Im Fall der Elektronenbeugung
miissen, um die totale Intensitét einer gestreuten Welle zu berechnen, generell dynamische
Rechnungen durchgefithrt werden. Wie in Kapitel 3.3.2 gezeigt wird, a8t sich aber das
Reflexprofil innerhalb einer Brillouinzone auch im Fall der Elektronenbeugung sehr gut
mit der kinematischen Ndherung beschreiben.

Ausgehend von der kinematischen Beugungstheorie berechnet sich die Amplitude einer
Welle die vom Einfallswellenvektor EZ durch den Kristall zum ausfallenden Wellenvek-
tor gf gestreut worden ist, durch Summation tiber die Strukturfaktoren der einzelnen
Oberflacheneinheitszellen.

A(q, l;) = Z F(n,q, Ei)eim”): Amplitude der gestreuten Welle (3.2)

q = ki — l;f: Beugungsvektor (3.3)
F( ) Ortsvektor der n-ten Oberflicheneinheitszelle
F(n,qk ) . Strukturfaktor einer Oberflacheneinheitszelle

Wie in Gleichung (3.4) zu sehen ist, werden in den Strukturfaktoren die Anordnung und
Streueigenschaften der Atome innerhalb einer Oberflacheneinheitszelle (Abb. 3.6) bertick-
sichtigt.

F(n Z f(m k ZqR : Strukturfaktor (3.4)
é(m) . Ortsvektor des m-ten Atoms innerhalb der Einheitszelle
f(m,q, l;) : atomare Streuamplitude

Als atomare Streuamplituden werden in der Réntgenbeugung Atomformfaktoren verwen-
det. In der Profilanalyse fiir eine eindoménige Struktur wie der Ge(113) spielt im Gegen-
satz dazu der tatsidchliche Wert der atomaren Streuamplitude keine Rolle. Der Struktur-
faktor wird durch eine Normierung eliminiert. Die Oberflacheneinheitszellen (Abb. 3.6)
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Abbildung 3.6: Oberflicheneinheitszellen fiir die Beugung mit Réntgen- und Flektronenstrah-
len. Aufgrund der schwachen Wechselwirkung dringt der Réntgenstrahl tiefer in den Kristall
ein. Die Oberflicheneinheitszelle reicht deshalb tiefer in den Kristall als bei LEED. b) wegen
der starken Wechselwirkung der Flektronen “sieht” man mit LEFD einen wesentlich schmaleren
Bereich. Tiefliegende Relaxationen im Substrat kénnen dafir mit LEED nicht erfafst werden. Im
reziproken Raum verteilt sich die Intensitdit entlang von Gitterstdben. Die Gitterstibe sind wegen
Mehrfachstreueffekten stark moduliert. a) wegen der grofieren Findringtiefe der Réntgenstrah-
lung beobachtet man im reziproken Raum auch Volumenbraggreflexe. Zwischen den Braggreflexen
ist die Intensitit entlang den sogenannten Grundgitterstiben (CTR) verteilt. Das Intensitits-
verhdltnis zwischen Bragg- und Antibraggbedingung kann bis zu 10%/1 betragen.
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unterscheiden sich von den in der Volumenkristallographie gebréuchlichen FEinheitszellen
dadurch, daf} sie nur in zwei Dimensionen periodisch sind. Senkrecht zur Oberfliche wird
die Einheitszelle auf der einen Seite durch die Kristalloberfliche begrenzt und auf der
anderen Seite durch die Eindringtiefe der Rontgen- oder Elektronenstrahlen.

Die Amplitude einer gestreuten Welle selbst ist durch ein Experiment im Allgemeinen
nicht erfafibar, aber deren Intensitat:

o

=" F(n, G, k) F*(m, G k;)e 7 =7tm) (3.5)

In den folgenden Kapiteln werden nun aus Gleichung 3.5 die wichtigsten Formeln fiir die
Strukturanalyse mit Rontgenbeugung und die Auswertung von Reflexprofilen abgeleitet.

3.3.2 Beugung langsamer Elektronen

In diesem Kapitel wird die Streutheorie unter Beriicksichtigung der Beugungseigenschaf-
ten langsamer Elektronen dargestellt. Im Speziellen wird darauf eingegangen, wie aus der
Intensitatsverteilung eines Reflexes Informationen iiber die Morphologie der Oberfliche
gewonnen werden kénnen.

Die Position einer Einheitszelle 1a8t sich durch die Einheitsvektoren @, und a,, die die
Einheitszelle aufspannen, beschreiben:

F(n) = dwnge + dyny + ci;h(n) (3.6)
n o= (ngny)
Der Term ci;h(n) beriicksichtigt die Morphologie der Oberfliche, mit der Héhenfunktion

h(n) am Ort n und dem Stufentranslationsvektor d.. Zar Vereinfachung wird im weiteren
eine quadratische Einheitszelle mit dem Einheitsvektor @ angenommen. Der Stufentrans-

e A

Abbildung 3.7: Die Oberfliche wird aus identischen Zellen aufgebaut, die lateral regelmdfiig
angeordnet sind. Senkrecht zur Oberfldche kénnen sie um ein ganzzahliges Vielfaches des Vektors
d, verschoben sein.
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lationsvektor d. soll senkrecht zur Oberfliche mit einer Stufenhshe d liegen (Abb. 3.7).
Diese Vereinfachungen &ndern nichts an den prinzipiellen Aussagen der Theorie. Durch
Finsetzen von 7(n) in Gleichung 3.5 148t sich die Intensitéat fiir eine rauhe Oberflache
berechnen:

(G, k) = Y (F(n +m, @ k) F*(n, @, ki) TRt m=hmy ciddin (3.7)

n

Innerhalb der Klammer (...),, wird beziiglich dem Index m gemittelt.

Durch die Vielfachstreuung héngt die atomare Streuamplitude eines Atoms nicht nur von
seiner Ladungsverteilung ab, sondern auch von seiner lokalen Umgebung. Daraus folgt,
daB sich der Strukturfaktor einer Einheitszelle, welche sich in einer Terasse befindet, etwas
von dem Strukturfaktor einer Einheitszelle an einer Inselkante unterscheidet. Die lokale
Umgebung der obersten Atome in beiden Zellen ist nicht die gleiche. Bei homogenen, rela-
tiv flachen und glatten Oberflachen mit einer geringen Stufendichte kénnen diese Effekte
aber vernachldssigt werden [Mor88]. Deshalb kénnen die Strukturfaktoren der einzelnen
Einheitszellen durch ihr rdumliche Mittel approximiert werden.

—

F = F(qk) = (F(n,d.k)) (3.8)
Die Intensitit 158t sich nun in zwei Anteile aufsplitten:
(G, ki) = F(G. k) G(@) (3.9)
mit dem dynamischen Formfaktor:
F(G, ki) = |F(d, k) (3.10)

und dem Gitterfaktor:
. o 2
— ‘ § ezaq”nequJ_h(n) (311)

/BZ diG(§) =1 (3.12)

Es ist zu betonen, daf der Gitterfaktor GG(§) die integrierte Intensitdt in der Brillouinzone
nicht verandert (Gl. 3.12). Er ist aber fiir die Intensititsverteilung innerhalb der Bril-
louinzone verantwortlich. Die integrierte Intensitét wird komplett von dem Strukturfaktor
F(q, l;) bestimmt. Der Strukturfaktor ist von dem senkrechten Impulsiibertrag, dem Ein-
fallswinkel und der Anordnung der Atome in der Einheitszelle abhangig. Im Gegensatz
dazu dndert er sich kaum mit dem parallelen Impulsiibertrag und kann deshalb bei einer

festen Energie als konstant angenommen werden. Das fithrt dazu, dafl das Reflexprofil

18



einer homogenen Oberflache allein durch den Gitterfaktor bestimmt wird. Der Gitterfak-
tor 1aBt sich aus der Intensitét eines Reflexes bestimmen, indem die Intensitdt auf die
integrierte Intensitdt innerhalb der Brillouinzone normiert wird:

L ;(q) _ F(4q, Ez)ci(q_j (3.13)
fBquillivJ(q_j fBqu_h}"(q_’, ki)G(q)
G, k:)G(d)
(cf ) Jp746G(9)
_ FlGk)G(q)
(. k:)

! ?T‘l/_\

SENE

~ G

Der Gitterfaktor einer perfekten Oberfliche, das heifit einer homogenen, stufenfreien und
unendlich ausgedehnten Oberfliche, 18t sich mathematisch durch die Dirac’sche Delta-
funktion beschreiben:

6@ = 2 3 8o~ =3, — k) (3.14)

Die Auflésung des Reflexprofils einer idealen Oberflache wird allerdings durch die instru-
mentelle Auflésungsfunktion beschrankt. Im Gegensatz dazu teilt sich der Gitterfaktor
einer realen Oberfliche in zwei Anteile auf, einem scharfen Zentralreflex und einer diffusen
Schulter. Der Zentralreflex liefert Informationen {iber die vertikale Rauhigkeit, wahrend
die diffuse Schulter Aussagen iiber die Verteilung und Gréfie von Inseln bzw. Stufen auf
der Oberflache zuléfBt. Das Profil der diffusen Schulter ist nicht einfach zu berechnen. Fiir
eindimensionale Reflexeprofile lassen sich mit der Doméanenmatrixmethode Verteilungs-
funktionen fiir die Inseln berechnen [Pfl92, GieOl]. Fiir spezielle Falle von Verteilungen
lassen sich analytische Funktionen finden, um den diffusen Anteil des Profiles zu beschrei-
ben. Eine geometrische Verteilung der Inselgrofie hat als eindimensionales Reflexprofil, in
einer Antiphasenbedingung (¢.d/2m = n 4 1/2), eine Lorentzfunktion mit dem Exponent
3/2 zur Folge. Aus der Halbwertsbreite dieser Lorentzkurve 1afit sich die mittlere Insel-
grofle bestimmen [Hen78, Len84].

Bevor mit der weiteren Auswertung des Gitterfaktors fortgefahren wird, wird im Folgen-
den der Ausdruck der Streuphase eingefithrt. Die Streuphase S ersetzt als dimensionslose
Grofle den Vektor des senkrechten Impulsiibertrages.:

qrd

= — 1
S = (3.15)
o
q. = \

h2 —1/2
)\Electron - <2m €E>

Die Streuphase beschreibt die Phasendifferenz in Elektronenwellenlangen, die bei der Beu-
gung an benachbarten Terrassen auftritt Abb( 3.8). Fiir ganzzahlige Werte von S, auch
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Bragg- oder Inphasebedingung genannt, interferieren die Elektronen konstruktiv. Diese
Phasenbedingung ist auf Rauhigkeiten an der Oberfliche nicht empfindlich. Streubedin-
gungen mit Werten S = n + 1/2 werden Antibragg- oder Antiphasenbedingung genannt.
Hier interferieren die Elektronen destruktiv. Die groite Oberflichenempfindlichkeit wird
bei dieser Streubedingung erreicht. Fiir den spekularen Reflex (g = 0) und einen beliebi-
gen Finfallswinkel folgt fiir die Streuphase die Bragg-Gleichung:

S=2d COSﬂ/AElektron

=2 d cosd\/E(eV)/150.4 (3.16)

Fiir die Analyse des scharfen Zentralanteils des Gitterfaktors wird im Folgenden der (0,0)-

e. 9. 0.0, 0 0,0, 0

Abbildung 3.8: Die Streuphase S beschreibt die Phasendifferenz in Elektronenwellenlingen, die
bei der Beugung an benachbarten Terrassen auftritt.

Reflex betrachtet. Er beinhaltet nur Informationen iiber die vertikale Rauhigkeit. Fiir
den allgemeinen Fall eines rauhen Multilevelsystems mit dem sichtbaren Terrassenanteil

prn =0 — 041 (Abb. 3.9) folgt dann aus Gleichung 3.11:
2

G((?J_, qil _ 0) _ Z eid’zmnei%rSh(n)

n

— Z €i27rSh(n)

n

= thcos(ZwSh)
h
= Z Zplph+lcos(27rSh) (3.18)
hool

2

(3.17)

‘ 2

Uber die Energieabhingigkeit des Zentralreflexes Glo(S) 1aBt sich die vertikale Stufenver-
teilung bestimmen. Der interessierte Leser wird fiir weitergehende Informationen auf die

Artikel [Hor88, Hor99] verwiesen.
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Abbildung 3.9: Substratoberfliche mit teilweiser Bedeckung der Lagen. p; ist der unbedeckte
Anteil der Schicht i. Die Addition aller unbedeckter Anteile ergibt wieder eins.

Gitterfaktor und Schichtwachstum:

Im Folgenden wird das Verhalten des Zentralanteils des Gitterfaktors bei homoepitakti-
schen Wachstumsprozessen untersucht. Die Messungen des Zentralreflexes Gy werden we-
gen der grofiten Oberflachenempfindlichkeit bei einer Antiphasenbedingung durchgefiihrt.
Die Intensitat des Zentralreflexes wird wiahrend des Aufdampfprozesses bedeckungsabhéan-
gig gemessen. Fiir das bessere Verstandnis, wie aus dem Intensitatsverlauf des Zentral-
reflexes GGo(©) der Wachstumsmodus und das Wachstumsverhalten der einzelnen Lagen
bestimmt werden kann, wird nun der Grenzfall des perfekten Lagenwachstums und der
allgemeinere Fall des simultanen 3-Lagenwachstums behandelt. Beim perfekten Lagen-
wachstum wird auf eine glatte Oberfliche das Adsorbat aufgedampft. Die Atome bilden
auf dem Substrat Inseln. Adsorbatatome, die auf den Inselterrassen auftreffen, diffundie-
ren iiber die Inselkanten und lagern sich an den Inselrdndern an. Erst wenn die erste Lage
geschlossen ist, bilden sich neue Inseln in der zweiten Lage. Dieser Wachstumsmodus kann
deshalb durch ein 2-Level-System beschrieben werden. Der sichtbare Anteil p; der Inseln
in der ersten Lage wird durch die Bedeckung © ersetzt: p; = ©. Der sichtbare Anteil des
Substrats ist demnach dann py = 1 — O. Fiir die Intensitat des Zentralreflexes ergibt sich
nach Einsetzen in Gleichung 3.17:

2

G(S=n+1/2)=|(1—0)+ Ocos(2rS)

2

—|(1-0)+06

2

= |1-20 (3.19)

Die parabelférmigen Oszillationen des Gitterfaktors Gy sind charakteristisch fiir das
perfekte Lagenwachstum. Im Allgemeinen werden bei Wachstumsexperimenten diese Be-
obachtungen nicht gemacht. Realer ist die Annahme, dafl eine zweite Lage zu wachsen
anféngt bevor die erste sich geschlossen hat. Deshalb muf} ein drittes Level in die Rech-
nungen einbezogen werden. Durch Einsetzen in Gleichung 3.17 erhélt man:

G(S =n+1/2) = (po — p1 +p2)° (3.20)
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Abbildung 8.10: Der parabelformige Verlauf des Gitterfaktors in Abhdngigkeit von der Be-
deckung © ist charakteristisch fiir ein perfektes Lagenwachstum.

Zusétzlich werden folgende Nebenbedingungen beriicksichtigt:

L = th:po + p1+ P2 (3.21)
h

Ototal = Z hpn, = p1 + 2po (3.22)
h

Ototal = Z O =0, + 0, (3.23)
h

Durch Einsetzen von Gleichung 3.21 in Gleichung 3.20 und Auflésen nach p; erhdlt man:

p= 5t VGl = n 4 172) (3.24)

Das Vorzeichen vor der Wurzel wechselt bei jedem Nulldurchgang. Aus den Gleichungen
3.22 und 3.23 lassen sich mit der Kenntnis von p; nun, pg und p; berechnen:

@ otal =
Py = %pl (3.25)
po = 1—pi—pe (3.26)
bzw. die Bedeckung der einzelnen Lagen:
O = pi+p (3.27)

Tritt das simultane Lagenwachstum nicht nur in zwei, sondern in drei oder mehr Lagen
auf, reicht die Messung bei einer Phasenbedingung nicht mehr aus. Wird der Gitterfaktor
Gy zusétzlich auch noch bei S=n+3/4 gemessen, kann das simultane Wachstum von drei
Lagen analysiert werden [Hor99].
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In diesem Kapitel wurde der Strukturfaktor bewuft nicht umfangreich behandelt, da er zur
Morphologie einer homogenen Oberflache nicht beitrégt. Der Strukturfaktor enthélt aber
die Informationen tiber die Anordnung der Atome innerhalb der Einheitszelle. Im nachsten
Kapitel wird erortert, wie in der Oberflichenréntgenbeugung aus dem Strukturfaktor die
atomare Anordnung gewonnen werden kann.

3.3.3 Rontgenbeugung an Oberflichen

Wie schon im einleitenden Kapitel 3.3.1 erwahnt, kann die Untersuchung von Oberflichen-
strukturen mit Rontgenstrahlung theoretisch komplett mit der kinematischen Naherung
behandelt werden. Im Gegensatz zur Elektronenbeugung spielen Mehrfachstreueffekte im
Allgemeinen keine Rolle. Fiir die Strukturanalyse mit Rontgenbeugung kann daher eben-
falls der Ansatz Gl. 3.2 verwendet werden. Der Strukturfaktor ist wegen der fehlenden
Mehrfachstreuung nur noch vom Impulsiibertrag abhangig:

F(q) = Z fi(q)e'™: kinematischer Strukturfaktor (3.29)
J

4
filg) = Z a;e "G5 4 ¢ ¢ kinematischer Atomformfaktor (3.30)

7

Die Atomformfaktoren f;(¢) sind die Fouriertransformierten der Elektronendichten freier
Atome. Fiir die computergestiitzte Auswertung eignet sich am besten die oben dargestellte
Néaherung. Die Parameter sind z.B. in den International Tables of Crystallography tabel-
liert [Int92]. Thermische Schwingungen und statistische Abweichungen von den mittleren
Atomlagen werden durch einen Temperaturfaktor beriicksichtigt.

B, = 87T2<u§> : B-Faktor (3.31)

Die B-Faktoren sind ein in der Kristallographie tibliches Maf fiir die mittlere quadratische
Abweichung von den idealen Atompositionen. Startwerte fiir die Verfeinerung kénnen den
International Tables for X-Ray Crystallography [Lon85] entnommen werden. Weiter wird
noch ein Besetzungsfaktor 0; eingefithrt. Mit dem Besetzungsfaktor wird beriicksichtigt,
daf} die Besetzung einer Atomposition statistisch verteilt ist. Der Strukturfaktor berech-
net sich dann unter Beriicksichtigung der Temperaturschwingungen und der statistischen
Besetzungen wie folgt:

F() =" 0,76 f;(q)e'™ (3.32)
J

Der Strukturfaktor kann auch als Fouriertransformierte der Elektronendichte der Ein-
heitszelle berechnet werden:

F(§) = V,o(F)eiq*de (3.33)
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Die Amplitude der gestreuten Rontgenwelle berechnet sich analog zu Gleichung 3.2.
Zusatzlich wird noch ein konstanter Vorfaktor eingefithrt, der aus der Streuung an ei-
nem freien Elektron (Thomson Streuung) resultiert:

2
Al = AOG—ZF(J) Z M Amplitude der gestreuten Rontgenwelle (3.34)
mc* R

Ao @ Amplitude der einfallenden Welle

e : FElektronenladung
m : FElektronenmasse
R : Distanz zwischen streuendem Elektron und Detektor

Die Berechnung der gestreuten Rontgenintensitidten erfolgt wie in Gleichung 3.7. Der
02 (1 N1 g0
Gitterfaktor G/(¢) 148t sich zu der Funktion sin” (5 V14 0z)

sin2(%qmam)
Anzahl der Einheitszellen N — oo zur Dirac’sche Deltafunktion wird.

...... entwickeln, welche fiir die

N1 N2

[(cf)surf = 2 4R2 (7)| ‘ Z Z 1q(@znatdyny) ‘

ny=1ny=1

smz(%quxal,) sin (% Nagyay)

siHQ(%qxax) sin (% v)

4

@)

F(n) = dzng + dyny,

:A2

(3.35)

In der Strukturanalyse geht man bei der Berechnung der Intensitéten von einer homo-
genen stufenlosen Oberfliche aus. Daraus folgt, dafl der Stufenvektor d, aus Gleichung
3.7 verschwindet. Die diinne Schicht von Atomen an der Oberfliche, deren Atompositio-
nen von den idealen Positionen im Volumen abweichen, bilden einen zwei dimensionalen
Kristall. Fiir einen 2D-Kristall sind nur 2 Laue-Bedingungen lateral zur Oberfliche de-
finiert. Erfiillt der Beugungsvektor die Laue-Bedingungen ¢,a, = 2rh und qya, = 27h
mit ganzzahligen h und k, kann man an diesen diskreten Positionen im reziproken Raum
Intensitiat beobachten. Senkrecht zur Oberflache ist die Intensitéat entlang kontinuierlicher
Gitterstédbe verteilt. Ist die rekonstruierte Oberflachenschicht sehr diinn &~ 1 Atomlage,
ist die Intensitidt entlang dieser Stdbe relativ konstant verteilt. Werden mehrere Lagen
in die Rekonstruktion mit einbezogen, erhédlt man eine modulierte Intensitatsverteilung
entlang der Stibe. Da diese Stibe aus der Rekonstruktion oder Uberstruktur resultie-
ren, nennt man sie auch Uberstrukturstibe. In der Réntgenbeugung wird im reziproken
Raum zwischen den Braggreflexen senkrecht zur Oberfliche zusatzlich zu I, ; Inten-
sitdt beobachtet. Ausgehend von einem 3D-Kristall wird die Periodizitat in z-Richtung
an der Oberfliche unterbrochen, wahrend sie in der entgegengesetzten Richtung nicht
beeintrachtigt wird N — —oo. Dieser Abbruch des Gitters kann mathematisch als Stu-
fenfunktion behandelt werden. Die Intensitat verhalt sich entlang des Stabes proportional
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[Rob86]:

a 2 sin2( gzaz)

N1 N2

[(QCTR = 2 432 (7)| ‘ Z Z Z “T(%nmﬁ‘ayny-l-aznz)

nyg=1ny=1n=—co0

4

smz(lquxax) SiHQ(lqu ay) 1

siHQ(%qggax) sinz(%qyay) ZSiHQ(%qzaZ)

(3.36)

Diese Gitterstdbe nennt man wegen des Gitterabruchs auch Crystal Truncation Rods
(CTR). Die Grundstrukturstabe werden oftmals auch als CTR bezeichnet, obwohl sie

sich aus einer kohéarenten Uberlagerung von [, und Iorg ergeben.
Anwendung auf die Strukturanalyse:

Da die Phaseninformation durch das Betragsquadrat verloren gegangen ist, wendet man
im Allgemeinen ein "trail and error”-Verfahren fiir die Strukturanalyse an. Fiir ein auf-
gestelltes Strukturmodell wird die Intensitét ... oder der Strukturfaktor F.,;. nach den
oben hergeleiteten Formeln berechnet und mit den experimentellen Werten I.,, oder F.,,
verglichen. Ein Optimierungsalgorhytmus erlaubt es strukturelle Parameter automatisch
so zu verfeinern, dafl der Wert einer Vergleichsfunktion minimiert wird. Der Wert der
Vergleichsfunktion dient als Maf fiir die Ubereinstimmung zwischen theoretischen und
experimentellen Daten. Es stehen verschiedene Vergleichsfunktionen zur Verfiigung:
N
Ru(1) = izt = ¢ L] (3.37)
Ei:l L cap

ZN |Ii,e.rp_c Iz calc|2

’L:l gI
R,(I) = = T (3.38)
=1 Ui,emp
L ol )2
2 [ — 2 LETP — C I ,cale ‘

V) = gy et 30

N :  Anzahl der gemessenen Intensititen

P Anzahl der freigegebenen Parameter

¢ : Skalenfaktor

In die ungewichtete Vergleichsfunktion R, gehen alle beobachteten Intensitdten mit der
gleichen Gewichtung ein, wihrend bei R, die gemessenen Intensitdten mit ihren Stan-
dardabweichungen gewichtet werden. Der Goodness of fit (GOF, y?) wichtet zusétzlich
noch nach der Differenz zwischen der Anzahl der Intensitdten und der Anzahl der zu ver-
feinernden Parameter. Anstatt der Intensititen kénnen auch Strukturfaktoren (|F| = /1)
in die oben genannten Funktionen eingesetzt werden.

Pattersonfunktion:
Durch die Bildung des Betragsquadrats des Strukturfaktors ist die Phaseninformation
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verloren gegangen. Der Verlust der Phasen verhindert, dal man iiber eine inverse Fourier-
transformation die Elektronendichte auf direkten Weg erhilt (Gl. 3.33). Eine Moglichkeit
trotzdem direkt Informationen iiber die Oberflichenrekonstruktion zu erlangen, ist die An-
wendung der Pattersonfunktion. Die Pattersonfunktion ist die Autokorrelationsfunktion
der Elektronendichte. Die Lage der Maxima in ihr spiegelt interatomare Abstandsvektoren

wieder [War69], [Bue59].

Plu,v,w) = /p(:z:,y,z)-p(:z;—l—u,y—l—v,z—l—w)-d:z;-dy-dz (3.40)

= ) 2/F(hkl)[* - cos 2 (hu + kv + lw) (3.41)
hkl
r,y,z,u,v,w = Ortsvektoren innerhalb der Einheitszelle (3.42)

Die Elektronendichte einer Uberstruktur (n x m) kann aus der gemittelten Elektronendich-
te (p(x,y, z))1x1 der Grundstruktur und der Differenzelektronendichte Ap(x,y, ) erzeugt
werden. In Abbildung 3.11 ist der Zusammenhang der zwei Komponenten anhand einer
(2x1)-Rekonstruktion schematisch erklart.

p(x,y,2) = (p(x,y, 2))1x1 + Ap(z,y,2) (3.43)

Nach dem Einsetzen der Elektronendichten 1af3t sich die Pattersonfunktion in zwei Anteile
aufteilen. Die Mischterme der Faltung eleminieren sich:

P(uvvvw) = /<,0($,y,2)>1><1 ’ <,0($ +u,y+v,z+ w)>1><1 ~dx - dy - dz

+ /Ap(:z;,y,z)-Ap(:z:—l—u,y—l—v,z—l—w)-d:z;-dy-dz (3.44)
= Z 21F (hikil)|? - cos 2m (hiu + kv + Lw)
hikil;
+ Y 2| F(hgkals)[* - cos 2m(hau + kv + Law) (3.45)
hokels
= Pi(u,v,w)+ Ps(u,v,w) (3.46)

Es 1a8t sich nun zeigen, dafl sich der Strukturfaktor ebenfalls in zwei Anteile zerlegen
laBt. Wird fiir die Berechnung der Pattersonfunktion der Strukturfaktoranteil mit ganz-
zahligen Indizes h;k;l; (Grundstrukturreflexe) verwendet, erhdlt man Informationen iiber
die gemittelte Elektronendichte (p(u, v,w))1x1 (Abb. 3.11d)). Bei Verwendung von Struk-
turfaktoren mit gebrochenzahligen Indizes hkgl; (Uberstrukturreﬂexe) gibt die erhaltene
Pattersonfunktion Auskunft iiber die Differenzelektronendichte (Abb. 3.11e)). Wie in Ab-
bildung . 3.11 b) und d) zu sehen ist, treten Elektrondichtemaxima der tatsichlichen
Uberstruktur an den selben Stellen auf wie die Maxima der Differenzelektronendichte.
Von den Abstanden der Maxima der partiellen Pattersonfunktion lassen sich deshalb
Absténde der Atome in der reinen Uberstruktur ableiten.
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Abbildung 3.11: Schematische Zeichnung fiir eine eindimensionale Flektronendichte mit einer
(2x 1)-Uberstruktur. a) gesamte Elekironendichte, b) Elektronendichte die zur Grundstruktur
gehart (1x1), ¢) Elektronendichte der (2x 1)-Uberstruktur, d) gemittelte Struktur der Grund-
gitterzelle (1x 1), e) Differenzstruktur zwischen der tatsdchlichen und der gemittelten Struktur
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3.3.4 Direkte Methoden in der Rontgenbeugung

3.3.4.1 Differenzsummenfunktion

Die von X. Torrelles und J. Rius entwickelte Differenzsummenfunktion ist eine neuartige
Methode fiir die direkte Interpretation von Beugungsintensitdten. Als Ergebnis liefert die-
se Methode eine Projektion der Elektronendichten. Die Methode wurde urspriinglich fiir
die Analyse von Uberstrukturen in Volumenkristallen entwickelt [Riu93, Riu96]. Ober-
flichen bilden ebenfalls haufig Uberstrukturen und sind deshalb fiir die Interpretation
durch die Differenzsummenfunktion geeignet [Tor98, Tor99].

Wie im vorhergehenden Kapitel gezeigt, erhdlt man aus der Fouriertransformation der
komplexen Strukturfaktoren der Uberstruktur die Differenzelektronendichte Ap (Abb.
3.11.e):

Ap = ) |Fy(h)]e?Mem2mithm (3.47)
h
Fb) = (B ()] "
F, : Strukturfaktoren der Uberstruktur
h = (hkl)

Die Phasen der Strukturfaktoren sind in der Regel durch ein Experiment nicht zugang-
lich. Wegen den geringen Datenmengen und der Uberlagerung von Oberflichen- und
Volumenanteilen in den Grundstrukturreflexen sind die iiblichen direkten Methoden fiir
Oberflichen im Allgemeinen nicht einsetzbar. Daher miissen neue direkte Methoden fiir
Oberflichen entwickelt werden. Fiir die Berechnung der Differenzsummenfunktion werden
Intensitatsdaten von punktférmigen Atomen benétigt. Um die Abnahme der Beugungsin-
tensitédten, die durch die Atomformfaktoren und die thermischen Schwingungen verursacht
werden, zu kompensieren, normiert man die Strukturfaktoren in folgender Weise:

|[F(h)[?
(I (h)[?)/e(h)

FE(h) werden als pseudo-normierte Strukturfaktoren bezeichnet. (| F'(h)|) ist die gemittel-
te Intensitat, welche durch einen tabellierten Faktor e(h) korrigiert wird [Int59]. Mit e(h)
wird die Haufigkeit symmetrisch dquivalenter Reflexe beriicksichtigt.

Konventionelle direkte Methoden beruhen auf der Ahnlichkeit von p und p?. Fiir die
Elektronendichte p ist die Annahme aufgrund der deltaférmigen und positiven Vertei-
lung gerechtfertigt. Die Differenzelektronendichte Ap kann aber auch negativ werden
(Abb.3.11.e), weshalb diese Annahme hier nicht giiltig ist. Der Ausweg liegt in der Nahe-
rung, dal Ap proportional zu Ap® ist. Es wird daher angenommen, dafl die Strukturfak-
toren aus der Fouriertransformation von Ap [E(h)] und Ap® [C'(h)] auch proportional
sind. Die dazugehorigen Phasen ¢(h) und a(h) werden dafiir gleichgesetzt.

E(h)

(3.48)

E,(h) = koC(h) (3.49)
E,(h) = |[E,(h)|e”®™ (3.50)
C(h) = |C(h)[e*® (3.51)
#(h) = a(h) (3.52)
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Durch Potenzieren von Gleichung 3.47 erhalt man den Strukturfaktor C'(h) bzw. durch
die Proportionalitat |F,(h)|(G1.3.49).

C(h,®) = > Y E(K)E(K")E,(h - K —K) (3.53)

/ k//

|Ey(h)] = koe™® Y ) E(K)E,(K")E,(h — K — k) (3.54)

/ k//

Im letzten Schritt wird iiber eine der Pattersonfunktion dhnliche Betragsfunktion § P(u)
die Differenzsummenfunktion §.5(®) berechnet.

5S(®) = /5P(u)5P(u,<I>)du (3.55)
= Z|E )||E(h, ®)] (3.56)
§P(u) = Z|E h)|e~?mhu (3.57)

Die Differenzsummenfunktion §S(®) erhéalt fiir einen korrekten Satz Phasen ® einen ma-
ximalen Wert. Die Optimierung einer zufilligen Startverteilung von Phasen wird durch
die Maximierung von 65(®) erreicht. Ein unverwechselbares Merkmal aller Funktionen
vom Typ Patterson ist ein starkes Maximum im Ursprung. Die Differenzsummenfunktion
erhélt einen groflen positiven Wert, wenn ein falscher Satz Phasen ein einzelnes starkes
Maximum in § P(u, ®) erzeugt. Dieses Problem wird behoben, wenn in der Betragsfunk-

tion §P(u) |E(h)| durch den Koeffizient |E(h)| — (|E(h)]) modifiziert wird.

55'(®) = Y (IE(h)| = (|EM))|E(h, @) (3.58)

h

Mit dem optimierten Satz Phasen ® wird schliesslich mittels der Fouriertransformati-
on (Gl. 3.47) eine Karte der Differenzelektronendichte Ap berechnet. Herr X. Torrelles
hat fiir die Strukturanalyse der Adsorbatsysteme Sb/Ge(113) und Bi/Ge(113) aus den
experimentellen ”in-plane”-Beugungsintensitidten Karten der Flektronendichten berech-
net, gezeigt in Abbildung 5.7 und 5.28. Die Karten zeigen die Differenzelektronendichten
projeziert in die Oberflachenebene.

3.3.4.2 Phasenbestimmung durch Umweganregung

Obwohl fiir kleine Kristalle, Mosaikkristalle und Kristalloberflichen die kinematische
Néherung (einfach Streuung,...) fiir die Berechnung der Beugungsintensitaten giiltig ist,
lassen sich unter speziellen Nebenbedingungen Mehrfachstreueffekte beobachten. In die-
sem Kapitel wird als Beispiel dafiir die Umweganregung durch Dreistrahlinterferenz be-
trachtet. Dieser Effekt hat in der Kristallographie einen besonderen Stellenwert, da er bei
der klassischen Beugung an Kristallen zur Bestimmung der Phaseninformation verwendet
wird [Wec97]. Im Rahmen der Rontgenmessungen fiir diese Arbeit, konnte erstmals der
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Effekt der Umweganregung durch Dreistrahlinterferenz an Oberflichenreflexen beobach-
tet werden [Kag00].

Bei der klassischen Zweistrahlinterferenz interferiert die einfallende Welle mit der am Kri-
stall gebeugten Welle (GI. 3.2). Die Beugungsbedingung ist dann erfiillt, wenn Anfangs-
und Endpunkt des Beugungsvektors (Gl. 3.3) gleichzeitig auf der Ewaldkugel liegen (Abb.
3.12, Beugungsvektor ﬁ) Wird zusétzlich noch eine zweite Beugungsbedingung erfiillt,
tritt der Fall der Dreistrahlinterferenz ein. Das bedeutet, dal zwei Reflexe die Ewaldku-
gel schneiden (Abb. 3.12). Bei den hier vorgestellten Messungen wurden ein Oberflachen-

direct St scattering
scattering )

Abbildung 3.12: Abbildung der Geometrie fiir die Dreistrahlinterferenz unter Beriicksichtigung
von Bragg- und Oberflichenreflexen. Die Fwaldkugel (Radius: k = 277//\) schneidet den Ursprung
des reziproken Raums, den Braggreflex mit dem Beugungsvektor G und den Oberflichenreflex mit
dem Beugungsvektor h. Die Intensitit des Uberstrukturreflezes (h) wird durch die Interferenz der
direkt gestreuten Welle E(h) mit der iiber den Volumenreflex gestreuten Welle E(R') bestimmt

und ein Volumenbraggreflex simultan angeregt. Die an den Volumennetzebenen gebeugte
Welle FE(G) regt einen weiteren Oberflichenreflex (h' = h — () an. Die Intensitat des

Uberstrukturreflexes (;L)) wird durch die Interferenz der direkt gestreuten Welle £ (;L)) mit
der iiber den Volumenreflex gestreuten Welle F(h') bestimmt:

I(h)y = |E(h)+ E(G+h")? (3.59)

Diese Art der Anregung wurde von Renninger bereits 1937 beobachtet und als Umweg-
anregung bezeichnet [Ren37].

Um dynamische Effekte exakt zu beschreiben, miissen im Allgemeinen die Maxwellglei-
chungen gelost werden. Im Fall der Umweganregung, kann jedoch die exakte Losung sehr
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gut mit dem Ansatz (3.59) approximiert werden [Kag00, Wec97]:

I(h) = |ki F(h)+ky F(h—G) E(G)? (3.60)

= K |F(h) + k2 |F(h = G)]* |F(G) |Ra|?
42 kiky |F(B)| |F(h— G)| |F(G)] |Rg| cos(ag + 6+ v) (3.61)
d = ag+ a,_g — ap: Phasentriplett
d = ap_g—ay

E(G) = F(G) R(G)

R(é) = |Rg| € : Reflektivitit
| Ea|
R =
Fiel Tl
v o= ¢, fir Re(Fg/Fo) >0
v = @+, fiir Re(Fg/FEy) <0
mit

¢ = arctan[Im(FEqg/Fo)/Re(Ee/Fo))

Im Gegensatz zur Zweistrahlinterferenz bleibt bei der Umweganregung die Phaseninfor-
mation der Strukturfaktoren in Form sogenannter Phasentripletts ® = a¢g + ap_q — ay,
erhalten. Als Vorteil fiir die Oberflachenkristallographie erweist es sich, daf§ die Volumen-
struktur bekannt ist und somit auch die Strukturfaktoren F(é) Nach der Festlegung des
Ursprungs der Einheitszelle sind damit auch die dazugehoérigen Phasen ag bekannt. Die
Phasendifferenz 6 = aj_¢ — «j ist unabhéangig vom Ursprung und kann durch ein Beu-
gungsexperiment bestimmt werden.

In der 3D-Kristallographie wird dafiir die Beugungsbedingung fiir den direkten Reflex ein-
gestellt, um anschliessend durch Drehung um den Beugungsvektor h die Messung durch-
zufithren (U-Scan). Fiir diese Art der Messung wird ein W-Kreis-Diffraktometer verwendet.
Es benotigt, um die Beugungsbedingung wahrend des W-Scans aufrecht zu erhalten, zwei
Kreise mehr als ein gebrauchliches 4-Kreis-Diffraktometer. Da die Beugungsbedingung
fiir den Primérreflex wéhrend des W-Scans nicht verdndert wird, bleibt die gemessene
Intensitét solange konstant, bis die zweite Beugungsbedingung eintritt. Erst wenn ein
zusitzlicher Braggreflex die Ewaldkugel schneidet, bewirkt der Interferenzterm in Glei-
chung 3.61 eine Modulation der Intensitdt. Die Form der Modulation wird durch das
Phasentriplett ® bzw. an der Oberflache durch die Phasendifferenz ¢ bestimmt. Zur Ver-
deutlichung werden in Abbildung 3.13.a simulierte U-Scans mit vier verschiedenen Werten
fiir 6 dargestellt. Es ist leicht zu erkennen, daf} der Intensitatsverlauf charakteristisch fiir
die Triplettphase ist und sich somit sehr gut fiir eine direkte Messung der Phasen eignet.
Durch den streifenden Einfall ist es aber in der Oberflichenréntgenbeugung nicht méglich
U-Scans durchzufithren. Fiir Inplane-Reflexe zum Beispiel liegt der Beugungsvektor in
der Oberflichenebene. Aus Abbildung 3.12 wird klar, dafl bei einer Rotation um den
Beugungsvektor h der Einfallswinkel geandert wird. In der Oberflichenréntgenbeugung
ist man auf die W-Scans nicht angewiesen, es durchdringen immer einige Gitterstabe die
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Abbildung 3.13: a) Simulierte Intensititen I, fiir verschiedene Werte des Phasentripletts ®
bzw. der Phasendifferenz §. Die Intensititen sind gegen die Abweichung zum Bragqwinkel des
Volumenreflexes AW aufgetragen. b) Amplitude der an den Volumennetzebenen gebeugten Welle
E(G) ¢) Phasendifferenz v zwischen der gebeugten Welle Fg und der Primirwelle F.
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Abbildung 3.14: Intensititen des Braggreflexes (200) und der Oberflichenreflexe entlang des
(11/3 5 L)-Stabes gemessen in der Dreistrahlbedingung an der c(3x 1)-Rekonstruktion der reinen
Ge(113)-Oberfliche mit der Wellenlinge A= 1.353A.
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Ewaldkugel. Somit werden immer Oberflichenreflexe angeregt, wenn ein Braggreflex die
Ewaldkugel schneidet. Die Messungen fiir die Dreistrahlinterferenz an Oberflachenreflexen
wurden ebenfalls wie die Messungen fiir die Struckturanalysen an der Wigglerbeamline
W1 im Hasylab durchgefiihrt. Die ¢(3x1)-Rekonstruktion der reinen Ge(113) eignete sich
sehr gut fiir diese Messungen, da die Struktur der Rekonstruktion erst kiirzlich gelost
wurde [Vog98]. Mit den Phasentripletts, die aus dem Strukturmodell bestimmt wurden,
kénnen MeBkurven simuliert werden, um sie mit den experimentellen Scans zu verglei-
chen.

Die Halbwertsbreite eines Oberflichenreflexes wird durch die mittlere Doméanengréfie an
der Oberflache bestimmt und ist deshalb sehr viel gréfer als die eines Braggreflexes. Fiir
perfekt geordnete Kristalle wie Silizium oder Germanium, wird die Halbwertsbreite des
Braggreflexes im Experiment durch die Divergenz des Primérstrahls bestimmt. Die ex-
perimentell bestimmte Halbwertsbreite des Oberflichenreflexes (2.6 mrad) war bei den
Messungen eine Groflenordnung grofer als die des Braggreflexes (0.2 mrad).

Fiir das erste Experiment wurde fiir die Umweganregung der Inplane-Braggreflex (200)
ausgewahlt. Die Oberflichenreflexe entlang des (11/3 5 L)-Stabes wurden direkt (ﬁ,
Abb.3.12), wahrend die Oberflichenreflexe entlang des (5/3 5 L)-Stabes indirekt (f:’,
Abb.3.12) tiiber den Braggrefex angeregt wurden. Die Wellenlange A\ = 1.353A wurde
gewahlt, um fiir den Inplane-Oberflachenreflex eine nahezu koplanare Dreistrahlanord-
nung zu erreichen. Zu Beginn der Messung wurde der Braggreflex mit einem w-Scan, bei
dem der Kristall um seine Oberflichennormale rotiert wurde, gemessen. Danach wurde der
Detektor an die Position des Oberflichenreflexes bewegt, um anschliessend die Intensitat
mit w-Scans fiir verschiedene L.-Werte zu messen. Um statistische Fehler zu minimieren,
wurde pro Meflpunkt 10 mal so lange, wie iiblicherweise bei Messungen fiir Struktur-
analysen, gemessen. Zuséitzlich verringert sich die Unsicherheit in den Mefikurven durch
Mittelung iiber mehrere Scans.

In Abbildung 3.14 sind in den Meflkurven fiir L=0.1, 0.2 und 0.6 ganz deutlich Ein-
buchtungen zu sehen. Die Positionen der Finbuchtungen sind unabhédngig von L. Die
Modulation der simulierten Melkurven stimmt sehr gut mit der Modulation in den ex-
perimentellen Kurven iiberein. Die Phasendifferenz ¢ zwischen dem (11/3 5 L)- und dem
(5/3 5 L)-Reflex betragen -63°, -56° und -22° fiir .=0.1, 0.2 bzw. 0.6. Bei der Berechnung
der simulierten Scans, wurde auch die Divergenz des Primérstrahls (0.2 mrad parallel und
1 mrad senkrecht zur Oberflache) beriicksichtigt. Eine kleine systematische Verschiebung
(0.1 mrad) der Position der Einbuchtung zwischen theoretischen und experimentellen
Kurven kann beobachtet werden. Es konnte bis jetzt aber keine Erklarung dafiir gefunden
werden.

Der Braggreflex mufl nicht unbedingt in der Oberflichenebene liegen, es ist genauso
gut moglich, mit einem Out-of-plane-Braggreflex einen Oberflichenreflex indirekt anzu-
regen. In der zweiten Messung wurde der (041)-Braggreflex bei einer Wellenlinge von
1.2A angeregt. Aus den méglichen Oberflichenreflexen wurde der (1/3 7 2.33)-Reflex aus-
gewahlt, um ihn direkt anzugeregen. Der Wert fiir I ergibt sich aus der Bedingung fiir die
Dreistrahlinterferenz. Wie erwartet ist eine Einbuchtung in der Meflkurve zu sehen, wenn
der Oberflichenreflex (1/3 3 1.33) indirekt durch den Braggreflex angeregt wird (Abb.
3.15). Auch fiir diese Dreistrahlbedingung stimmt die theoretische Kurve sehr gut mit der
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Abbildung 3.15: Intensititen des Braggrefleves (041) und des Oberflichenrefleves (1/3 7 2.33)
der c(3x 1)-Rekonstruktion der reinen Ge(113)-Oberfliche, gemessen fiir die Dreistrahlbedingung
mit A=1.24.
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experimentellen Meflkurve iiberein.

Die Experimente haben gezeigt, dafl der Effekt der Umweganregung auch an Oberflaichen-
reflexen nachgewiesen werden kann. Die experimentellen Scans stimmten fiir alle Ober-
flichenreflexe sehr gut mit den theoretischen Kurven iiberein. Die Methode der Dreistrahl-
interferenz hat das Potential, um mit ihr in Zukunft direkt die Phaseninformation zu
bestimmen. Um Oberflichenstrukturen damit zu 16sen bzw. deren Elektronendichten zu
berechnen, bendtigt man jedoch ein groflie Anzahl an Phasen. Um gentigend Beugungs-
bedingungen in absehbarer Zeit mit einer hohen Genauigkeit messen zu kénnen, werden
aber intensive Strahlungsquellen wie die ESRF in Grenoble benotigt.
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3.4 Auger Elektronen Spektroskopie

3.4.1 Anuger Prozess

Die Augerelektronenspektroskopie (AES) ist eine der gebrauchlichsten Methoden zur Cha-
rakterisierung von Oberflaichen. Die Energien der Augerspektren sind elementspezifisch.
Diese Eigenschaft erlaubt es, die stéchiometrische Zusammensetzung eines oberflichenna-
hen Bereichs zu untersuchen. Wie tief dieser Bereich ist, hdngt von der inelastischen
mittleren freien Weglange (IMFP) der Augerelektronen ab. Die IMFP’s sind elemen-
tabhingig und steigen mit der Energie an. Ublicherweise liegen die IMFP’s zwischen 2 und
30A [Cum97]. In Abbildung 3.16 ist der AugerprozeB schematisch fiir einen KLL-Uber-
gang dargestellt. Durch eine Anregung der inneren Schalen (im Beispiel K-Schale) wird ein
Elektron entfernt. Die Anregung erfolgt iiberwiegend tiber hochenergetische Elektronen
(3-10keV). Die Energie der anregenden Elektronen mufy grofer als die Bindungsenergie
Ex des K-Schalen-Elektrons sein. Ein Elektron aus einem hoheren Niveau (im Beispiel

§
or E,

VAC
Er

M, etc.

o+

Abbildung 8.16: Schematische Zeichnung eines Augeriibergangs, als Beispiel ein KILI-
Augeriibergang. Durch die Anregung der hochenergetischen Primdrelektronen wird ein Rumpf-
elektron aus der K-Schale entfernt. Unter Energieabgabe fiillt ein Ly-FElektron das entstandenen
Loch auf. Die Energie wird auf ein Ly 3-Augerelektron tibertragen, welches das Atom verldfit. Die
kinetische Energie des Augerelektrons ist charakteristisch fiir das beteiligte Atom [Bri87].

Li-Niveau), wird unter Energieabgabe das entstandene Loch auffiillen. Die freiwerdende
Energie des Li-Elektrons kann in Form eines charakteristischen Rontgenquants oder an

37



ein weiteres Elektron abgegeben werden. Dieses sogenannte Augerelektron (im Beispiel
aus dem Ly 3-Niveau) verlaBt durch den Energiegewinn das Atom und kann anschliessend
detektiert werden. Die kinetische Energie des Augerelektrons 18t sich iiber die Bindungs-
energien der beteiligten Elektronen berechnen:

EI\"7L17L2,3 = g — EL1 - EL273 (362)

Die Energien der Augeriibergiange sind charakteristisch fiir die Atomsorte und erméglichen
dadurch eine Identifikation der Elemente in der Oberfliche. Diese qualitative Auswertung
der Augerspektren wird haufig angewandt, um die Oberfliche nach Verunreinigungen zu
tiberpriifen (Kohlenstoff, Sauerstoff etc.). Die Nomenklatur des Augeriibergangs erfolgt
iiber die beteiligten Elektronenschalen, im Beispiel: KLL-Ubergang oder genauer ausge-
driickt KL1L273—Ubergang. In dieser Arbeit wurden Ge MVV-, Sb MNN- und Bi NVV-
Uberginge fiir die Analyse des Sh- und Bi-Wachstums herangezogen.

Die Augerelektronen wurden in dieser Arbeit mit einem Cylindrical Mirror Analysator
(CMA) gemessen. Der Augerelektronenstrom fiir ein Element A bei einer Energie F4 ist
proportional zu:

I x I / Nu(z)e™ SiarrrlEateso] (3.63)
0
Iy : Primarstrom des anregenden Elektronenstrahls
Ny Verteilung des Elements A
Arvrp ¢ inelastische mittlere freie Weglange

FE(A) : Energie der Augerelektronen
© : Emissionswinkel der Augereltronen bzgl. der Oberflaichennormalen
z ¢ Abstand senkrecht zur Oberfliche

Durch inelastische Streuprozesse wird der Flufl der Augerelektronen mit e_m als
Funktion des Abstands | vom Ort der Entstehung gedampft. Die Gleichung 3.63 wird
bei der quantitativen Auswertung von Augermessungen normalerweise nicht verwendet.
Ublicherweise werden relative Intesititsverhiltnisse ausgewertet und mit Eichstandards
verglichen. Weiterfithrende Informationen tiber die Grundlagen und die Auswertung in
der Augerelektronenspektroskopie kann der Leser Ref. [Bri87] entnehmen. Mit den heu-
tigen Augerspektrometern ist es moglich, den Augerelektronenstrom /(E) o< N(FE) oder
die Ableitung des Stromes nach der Energie % o< %}EE) zu messen (Abb. 3.17). Die
Auswertung des differenzierten Signals ist eine gebrauchliche Methode. Ebenfalls sind die
Referenzspektren in der differenzierten Form tabelliert [Hbk95]. In Abbildung 3.17 ist ein
differenziertes Augerspektrum einer Ge(113)-Oberflache dargestellt. Im Augerspektrum
sind die vier Augerlinien zwischen 47¢V und 108eV klar erkennbar. Zuséatzlich befindet
sich ca. 0.1 ML Sb auf der Oberfliche. Fiir die Auswertungen wurden die zwei Augerlinien
bei 454 und 462eV herangezogen. Die Intensitét eines Peaks in N(E) ist proprtional zu
der Peak-zu-Peak-Hohe in der differenzierten Darstellung (Abb. 3.17 eingeschobenes Bild)
[Bri87]. Die Intensitdten fiir die Analyse der Augerspektren wurden in dieser Arbeit auf
diesem Weg bestimmt.
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Abbildung 3.17: Spektrum des differenziertem Augersignals der mit ca. 0.1MI Sb belegten
Ge(113)-Oberfliche. Fiir die Auswertung der bedeckungsabhingigen Augerkurven wird die Peak-
zu-Peak-Hohe heran gezogen (kleines Bild).
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3.4.2 Identifikation von Wachstumsmoden mit AES

Die Augerelektronenspektroskopie liefert auch Informationen iiber das heteroepitaktische
Wachstum. Bei den Aufdampfexperimenten werden die Augerpeaks des Substrats und des
Adsorbats beobachtet. Mit dem Ablagern des Adsorbats auf der Oberfliche steigt auch
dessen Intensitat des Augerpeaks. Im gleichen Mafl wird die Oberfliche des Substrats
bedeckt. Augerelektronen, die in Bereichen unter den Adsorbatinseln entstehen, werden
beim Durchgang durch die Adsorbatschicht geddmpft, die Intensitat des Substratpeaks
sinkt. Aus dem Verlauf der Intensitdten der Augerpeaks mit der Aufdampfzeit lassen
sich Schliisse iiber den Wachstumsmodus ziehen. In Abbildung 3.18 sind die Verldufe der
Augerintensitiaten fiir drei verschiedene Wachstumsmodi schematisch dargestellt. In den
AS-t-Kurven sind die Augerintensitaten des Adsorbats (A) und des Substrats (S) gezeich-
net. Die charakteristischen Verlaufe der drei Modi sind sehr gut zu erkennen. Wahrend des
perfekten Lagen- oder Frank-van-der-Merwe-Wachstums (¢) wird in der ersten Monolage
das Substratsignal im selben Mafle geddmpft wie das Adsorbatsignal ansteigt. Der Betrag
der Steigung muf nicht identisch sein. Nach dem Vollenden der ersten Adsorbatschicht
ist ein Knick in den AS-t-Kurven zu erkennen. Er resultiert daraus, dafl das Substrat-
bzw. das Adsorbatsignal aus der ersten Lagen durch die zweite Lage gedampft wird. Jede
weitere Monolage bewirkt einen weiteren Knick in der Kurve auf. Das Stranski-Krastanov-
Wachstum (b) zeichnet sich durch eine komplett bedeckte Adsorbatmonolage und darauf
aufwachsenden 3D-Inseln aus. Die Augerintensitaten verhalten sich im submonolagen Be-
reich wie beim perfekten Lagenwachstum. Nachdem die erste Monolage geschlossen ist,
erscheint ein Knick (q) der stiarker ausgepréagt ist als im vorhergehenden Fall. Dieser re-
sultiert aus den 3D-Inseln die sich jetzt bilden. Ein weiterer weniger ausgepréagerter Knick
(p) kann schon vorher auftreten. Eine mogliche Erklarung ist, daff ab diesem Punkt In-
seln auf der ersten Adsorbatschicht zu nukleieren beginnen. Beim Volmer-Weber- oder
3D-Insel-Wachstum (a) wird das Substratsignal nur schwach geddmpft, wahrend das Ad-
sorbatsignal flacher ansteigt. Die Intensitidtsverlaufe der Augerkurven lassen sich durch
geeignete Schichtverteilungen simulieren:

Ig = Iy an <6AA<EB_>dcos_<e>>n (3.64)
n=0
o0 —dA n

Ly = IFY pu {1 - <67XA<EA> ws<e>> ] (3.65)
n=0

Ix : Intensitat des Substrat (B)- oder des Adsorbat (A)-Augerpeaks

p, :  Anteil der unbedeckten Flache der n-ten Adsorbatschicht

Am Beispiel des Frank-van-der-Merwe-Wachstums wird im Folgenden erlautert, wie aus
den obigen Gleichungen die Knicke folgen. Dieser Wachstumsmodus kann wie in Ka-
pitel 3.3.2 bereits erwdhnt als 2-Level-System betrachtet werden. Demnach ergibt sich:
po = 1 — 07 und p; = Oy, bzw. wenn die erste Lage geschlossen ist: py = 1 — 05 und
p2 = O4. Nach Einsetzten in Gleichung 3.65 ergibt sich fiir die normierte Intensitét eines
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Abbildung 3.18: Schematische Zeichnungen fiir verschiedene Wachstumsmoden und ihren da-

zugehdrigen AS-t-Kurven.
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Adsorbataugerpeaks:

OML < ©® < 1ML

A
a = e>al(By) cos(0)

Die Intensitat wachst innerhalb der ersten Schicht mit der Steigung (1 — «) an. Fiir die
zweite Schicht ergibt sich:

IML <©® < 2ML

== = p(l —a)+pa(l —a?) (3.68)
A
= (1—a)+0s(a-— ozz) (3.69)
a = eXA(E;O)lACOS(Q)

Die Steigung der Intensitétsgeraden betragt in der zweiten Schicht (o — a?). Man sieht
leicht, dafi die Steigung jetzt flacher verlauft. Die Anderung der Steigung tritt exakt bei
Vollendung der ersten Monolage auf.
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Kapitel 4

Experimentelle Grundlagen

4.1 Awutbau der Meflaparaturen

4.1.1 UHV-Kammer
Die Vakuumsysteme der SPA-LEED-Kammer und des UHV-Réntgendiffraktometer ba-

sieren auf dem selben Aufbau. Eine Drehschieber-Vorpumpe und eine Turbo-Molekular-
pumpe sind {iber das Hauptventil mit der Mel)kammer verbunden. Mit Einsatz der di-
rekt angeflanschten lonen-Getter- und Titan-Sublimationspumpe, stellt sich nach einer
24 stiindigen Ausheizprozedur ein Basisdruck von p= 8- 107! mbar ein.

Innerhalb der Mel)kammer ist die Probe mit Molybdanhalteklammern auf der Molybdén-
heizplatte des Manipulators angebracht. Fiir Messungen bei tiefen Temperaturen ist es
moglich, den Manipulator mit fliissigem Stickstoff zukiihlen. Die Kristalloberfliche kann
mit einer lonenquelle durch Beschufl mit Edelgasionen (in der Regel Argon) gereinigt wer-
den. Die Praparation der Aufdampfschichten erfolgt durch Verdampfen des Adsorbats aus
einer Knudsenzellen (Sh, Bi, Pb, Ge) oder aus einem Elektronenstrahlverdampfer (Si).
An beiden Kammern befinden sich fiir die Charakterisierung der Kristalloberflichen je ein
Quadrupolmassenspetrometer, ein CMA-Auger-Elektronenspektrometer und ein ”Back-
View”-LEED-System. Zusétzlich befindet sich fiir die Reflexprofilanalyse an der SPA-
LEED-Kammer ein hochauflésendes LEED-System (SPA-LEED) mit einer LaBg-Kathode.

4.1.2 UHYV SPALEED-Kammer

Die Beugung langsamer Elektronen (LEED) ist eine der dltesten und am haufigsten be-
nutzen Methoden fiir Untersuchungen an Einkristalloberflichen. Typische Elektronen-
energien liegen zwischen 10-300eV. In diesem Energiebereich besitzen die Elektronen auf
Grund ihrer grofien Wechselwirkung mit den Kernpotentialen eine geringe Eindringtie-
fe (5-20A) [Hov86]. Durch diese geringe Eindringtiefe gestaltet sich der experimentelle
Aufbau sehr einfach. Im allgemeinen Fall wird dabei die Elektronenkanone senkrecht vor
dem Kristall positioniert. Die gestreuten Elektronen beobachtet man durch einen hinter
der Kanone liegenden halbkugelformigen Floureszenzschirm [Hen94]. Das Beugungsbild
wird verzerrungsfrei auf den Leuchtschirm projiziert, wenn sich dessen Mittelpunkt in der
Kristalloberflache befindet. Von weiterem Vorteil erweist sich, daf§ bei senkrechtem Ein-
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fall des Elektronenstrahls das Beugungsbild die Symmetrie der Oberfliche wiederspiegelt.
Aus diesen Griinden hat sich LEED als eine der Standardmethoden fiir die Charakte-
risierung von Oberflachenstrukturen etabliert. Erschwerend fiir Strukturanalysen erweist
sich allerdings die Mehrfachstreuung der Elektronen. Fiir eine korrekte Berechnung der
Intensitaten, mufl wegen des grofien Wirkungsquerschnitts der Elektronen, immer die
Mehrfachstreuung beriicksichtigt werden.

Das SPA-LEED-System besteht aus einer 4-Gitter-LEED-Einheit mit einem ”Back-View-
Screen”, die einen schnellen Uberblick iiber das LEED-Bild ermdéglicht (Abb.4.1). Eine
kompakt gebaute Elektronenkanone ist hinter dem Leuchtschirm entlang der Mittelach-
se des SPA-LEED-Systems positioniert. In dem Leuchtschirm befindet sich eine Offnung
mit 100um Durchmesser, hinter der ein Elektronendetektor (Channeltron) angebracht ist.
Vor der LEED-Optik befindet sich eine Anordnung von elektrostatischen Ablenkplatten
(Oktopolplatten), mit deren Hilfe man das LEED-Bild vor der Channeltronéffnung ver-
schieben kann. Zwischen den Oktopolplatten und der Probe befindet sich zusétzlich eine
Eintrittslinse mit der die Elektronen auf den Kristall fokusiert werden.

Probe

LEED-Schirm Eintrittslinse

Channeltron

UHV-Fenster Octopolplatten

Abbildung 4.1: Abbildung der SPA-LFEED-Optik. Im Gegensatz zu einem konventionellen
LEED-System werden die Flektronen mit elektrostatischen Ablenkplatten (Oktopolplatten) so
abgelenkt, daf§ sie mit dem Flektronendetektor (Channeltron) gemessen werden kénnen.

Die Messung eines LEED-Reflexprofils erfolgt nicht vom Leuchtschirm mit einer Video-
kamera, wie es mit einem konventionellen LEED-System iiblich ist, sondern in dem der
LEED-Reflex mit Hilfe der Oktopolplatten vor dem Channeltron bewegt wird. Dadurch
lassen sich eindimensionale Linienprofile wie auch zweidimensionale Reflexprofile mit einer
sehr viel grofleren Genauigkeit messen als mit einem Video-LEED-System. Um gréflere
Strukturen in der Morphologie der Oberfliche bestimmen zu kénnen, kann mit Hilfe der
elektronischen Linse eine Transferweite von iiber 1500A erreicht werden.
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4.1.3 UHYV Oberflichenréntgendiffraktometer

Die Réntgenmessungen in dieser Arbeit wurden mit dem kiirzlich fertig gestellten Ober-
flichendiffraktometer der Oberflachengruppe des Instituts fiir Kristallographie und An-
gewandte Mineralogie durchgefithrt [A1b99].

Diffraktometergeometrie

Das Prinzip dieses Instruments basiert auf einem 6-Kreis-Diffraktometer, welches im z-
Achsenmodus betrieben wird [Loh93]. Die prinzipielle Anordnung der Diffraktometer-
kreise ist in Abbildung 4.2 dargestellt. Der Kristall ist innerhalb der Vakuumkammer so
angeordnet, dafl der einfallende Rontgenstrahl nahezu parallel tiber die vertikal ausge-
richtete Oberflache streift. Mit den Kreisen y, und y, laBt sich die Oberflichennormale
parallel zur Drehachse von w ausrichten. Durch Drehung um die Oberflachennormale wer-
den mit sogenannten w-Scans (0° < w < 360°) die Reflexe gemessen. Die w-Bewegung
wird iiber einen differentiell gepumpten Drehflansch in das Vakuum iibertragen. Durch
diesen Mechanismus wird eine hohe Winkelauflésung von 0.001° erreicht. Zwei weitere
Kreise stehen fiir die Positionierung des Detektors zur Verfiigung. Der Detektor wird in
der Kristallebene mit dem §-Kreis (0° < § < 150°) und fiir Out-of-plane-Messungen mit
dem ~-Kreis (0° < v < 90°) bewegt. Der maximal mefibare senkrechte Impulsiibertrag
q. wird bei diesen Detektorkreisen nur durch die Wellenlange A (q.mar ~ 27/)) und
fiir Synchrotronstrahlung zusétzlich durch den Polarisationfaktor beschrankt. Um das
Untergrund-zu-Signal-Verhéltnis zu verbessern, trifft der Primé&rstrahl unter einem sehr
flachen Winkel (o; ~ a.: kritische Winkel der Totalreflektion) auf die Oberfliche. Der
Einfallswinkel o; wird durch Drehen des ganzen Diffraktometers um die y-Achse (verlauft
durch die Probenoberfliche) eingestellt.

In Abbildung 4.3 ist schematisch der Zusammenhang zwischen den Drehkreisen des Dif-
fraktometers und der Position im reziproken Raum dargestellt. Mit den beiden Detektor-
kreisen (8, ) wird der Detektor an der Stelle positioniert, an welcher der Gitterstab die
Ewaldkugel schneidet. Die Drehung w um die Oberflichennormale des Kristalls bewirkt
eine Drehung des reziproken Raums um dessen Nullpunkt. Der Gitterstab bzw. die Stelle
des Gitterstabs welche die Ewaldkugel schneidet wird dabei durch den Detektor bewegt.
Alle Bewegungen des Diffraktometers (Rotationen und Translationen) werden computer-
gesteuert mittels Schrittmotoren ausgefiihrt. Die Ansteuerung der Schrittmotoren erfolgt
tiber das kommerziell erhéltliche Diffraktometersteuerprogramm SPEC (Certified Scien-
tific Software).

Detektor

Die Besonderheit dieses Oberflichendiffraktometers ist der im Vakuum angeordnete Ront-
gendetektor. Der Rontgenstrahl wird iiber ein kleines Berylliumfenster in die Vakuum-
kammer gefithrt. Im Gegensatz zu der {iblichen Vorgehensweise, wird der gestreute Strahl
nicht {iber ein Be-Fenster wieder aus dem Vakuum heraus gefiihrt, stattdessen werden
die Reflexe mit einem kompakten innenliegenden Detektor detektiert (Abb. 4.2 und4.4).
Der freie Platz vor der Probenoberfliche wird fiir die Montage von Aufdampfquellen
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Rontgen-
strahl

Abbildung 4.2: Prinzipzeichnung der 6 Diffraktometerkreise. Der Réntgendetektor befindet sich
innerhalb der Vakuumkammer. Uber Lineardurchfihrungen und Seilziigen wird die Bewegung der
2wei Detektorkreise 8, von auflen in das Vakuum iibertragen. Der differentiell gepumte Dreh-
flansch ermdglicht eine prizise Bewegung des w-Kreises. Mit der w-Bewegung wird der ganze
Goniometerkopf mitgedreht. Der Goniometerkopf erméglicht mit den drei Translationsbewegun-
gen (x,y,z) (nicht eingezeichnet) und den beiden x-Kreisen eine genaue Ausrichtung der Pro-
benoberfliche. Der Finfallswinkel o; wird durch Drehung des kompletten Diffraktometers um
die p-Achse eingestellt. Der zugingliche Bereich der Diffraktometerkreise ist durch die Pfeile
dargestellt.

46



[ | Stab im
" rez. Gitter

s

Detektor

Ewaldkugel

I=0 Ebene

Kristall

" Netzebenen

Abbildung 4.3: Schematische Zeichnung des reziproken Raums und der Zusammenhang mit
den Diffraktometerkreisen. Mit den beiden Detektorkreisen 8, v wird der Detektor an der Stelle
positioniert, an welcher der Gitterstab die Fwaldkugel schneidet. Die Drehung w um die Ober-
flichennormale des Kristalls bewirkt eine Drehung des reziproken Raums um dessen Nullpunkt.
Der Gitterstab bzw. die Stelle des Gitterstabs, welche die Fwaldkugel schneidet, wird dabei durch
den Detektor bewegt.
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Abbildung 4.4: Zeichnung des UHV-Oberflichendiffraktormeters (Pumpen nicht gezeichnet).
Auf der linken Seite befinden sich ein LEED-System und ein Auger-Flektronenspektrometer.
Diese beide Instrumente kénnen mit einer Linearverschiebung vor die Kristalloberfliche bewegt
werden. Der grofie Probenabstand des Auger-Spektrometers ermdglicht es insitu das Wachstum
der Adsorbatschichten zu beobachten. Zusdtzlich konnen mit dem Spektrometer durch Rénten-
strahlung induzierte Photo- oder Augerelektronen detektiert werden. Das Probenwechselsystem
(oben) erlaubt es den Kristall zu wechseln, ohne das Vakuum zu zerstéren. Dabei wird der Kri-
stall {iber eine kleine separat gepumpte Vakuumkammer eingeschleust.
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und weiteren Analysegerite (LEED, AES) verwendet. Diese Bauweise ermoglicht es das
Wachstumverhalten von Adsorbatschichten an der Oberfliche insitu zu beobachten. Die
Out-of-plane-Bewegung des Detektors (y-Kreis) wird hier auch nicht durch ein Be-Fenster
begrenzt, der Detektorarm kann bis anndhernd v ~ 90° bewegt werden. Fiir eine hohe
Auflésung der z-Positionen in einer Strukturanalyse ist es wichtig Intensitaten bis zu hohen
Ausfallswinkeln (= grofler senkrechter Impulsiibertrag ¢.) zu messen. Die Bewegungen
der Detektorkreise werden mit einer Genauigkeit von 0.02° tiber Lineardurchfithrungen
und Seilziigen in das Vakuum iibertragen.

An den Rontgendetektor werden bei dieser Bauart besondere Figenschaften gestellt. Er
muf} vakuumtauglich sein und sollte méglichst kompakt sein. Der Rontgendetektor XR-
100CR von AMPTEK Inc. erfiillt diese Anforderungen bestens. Der Detektor besteht
aus einer Si-PIN-Photodiode und einem Feldeffekttransistor der als Vorverstérker dient.
Diese beiden Bauelemente werden mit einem Peltierelement aktiv gekiihlt. Zwei vor dem
Rontgendetektor montierte Solerblenden beschranken den Akzeptanzwinkel (0.8°-1°). Die
Verwendung von Solerblenden erlaubt eine besonders kurze Ausfithrung des Detektor-
arms.
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N S, ' 8¢
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Abbildung 4.5: Das Oberflichendiffraktormeter am Mefiplatz des Strahlrohrs W1 im Hasylab.
Zum Zeitpunkt dieser Aufnahme waren das Auger-FElektronenspektrometer und das Probenwech-
selsystem noch nicht installiert. Im Hintergrund ist das fest installierte Multifunktionsdiffrakto-
meter ROEWI zu sehen.

49



Rontgenquellen

Das Oberflachendiffraktometer kann sowohl an einem Synchrotron, als auch an einer Dreh-
anode betrieben werden. Vormessungen und Préparationen werden im Labor des Instituts
mit einer 18kW Rikagu Drehanode durchgefithrt. Fiir Messungen wird das Diffraktome-
ter mit Equipment nach Hamburg ins Hasylab transportiert. Das Diffraktometer wird
dort am MeBplatz des Strahlrohrs W1 aufgebaut (Abb. 4.5). Hinter dem fest installierten
Multifunktionsdiffraktometer ROEWT ist in der MeBhiitte geniigend Platz, um das Ober-
flachendiffraktometer aufzubauen. Als Strahlungsquelle steht ein 16 Pol Wiggler (34mm
Gap) zur Verfiigung. Das wellenlingeabhéngige Maxium liegt fiir diesen Wiggler bei 1.2A.
Die Wellenldnge wird mit einem Si-Doppelmonochromator (Si(111) und Si(311)) einge-
stellt. Durch Verbiegen des zweiten Monochromatorkristalls kann der Primérstrahl auf
die Probenoberfache fokusiert werden.

Korrektur der Mef3werte

Die Mefigrofie fiir eine Strukturanalyse ist die integrierte (totale) Intensitat der Reflexe.
Die mit den w-Scans gemessene Reflexprofile miissen dazu integriert werden. Gewohnlich
werden die Melkurven durch Anpassen eines theoretischen Linienprofils (Gauf, Lorentz,
Voigt) oder durch Aufsummieren der einzelnen Mefipunkte integriert (Abb. 4.6) [V1i01].
Bevor jedoch die gemessenen integrierten Intensitéten fiir die Strukturanalyse verwendet
werden koénnen, miissen sie korrigiert werden. Die korrigierten Intensitdten berechnen sich
wie folgt:

T
LPA

mit L: Lorentzfaktor; P: Polarisationsfaktor; A: Flachenfaktor.

| F 2 = Dnkt korr. = (4.1)

Der Lorentzfaktor L beriicksichtigt die endliche Ausdehnung der Gitterpunkte, oder bei
der Beugung an Oberflichen, die endliche Ausdehnung der Gitterstidbe. Die Léinge des mit
dem Detektor erfafiten Stabbereiches, sowie die Bewegung dieses durch die Ewaldkugel,
sind abhéngig von Gréfle und Orientierung des Beugungsvektors wie auch von der Di-
vergenz des einfallenden und gebeugten Strahls. Ein analytischer Ausdruck, der diese
Abhéangigkeiten fiir die Mefigeometrie des verwendeten Diffraktometers korrigiert, ist in
Ref. [Sch93] gegeben.

Der Flachenfaktor A normiert die gemessenen Intensitaten auf eine konstante Streuflache
des Kristalls. Bei streifenden Einfall wird ein schmaler Streifen des Kristalls beleuchtet
(die Breite des Streifens wird durch den Eintrittschlitz definiert). Ist der Kristall nicht
kreisrund, verdndert sich die Grofle der ausgeleuchteten Flache mit der Drehung um die
Kristallnormale. Zusétzlich muf beriicksichtigt werden, daf} sich der vom Detektor ”gese-
hene” Bereich der Kristalloberfliche mit den beiden Detektorwinkel § und 4 andert.

Die verwendete Synchrotronstrahlung ist senkrecht zur Kristalloberfliche (horizontal) po-
larisiert. Die gemessenen Intensitdten der Reflexe werden aufgrund des Polarisations-
faktors P mit zunehmenden Detektorwinkel v schwécher. Bei v = 90° kann deshalb
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Abbildung 4.6: w-Scan des (0 12 0.25)-Oberflichenreflexes. Die Intensitit wird durch Anpassen
einer Lorentzfunktion bestimmdt.
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keine Intensitat gemessen werden. Fiir eine Strukturanalyse ist es deshalb notwendig die
gemessenen Intensitdten beziiglich des Polarisationsfaktors zu korrigieren.

P = 1—(sina cosd cosy + cosa sinvy) (4.2)

Mefifehler

Ublicherweise werden nicht nur die symmetrisch unabhéingigen Reflexe gemessen, es emp-
fiehlt sich auch mehrere symetrisch abhangige Reflexe zu messen. Systematische Fehler
kénnen durch eine Fehljustierung des Kristalls, unterschiedlich gut praparierte Ober-
flichenbereiche oder eine sich wahrend der Mefzeit verdndernde Oberfliche verursacht
werden. Uber die Messung symmetrisch dquivalenter Datenpunkte ist es méglich, einen
Fehler zu bestimmen, der sich aus einem statistischen und einem systematischen Anteil
zusammensetzt. Nach einer Methode von Robinson [Rob94] wird die gesamte MeBinfor-
mation fiir die Bestimmung des systematischen Fehlers herangezogen. Zunachst wird bei
diesem Verfahren fiir alle symmetrisch unabhiangigen Reflexpositionen der Mittelwert der
Intensitaten Iz, iiber alle zu diesen Positionen symmetrisch dquivalenten Reflexeinten-
sitdten I; und der dazugehérige statistische Fehler g, berechnet:

i, = (Z %) / (Z %) (4.3)

=1 !

=1 !

(4.4)

Ostat. =

(4.5)

Die Standardabweichung oy berechnet sich aus dem Mittelwert der Quadrate und dem
Quadrat des Mittelwerts:

N [ algy| S
Ostd. = N_1 (Z p) / (Z ?) — i, (4.6)

=1 ! =1 !

Aus den M gemittelten Intensitéten mit den dazu gehérenden Standardabweichungen
kann jetzt ein mittlerer relativer Fehler ¢ berechnet werden:
M
1 Ostd..j
€ = — —= (4.7)

M = Inrive. 5
Es wird bei der Betrachtung der Fehler angenommen, dafl der mittlere systematische
Fehler auch fiir Reflexe gilt, fiir die keine dquivalente Reflexe gemessen wurden:

Ostd,n = \/Ufm.,n + (el,)? (4.8)
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4.2 Praparation

4.2.1 Praparation an Luft

Die in dieser Arbeit verwendeten Proben wurden mit einer Diamantdrahtsédge parallel zur
(113)-Ebene aus einem nicht dotierten Germaniumeinkristall gesdgt. Anschliesend wurde
mit Siliciumcarbit und Diamantpaste die Proben plangeschliffen und poliert. Im nachsten
Arbeitsschritt wurde dann die Oberfliche mit einer Atzpolitur (Korngréfe 0.25u) che-
mopoliert. Aus der bearbeiteten Germaniumscheibe (3mm Dicke) wurden zum Schlufl
10x10mm? groBe Stiicke geschnitten und seitlich eingeschlitzt. Die Abweichung der Ober-
flache von der (113)-Ebene lief sich mit einem Diffraktometer auf kleiner als 0.1° bestim-
men.

4.2.2 Praparation im Vakuum

Nach dem Einbringen der Germaniumkristalle in das Vakuum reichten 2-3 maliger Ar-
gonionenbeschuf (500eV, 60min) bei einer Kristalltemperatur von 820K aus, um die un-
geordneten Oberflichenschichten zu entfernen. Im weiteren Versuchsverlauf reichten 30
min Argonionenbeschufl aus, um Verunreinigungen von der Oberfliche zu beseitigen. Um
die durch den Argonionenbeschufl aufgerauhte Oberfliche ausheilen zu lassen, wird der
Kristall 2-3 Stunden bei 1070K geheizt. Auf dem LEED-Schirm kann man nach dem
Abkiihlen, wie in der Literatur beschrieben, eine c(3x1)—Uberstruktur erkennen. Durch
sehr langsames Abkiihlen ( 1-5°C/min) erzielt man eine deutliche Verbesserung der Ord-
nung auf der Oberfliche. Anhand der Halbwertsbreite der Uberstrukturreflexe, die im
Rahmen der Strukturanalyse mit Rontgenbeugung gemessen wurden, konnte die mittle-
re DoméanengréBe der c(3x1)-Rekonstruktion auf 2000A bestimmt werden [Vog98] . Die
zur p(3x1)-Rekonstruktion gehérenden Reflexe sind mit einen normalen LEED-System
nicht zu beobachten. Mit dem SPA-LEED jedoch erkennt man schwache breite Reflexe.
Mit dem Einsatz der Domanenmatrixmethode ist es moglich aus den Reflexprofilen eine
mittlere Doménengrofe von ca. 30A zu berechnen [Igl99].
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Kapitel 5

Metalladsorption

5.1 Metalladsorbate auf Ge(113) und Si(113), eine
Literaturiibersicht

Bisher gibt es wenig publizierte Untersuchungen iiber die Adsorption von Metallen auf
Ge- oder Si(113)-Oberflachen. Nur fiir die drei Adsorbatsysteme Ga/Ge(113), Sh/Si(113)
und Pb/Si(113) wurden bisher Strukturmodelle vorgeschlagen. Bei den restlichen Syste-
men wurden lediglich mit LEED oder STM qualitativ die Uberstrukturen bestimmt. Bei
einigen wurde zusatzlich auch mittels AES oder XPS die Bedeckungen quantifiziert. In Ta-
belle 5.1 ist eine Ubersicht iiber die bekannten Metalladsorbatsysteme dargestellt. In der
Literatur werden in der Regel die Uberstrukturen auf die schiefwinklige (1x1)-Einheitszelle
bezogen. Die in der Tabelle verwendeten Bezeichnungen der Uberstrukturen beziehen sich
aber auf die rechtwinklige c(1x1)-Einheitszelle.

Ji et al. [Ji97] untersuchten systematisch mit LEED und AES die Adsorption der Gruppe-
[TTI-Metalle Al, In und Ga jeweils auf der Ge(113)- und der Si(113)-Oberflache. Die Sy-
steme In/Si(113), Al/Ge(113) u. Ga/Ge(113) bilden eine geordnete p(1x1)-Uberstruktur
((1x2)-Uberstruktur in der schiefwinkligen Aufstellung). Die Bedeckungen der Adsorbate
liegen im Submonolagenbereich. Die selben Adsorbate aber auf der jeweils anderen Ober-
flache (Ge — Si, Si — Ge) unterstiitzen die Bildung von Facetten. Durch die Adsorption
von Ga und Al auf Si(113) zerfallt die Oberflache vollstandig in (112)-, (115)-, (013)- und
(103)-Facetten. Das Aufdampfen von Indium auf Si(113) bewirkt aber nur eine teilweise
Facettierung. Li et al. [Li95] fanden bei ihren STM-Messungen des Systems Ga/Si(113)
ebenfalls (112)-Facetten. Zusatzlich konnten auch Facetten mit (116)-Orientierung ge-
funden werden. Die Autoren untersuchten auch die Adsorption von Zinn auf dieser Si-
lizinmoberflache. Sie beobachteten eine ¢(1x1)-Uberstruktur ((1x1)-Uberstruktur in der
schiefwinkligen Aufstellung). Das Zinn wéchst pseudomorph bis 6ML weiter.

In unserer Arbeitsgruppe untersuchte Alexander Iglesias im Rahmen seiner Dissertati-
on [Igl00] das Wachstum von Blei auf Ge(113). Blei bildet ebenfalls eine ¢(1x1)-Uber-
struktur, wéchst aber danach im Stranski-Krastanov-Modus weiter auf. Die Auswertung
der SPA-LEED- und AES-Daten fithrten zu der Vermutung, dafl sich das Blei nicht nur
auf den Oberflichenplatzen, sondern auch auf Substitutions- oder Interstitialplatzen im
Cermaniumkristall befindet. Zusitzlich zu der ¢(1x1)-Uberstruktur wurde auch eine in
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Tabelle 5.1: Ubersicht iiber die Metalladsorption auf Si- und Ge(113)

Lit. Pb In Al Ga Sbh Sn

Si(113)

[ZHA95] LEED, EELS, C(le)

AES, QKLEED p(le)

[Ji97] LEED, ABS p(1x1) | Facett. | Facett.

[Dab98] | stm, prr c(2x2)

[An00] LEED, XPS c(1x1), p(1x1),
c(2x2), ¢(2x10)
c(1x10)

[Li95] STM c(1x1)

Ge(113)

[IglOO] SPA-LEED, C(le)

AES inkom.

[Ji97] LEED, ABS Facett. | p(1x1) | p(1x1)

[Gai97] | s, LEED p(1x1)

c(13x1)

[110]-Richtung uniaxial inkommensurable Uberstruktur beobachtet. Martin Gierer inter-
pretierte im Rahmen seiner Habilitationsarbeit [Gie01] die inkommensurable Uberstruk-
tur als als eine Art Streifenphase. Mit einer zufillige Abfolge von 4A und 6A breiten
Doménen mit unterschiedlichen Strukturfaktoren lassen sich die experimentellen Reflex-
profile mit der Doméanenmatrixmethode reproduzieren. Blei bildet auf Si(113) ebenfalls
eine c(1x1)-Uberstruktur [ZHA95]. Die Autoren konnten zusitzlich auch noch eine p(1x1)-
Uberstruktur beobachten. Den Strukturen wurde eine Bedeckung von 2ML Blei (c(1x1))
bzw. IML Blei (p(1x1)) zugewiesen. Die quantitative Auswertung der LEED-TV-Kurven
mit quasikinematischen LEED-Rechnungen (QKLEED) ermoglichte den Autoren fiir die
c(1x1)-Uberstruktur ein Strukturmodell aufzustellen (Abb. 5.1.b). In diesem Modell ad-
sorbiert das Blei auf dem (001)-artigen Substitutionsplatz. Die Bleiatome bilden dabei
aber keine Dimere mit benachbarten Bleiatomen. Dieses Modell ergibt eine Bedeckung
von 0.5ML Blei. Aufgrund der EELS- und AES-Daten schlossen die Autoren, daf} die
Differenz von 1.5ML Blei im oberflachennahen Bereich des Siliziumkristalls eine Art Git-
tergas bildet. Die Auswertung der LEED-IV-Kurven der p(le)—Uberstruktur fithrte zu
keinem befriedigenden Ergebnis.

Gai et al. [Gai97] untersuchten mit STM und LEED ebenfalls das System Ga/Ge(113).
Die Autoren fanden zusitzlich zu der p(1x1)-Uberstruktur eine ¢(13x1)-Uberstruktur (in
Matrixschreibweise: (8 -1 5 1) auf die schiefwinklige Aufstellung bezogen). Aus den STM-
Bildern leiteten die Autoren fiir beide Strukturen Modellvorschlage ab. Die Hauptstruk-
turelemente beider Uberstrukturen sind in diesen Modellen gleich (Abb. 5.1.c u. .f). Ein
Galliumatom adsorbiert in jeder zweiten Doppelreihe auf dem (111)-artigen Substitu-
tionsplatz (in Abb. 5.1.c mit s gekennzeichnet). Auf dem néchsten Adsorbatplatz (in
Abb. 5.1.c mit a gekennzeichnet) bindet ein Germaniumatom. Es wird nur jeder zweite
Adsorbatplatz in [332]-Richtung besetzt. In der iibriggebliebenen Doppelreihe bilden die
benachbarten (001)-artigen Germaniumatome Dimere (in Abb. 5.1.c mit d gekennzeich-
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Abbildung 5.1: In der Literatur vorgeschlagene Modelle fiir Adsorbatstrukturen auf
Ge- und Si(113)-Oberflichen. a) Modellvorschlag fir die c(2x2)-Sb/Si(113)-Uberstruktur
[Miis96], [Wol96]: Fiir niedrige Bedeckungen (0.25ML) sitzt das Antimon auf dem Adsorbatplatz
A. Durch Dimerisation zweier (001)-artiger Germaniumatome (T) wird ein Tetramer gebildet.
Bei einem héheren Angebot an Sb (0.75M1) werden auch die | Tetramerplitze T von Antimon
besetzt. e) Modellvorschlag fiir eine c(1x1)-Sb/Si(113)-Uberstruktur. Antimon adsorbiert auf
dem dreifachkoordinierten Adsorbatplatz. Alle offenen Si-Bindungen werden abgesdttigt. Pfeil
kennzeichnet gestreckete Si-Si-Bindung. d) Durch Aufbrechen dieser Bindung kann ein Atom
auf diesen Interstitialplatz adsorbieren. Das eingeschobene Atom bildet mit einem Nachbaratom
(sitzt im Bild dahinter) einen Dimer. Sowohl Sb als auch Si sind als Interstitialatome stabil.
b) Strukturmodell der c(1x1)-Pb/Si(113)-Uberstruktur: Blei adsorbiert auf dem (001)-artigen
Substitutionsplatz (dunkelgrau schattiert), keine Dimerbildung. 1.5ML Blei befinden sich zusitz-
lich als Gittergas im oberflichennahen Bereich. ¢) Modellvorschlag fiir p(1x1)-Ga/Ge(113):
Die vorgeschlagene Struktur ist eigentlich eine c(2x 2)-Uberstruktur (gestrichelt (2x 2) in schief-
winkliger Aufstellung) oder eine p(2x 1)-Uberstruktur (siehe Text). Die Hauptstrukturelemente
sind ein Germanium-Dimer (d), ein Germaniumatom auf dem Adsorbatplatz (a) und ein sp*-
hybridisiertes Galiumatom auf dem Substitutionsplatz (s). Jedes achte Ga-Atom fehlt um Span-
nungen abzubauen. f) Die c(13x1)-Ga/Ge(113)-Uberstruktur baut sich aus den Strukturele-
menten aus ¢) auf. 6 p(1x1)-Zellen bilden einen Block. Benachbarte Blicke sind gegeneinander
entlang [332] um eine halbe Zellenlinge verschoben.
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net). Durch die Dimerbildung verdoppelt sich die Einheitszelle in [110]-Richtung (gestri-
chelt in Abb. 5.1.c) . Weiter stellen die Autoren fest, daff jedes achte Galliumatom fehlt.
In ihrem Modell bildet das Galliumatom eine planare sp?-Bindung. Dazu muf es in Rich-
tung des Kristalls relaxieren. Die dadurch aufgebauten Druckspannungen sollen durch das
Fehlen der Galliumatome abgebaut werden. Der Energiegewinn durch die Absattigung der
offenen Bindungen konkuriert offenbar mit der Energieerh6hung durch den Aufbau von
Spannungen. Die Autoren bezeichnen wegen den regelmassigen Fehlstellen die Uberstruk-
tur als ”p(le)”—Uberstruktur. Die Bedeckung fiir diese Oberflache ist demnach 0.22MT..
Im Modell fiir die c(13X1)—Uberstruktur kann die Oberflaiche mehr Gallium aufnehmen als
in der p(I1x1)-Struktur. Die Strukturelemente sind die gleichen wie fiir die p(1x1)-Zelle.
Sechs p(1x1)-Zellen bilden einen Block, zwei dieser Blocke sind um eine halbe Einheits-
zellenlinge in [332]-Richtung verschoben (Abb. 5.1.f). Aufgrund der Verschiebung der
Blocke kann die Druckspannung abgebaut werden, obwohl keine Galliumfehlstellen vor-
handen sind. Aus der Abbildung. 5.1.c kann nicht eindeutig die Notation der Uberstruktur
abgeleitet werden. Durch die Verdopplung der Einheitszelle in [110]-Richtung ergibt sich
eine (2x2)-Einheitszelle (schiefwinklig), welche in der orthogonalen Aufstellung als ¢(2x2)-
Uberstruktur bezeichnet wird. Die angegebene Einheitszelle ist nicht translationsinvariant.
Die oberste Dimerreihe miisste um eine halbe Zellenldnge verschoben werden, damit die
Translationinvarianz wieder hergestellt wiirde. Geht man davon aus, daf} die Zeichnung
der Struktur richtig ist, erhalt man stattdessen eine p(ZXI)—Uberstruktur in der rechtwink-
ligen Aufstellung. Bei beiden Untersuchungen von Ga/Ge(113) [Ji97],[Gai97] konnten die
Autoren im Beugungsbild nur eine p(1x1)-Uberstruktur beobachten. Gai et al. erkliren
das Fehlen der Uberstrukturreflexe damit, daf zu deren Intensitit nur zwei Dimeratome
beitragen. Zu den p(1x1)-Reflexen tragen aber 6 Atome bei. Die Autoren argumentieren,
daf} die Intensitét der p(1X1)—Uberstrukturreﬂexe dadurch eine Gréflenordnung starker ist
als die der nicht sichtbaren Reflexe.

Als Vertreter der Gruppe-V-Metalle wurde Antimon von An et al. [An00] und Dabrowski
et al. [Dab98], [Wol96], [Miis96] auf Si(113) aufgedampft. An und Co-Autoren untersuch-
ten mit LEED und XPS die aufgetretenen Uberstrukturen und deren Bedeckungen. Bei
Raumtemperatur wurde Antimon mit verschiedenen Bedeckungen (Og, < 6.5ML) auf die
Kristalloberflache gedampft und anschliesend mit sukzessiven héher werdenden Tempe-
raturen geheizt. Nach jedem Heizzyklus beobachteten die Autoren das Beugungsbild, um
Uberstrukturen zu identifizieren. Ab einer Temperatur von 470K tritt ein diffuses c(1x1)-
Beugungsbild auf. Die Bedeckung hat sich auf etwas iiber 1ML verringert. Der Uberschuf
an Antimon desorbiert. Bei einer Temperatur von 670K hat sich die Struktur geordnet, es
werden scharfe ¢(1x1)-Reflexe beobachtet. Die Bedeckung liegt hier bei einer Monolage. In
einem Ubergangsbereich zwischen 670K und 970K tritt eine Mischphase (p(1x1)4(2x))
auf, deren Bedeckung sich bis 0.7-0.8ML bei 970K verringert. Bei 970K beobachteten
die Autoren dann eine gut geordnete ¢(2x2)-Uberstruktur ((2x2) in der schiefwinkligen
Aufstellung). Wird die Oberfliche noch hoher geheizt (1070K), geht diese Struktur in
eine fehlgeordnete ¢(2x10)-Struktur tiber. Die Bedeckung verringert sich hier wiederrum.
Diese Struktur wird von den Autoren als (2x5)-Uberstruktur (schiefwinklige Aufstellung)
bezeichnet. Die Uberstruktur erlaubt aber keine Spiegelebene mehr. Dadurch treten zwei
Spiegeldoménen auf. Die Oberfliche ist in [332]-Richtung fehlgeordnet. Die Fehlordnung
spiegelt sich in den streifigen (2x )—Uberstrukturreﬂexen wieder. Die bisher beschriebenen
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Uberstrukturen wurden alle bei Raumtemperatur gemessen. Bei 770K tritt eine reversibler
Phaseniibergang auf: ,

c(2x2) +— p(lx1)
(1% 10) s (2 x 20)

Die Autoren berichten weiter, dafl bei einer Kristalltemperatur iiber 670K der Haftungs-
koeffizient fiir Antimon gegen null geht, wenn die Sattigungsbedeckung erreicht ist. Die
Sattigungsbedeckung entspricht der Bedeckung der Uberstrukturen aus den vorangegan-
genen Préparationen durch Heizen. Dieses Verhalten wurde auch bei der Adsorption auf
niedrig indizierten Si- und Ge-Oberflachen festgestellt [L.oh92].

Im Institut fiir Halbleiterphsik in Frankfurt (Oder) wurden eine Reihe von Modellvor-
schlagen fiir verschiedene Sh-Bedeckungen auf der Si(113)-Oberfliche publiziert [Dab98],
[Wol96], [Miis96]. Die Autoren untersuchten das System Sb/Si(113) mit STM und DFT-
Rechnungen. Auch hier wurde Antimon bei Raumtemperatur auf die Oberfliche gedampft.
Die STM-Bilder wurden nach jedem Heizzyklus, mit sukzessiv hoher werdender Tempe-
ratur, bei Raumtemperatur aufgenommen. Fiir die Berechnung der Oberflichenenergi-
en wurden ab initio Rechnungen im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie (DFT) durch-
gefiithrt. Fiir die energetisch giinstigsten Modelle simulierten die Autoren mit der Néhe-
rung von Tersoff und Hamann [Ter85] STM-Bilder, um sie anschlieBend mit den experi-
mentellen STM-Bilder zu vergleichen. Nachdem Aufdampfen von 0.03ML Sb sind in den
STM-Bildern zwei verschieden grofie Strukturen und Kombinationen aus ihnen zu sehen.
Von den groferen Flecken nehmen die Autoren an, dafl es sich um Sbhy-Cluster handelt.
Die kleineren Flecken werden von den Autoren als Shs-Cluster interpretiert. Kleinere
Strukturen konnten sie nicht beobachten, groflere Agglomerate aus Sby- und Shs-Cluster
dagegen schon. Der Grofiteil der aufgetretenen Strukturen sind Shy-Cluster, wéhrend die
Shs-Cluster nur sporadisch vorkommen. Die Cluster liegen auf der Oberfliche. Nach dem
Heizen bei 770K sind alle Sh-Cluster dissoziert und vollsténdig in die Oberfliche einge-
baut. Die Préparationen, bei denen die Antimoniiberstrukturen durch Heizen geordnet
werden, fithrten die Autoren ab Bedeckungen von 0.4MIL durch. Bei allen Bedeckungen
sind ¢(2x2)-Uberstrukturen zu erkennen. c(1x1)-Einheitszellen treten dagegen nur an den
Antiphasengrenzen zwischen zwei benachbarten ¢(2x2)-Doménen auf. Im Folgenden wird
eine Ubersicht der energetisch giinstigsten Rekonstruktionen, welche die Periodizitit der
STM-Bilder erfiillen, wieder gegeben:

O, ~ 0.25ML: In Abbildung 5.1.a ist das als Adatom-Tetramer-Modell (AT) bezeichnete
Modell schematisch dargestellt. Das Antimon adsorbiert auf einem Adsorbatplatz (A).
Durch die Dimersisation zweier (001)-artiger Germaniumatome (T) wird ein Tetramer
gebildet. Diese beiden Strukturelemente sind auch bei der reinen rekonstruierten Ober-
fliche die Hauptbestandteile. Der gréfite Unterschied besteht darin, dafl unterhalb etwa
jedem zweiten Tetramer ein Germanium-Interstitialatom sitzt (Abb. 3.5).

O = 0.5ML: Durch Substituieren zweier Germanium-Tetrameratome ist es mit dem
AT-Modell moglich, die Bedeckung von 0.5ML zu erreichen. Jedoch haben die DFT-
Rechnungen ergeben, dafl die Besetzung aller Adsorbatplatze mit einem Antimonatom
(Ad-Atom-Modell) energetisch giinstiger ist (Abb. 5.1.e). Bei dieser Anordnung werden
alle offenen Bindungen abgesattigt. Ein Antimonatom besitzt 2 s- und 3 p-Elektronen.
Das s-Orbital ist damit aufgefiillt und es tragen nur noch die drei p-Elektronen zur Bin-
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dung bei. Es wére zu erwarten, dafl dieses Arrangement am giinstigsten fiir die Oberfliche
ist. Die in der Abbildung mit einem Pfeil gekennzeichnete Ge-Ge-Bindung wird in dieser
Atomanordnung aber stark gedehnt, es existieren grofie Zugspannungen. Bricht diese Bin-
dung auf, kann ein auf der Oberfliche diffundierendes Atom auf diesen Interstitialplatz
adsorbieren (Abb. 5.1.d). Mit einem benachbarten Interstitialatom bildet es dann einen
Dimer, um seine offenen Bindungen reduzieren. Das Aufbrechen jeder zweiten dieser Ge-
Ge-Bindung in [332]-Richtung geniigt, um die Spannungen abzubauen. Die Bedeckung von
0.5ML Sb bleibt durch die Adsorption von Silizium auf diesen Interstitialpléatzen erhalten.
Die Silizium-Dimere verkippen in [110]-Richtung, analog den Dimeren auf den Silizium
und Germanium (001)-Oberflichen [Ove97],[Ros92]. Diese AiD-Struktur (Ad-Atom in-
serted Dimer) ist von allen drei vorgestellten Strukturen die energetisch Giinstigste. Die
c(2x2) Einheitszelle der AiD-Struktur wird auch, im Gegensatz zu der ¢(1x1) Einheitszelle
der Ad-Atom-Struktur, iberwiegend in den STM-Bilder beobachtet.

Osp ~ 0.75ML: Fiir diese Bedeckung werden von den Autoren zwei Modelle vorgestellt.
Das Erste entspricht dem AT-Modell mit zwei substituierten Tetramer-Platzen. Das zweite
Modell ist ein modifiziertes AiD-Modell. Anstatt einem Silizium-Dimer ist ein symmetri-
scher Antimon-Dimer in die aufgebrochene Bindung eingeschoben. Es werden bei beiden
Modellen alle offenen Bindungen abgesattigt. Auch fiir diese Bedeckung erweist sich die
AiD-Struktur stabiler als die AT-Struktur.

Osp ~ 1.0ML: Fiir Bedeckungen mit mehr als 0.75M1L wére nach den DFT-Rechnungen ei-
ne Koexistenz von der ¢(2x2)-AiD-Struktur und einer p(2x1)-Tetramer-Struktur giinstig.
Die Tetramer-Struktur enthalt anstatt des Ad-Atoms im AT-Modell einen weiteren Sh-
Tetramer. Eine p(2x1)-Uberstruktur konnte aber weder mit LEED [An00] noch mit STM
[Dah98] beobachtet werden.

Fazit der Publikationen zu dem System Sb/Si(113) ist, dafi die Oberfliche nicht mit ei-
ner einfachen Rekonstruktion nur mit Adsorbatplétzen oder Dimer-Bildung die offenen
Bindungen abséttigt, sondern mit einer neuen komplexeren Art von Rekonstruktion.
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5.2 Sb/Ge(113) c(2x2)

5.2.1 Sb auf niedrig indizierten Ge- und Si-Oberflichenlabel

Der iiberwiegende Teil der bisherigen Publikationen zu dem Thema Adsorption von Anti-
mon auf Silizium- und Germaniumoberflichen behandelte niedrig indizierte Oberflachen.
In diesen Kapitel wird eine Ubersicht iiber die benutzten Methoden und die bekannten
Adsorbtionsgeometrien auf Si- und Ge-(001)-, (111)-, (110)-Oberflachen vorgestellt.
Antimon besitzt den elektronischen Grundzustand 5s5p®. Das bedeutet, dafl das s-Orbital
vollstandig gefiillt ist , wahrend die drei p-Orbitale halb besetzt sind. Das s-Orbital trégt
somit nicht zur Bindung bei. Die drei p-Orbitale treten in einer p*-Bindungskonfiguration
auf. Es ist fiir das Antimon deshalb ein bevorzugter Bindungswinkel von 90° zu erwar-
ten. Die optimale Oberflichenanordnung die sich wiahrend der Adsorption einstellt, ist
die mit der niedrigsten Oberflichenenergie, mit den wenigsten ungesittigten Bindungen,
aber auch mit nicht zu grofien Oberflichenspannungen. Im vorherigen Kapitel 148t sich
als Beispiel der Fall der ¢(1x1)-Sb/Si(113)-Struktur nennen. Diese Struktur sdttigt alle
offenen Bindungen ab, wird aber wegen der zu groflen Spannungen nicht bevorzugt. Bei
der Adsorption von Antimon auf den niedrig indizierten Si- und Ge-Oberflichen kann
man diese Mechanismen auch beobachten.

Sb/Si(001) und Sb/Ge(001):

Antimon bildet auf den Si- und Ge(001)-Oberflichen analog zu den reinen Oberflachen Di-
mere (Abb. 5.2.b). STM-Messungen ergaben, daff das Antimon auf der Oberfliche die Si-
oder Ge-Dimere aufbricht. Es bindet dann mit den beiden Substratatomen und bildet mit
gebundenen benachbarten Sh-Atomen einen neuen Dimer. In den STM-Bilder ist sehr gut
zu erkennen, wie die Sb-Dimerreihen senkrecht zu den vorherigen Substrat-Dimerreihen
verlaufen [Nog91],[Gar99]. Die Praparationen erfolgten im Wesentlichen auf zwei Wegen:
Sb Aufdampfen bei Raumtemperatur und anschliessend Heizen (bis 820K) oder gleich bei
erhohter Temperatur Aufdampfen (bis 820K). Nach dem Aufdampfen bei Raumtempera-
tur wurden in den STM-Messungen, wie fiir den Fall Sb/Si(113), Shy-Cluster beobachtet.
Die Cluster zerfallen bei héheren Temperaturen und bilden geordnete Sh-Dimere. Die Geo-
metrie der Sh-Dimere wurde quantitativ mit den Methoden XSW, SXRD, SEXAFS und
DFT untersucht. In Tabelle 5.2 ist eine Ubersicht iiber die Ergebnisse der Bindungslingen
dargestellt. Es werden die Sh-Sb-Bindungslange des Dimers und die Sh-Ge-Bindungslange
zwischen Dimer und Substrat erwahnt. Zuséatzlich wird als Vergleichswert die Summe aus
den kovalenten Radien (rsy + rsp, 7sy + rge,s:) herangezogen. Mit Ausnahme einer Mes-
sung [Loh92] hatten alle anderen Messungen einen symmetrischen, nicht verkippten Dimer
als Ergebnis. Die Rontgenstrukturanalyse von Lohmeier et al. [Loh92] ergab einen ver-
schobenen, aber flachen Dimer. Der Dimer ist in diesem Modell um 0.16A parallel zur
Dimerrichtung verschoben. Nur in der Verdffentlichung von Lyman et al. [Lym95] gibt
es einen weiteren Hinweis auf diesen Effekt. Die Autoren untersuchten Sh/Si(001) mit
der Methode der Stehenden Rontgenwellenfelder (XSW). Unter der Nebenbedingung, daf
der Dimer symmetrisch ist, erhalten die Autoren einen kurzen Sh-Sh-Bindungsabstand
von 2.8A. Dieser Bindungsabstand ist merklich kiirzer als die meisten anderen verdffent-
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Abbildung 5.2: Modelle fir Antimonadsorbatstrukturen auf Ge und Si(001)- und (110)-
Oberflichen: a) Die adsorbierenden Sb-Atome brechen die Dimere der reinen Ge- und Si-
Oberfliche auf und bilden untereinander wiederum neue Dimere. Mdgliche Strukturmodelle

fiir die (2x3)-Sb/Si(110)-Rekonstruktion: b) Trimermodell (1ML Sb) c¢) Adsorbatplatzmodell
(1/3ML Sb)
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lichten Bindungsabsténde. Die Autoren wiederholten die Rechnungen mit einem festen
Sh-Sh-Bindungsabstand aus der SEXAFS-Messung von Richter et al. [Ric91] als Randbe-
dingung. Die Rechnungen ergaben hierauf einen um 0.21A verschobenen Sh-Dimer. Die
Autoren kénnen aufgrund ihrer Daten nicht unterscheiden, welches Modell das Richtige
ist. Sie bevorzugen aber das Modell mit dem symmetrischen Dimer. Allgemein liegen die
experimentell und numerisch ermittelten Bindungsléngen im Bereich der Summe der ko-
valenten Radien.

Sb/Si(111) und Sb/Ge(111):

Antimon bildet auf Ge(111) eine (2x1)- und eine (1x1)-Uberstruktur (Tab. 5.2). Wan et
al. [Wan92b] untersuchten die (1x1)-Rekonstruktion mit einer LEED-IV-Strukturanalyse.
Demnach adsorbiert Antimon auf dem obersten Substitutionsplatz der volumentermi-
nierten Oberflache (Abb.5.3.¢c). Dieser Platz ist dreifach koordiniert. Alle offenen Bin-
dungen der reinen unrekonstruierten Oberfliche werden deshalb abgesattigt. Takeuchi
[Tak96b] bestatigte mit DFT-Rechnungen diese Struktur. Der Sh-Ge-Bindungsabstand
entspricht bei beiden Untersuchungen der Summe der kovalenten Radien. Allerdings ist
nach Takeuchi die (2x1)-Rekonstruktion energetisch giinstiger. Die Struktur der (2x1)-
Rekonstruktion wurde zuvor mit Oberflichenrontgenbeugung (SXRD) und der Methode
der stehenden Rontgenwellenfelder (XSW) (Tab. 5.2) untersucht. Das Antimon bildet auf
der Germaniumoberfliche eine Art "Zigzag”-Kette. Das Sb-Atom sitzt ontop auf dem
obersten Ge-Atom und bindet zu den benachbarten Sh-Atomen wie in Abbildung 5.3.a)
dargestellt. Der Bindungswinkel zwischen den Sh-Atomen betragt ~ 90°. Der 90° Winkel
entspricht dem Winkel, den man fiir eine p-Bindung erwartet.

Auf der Si(111)-Oberflache sind eine Reihe von Sh-Uberstrukturen bekannt: (\/§ X \/g),
(2 x 1), (1x1),(5v/3 x5v3)und(7v/3 x 7/3) [E1s91],[Kus97]. Die Struktur der (v/3 x v/3)-
Rekonstruktion wurde mit den Metoden STM, SEXAFS, XSW, XPD, SXRD und DFT
ausgiebig untersucht (Tab. 5.2). Sie &hnelt stark der (2x1)-Ge(113)-Rekonstruktion. Auch
hier adsorbieren die Sh-Atome ontop auf den obersten Si-Atomen. Im Gegensatz zur
(2x1)-Rekonstruktion bilden drei benachbarte Sh-Adatome einen um den T4-Platz zen-
trierten Trimer (Abb.5.3.b). In der Literatur wird der Trimer wegen seiner Ahnlichkeit
zu einem Melkschemel haufig auch als ”"Milkstool” bezeichnet. Die verdffentlichten Bin-
dungslangen liegen auch bei dieser Rekonstruktion im Bereich der Summe der kovalenten

Radien (Tab. 5.2).
Sb/Si(110), Sb/Ge(110) und Sb/Ge(103):

Die Ge- und Si-(110)-Oberflaichen waren seltener Thema von Untersuchungen als die oben
genannten Oberflachen. Fine grofie Zunahme der Welligkeit der Oberfliche wird wéhrend
der Adsorption von 1ML Sb auf Ge(110) beobachtet. Aus den PES- und STM-Messungen
schlieflen Leibsle et al. [Les95], dafl das Antimon bei dieser (1x1)-Rekonstruktion auf Sub-
stitutionsplatzen sitzt. Die aufgrund der unterschiedlichen Atomradien induzierten Span-
nungen konnten durch die Welligkeit abgebaut werden. Die Autoren beobachteten auch
eine (2x3)-Uberstruktur mit einer Bedeckung von 2/3ML SB, konnten aber die STM-
Bilder nicht eindeutig interpretieren. Die Oberflache ist fiir diese Bedeckung eben. Die
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Abbildung 5.3: Modelle fiir Antimonadsorbatstrukturen auf Ge- und Si(111)-Oberflichen: a)
" Zigzag”-Modell der (2x1)-Sb/Ge(111)-Oberfliche. Die Sb-Adatome sitzen ontop auf den ober-
sten Germaniumatomen. Die Sb-Sb-Bindungswinkel betragen ca. 90°. b) Der Strukturvorschlag
fiir die (v/3 x \/3)-Sb/Si(111)-Rekonstruktion dhnelt stark dem Modell in a). Hier bilden drei
Sb-Adatome einen Trimer ("Milkstool”). ¢) Modell fir die (1x1)-Bi/Ge(111)-Rekonstruktion.

Die S5b-Atome substituieren die oberste Germaniumposition der unrekonstruierten QOberfliche.
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(2x3)-Uberstruktur ist auch bei der Adsorption von Sb auf Si(110) beobachtet worden.
In Abbildung 5.2.b und .c sind zwei mogliche Strukturmodelle fiir diese Rekonstruktion
dargestellt. Beide Modelle sind nach den Ergebnissen aus DFT-Rechnungen [Tak00] sta-
bil. Wie bei der (\/§ X \/g)—Sb—Rekonstruktion auf Si(111) ist ein Trimer ontop maoglich
(Abb. 5.2.b). Bei dem anderen vorgeschlagenen Modell sitzt das Sb auf einem dreifach
koordinierten Adsorbatplatz (Abb. 5.2.c). Cricenti et al. bevorzugen aufgrund ihrer STM-
und PES-Messungen das Adsorbatplatzmodell [Cri99], [Cri98]. Bei diesen Modell geniigen
1/3ML Sb um alle offenen Si-Bindungen abzuséttigen. Obwohl die Ge(103) Oberflache
schon zu den hoch indizierten Oberflichen gehért, wird die Literaturiibersicht wird mit
dem System Sb/Ge(103) abgeschlossen. Falkenberg et al. [Fal99] konnten mit STM auf den
durch die Sh-Adsorption induzierten (113) — und(113)-Facetten eine zweifache Periodi-
zitit in [332]-Richtung beobachten. Diese Uberperiode tritt, wie in den nichsten Kapiteln
zu sehen ist, auch auf der mit Antimon belegten Ge(113)-Oberflache auf.

Zusammenfassend l&a8t sich sagen, dafl bei der Adsorption auf Si- und Ge-Oberfliche
die Antimonatome dreifachkoordnierte Plétze bevorzugen. Die Bindungslangen liegen im
Bereich der Summe der kovalenten Radien. Es kann nicht generell eine p-Bindung an-
genommen werden. Auf den (001)-Oberflachen liegen die Bindungswinkel in der Nihe
des Tetraederwinkels, wihrend fiir den Fall von (2x1)-Sh/Ge(111) tatsiachlich 90° Winkel

auftreten.

64



Tabelle 5.2: Ubersicht iiber die Sb-Adsorption auf den

niedrig indizierten Si- und Ge-

Oberflichen.

Lit. Methode Rekonst. le—Geo.Si [A] le—Sb [A]

Sh/Ge Sum. Rad. 2.66 2.88

Sh/Si Sum. Rad. 2.61 2.88

Sb/Ge(001) | -2x1

[Les95] XSW, ARUPS Dimer 2.87 3.06 £ 0.38

[Loh92] SXRD Dimer 2.47 £ 0.07 | 2.90 £ 0.03
geschifftet 2.49 £ 0.07 | 2.90 £+ 0.03

[Tak97] DFT Dimer 2.62 2.95

[Jen97] DFT Dimer 2.59 2.92

Sh/Si(001) | -2x1

[Nog91] STM Dimer

[Gar99] STM Dimer

[Lym95] XSW Dimer 2.58 2.81 + 0.09

[Ric91] SEXAFS Dimer 2.63 £0.04 2.91 £ 0.03

[Tak97] DFT Dimer 2.55 2.94

[Jen97] DFT Dimer 2.56 2.96

[Cho95] DFT Dimer 2.59 2.94

Sh/Ge(111) | -2x1

[Si192] SXRD Zigrag-Kette | 2.65 2.88

[Ken93] XSW, SEXAFS, PES Zigzag-Kette | 2.67 £ 0.03 | 2.88 4+ 0.03

[Tak96] DFT Zigrag-Kette | 2.68 2.85

Shb/Ge(111) | -1x1

[Tak96b] DFT Subst.-Platz | 2.61

[Wan92b] LEED Subst.-Platz | 2.66

Sh/Si(111) | -v/3xv/3

[Woi91] SEXAFS, PES Trimer 2.66 £0.03 2.86 £ 0.02

[Woi91b] SEXAFS, XSW Trimer 2.65 £0.03 2.87 £ 0.02

[Abu88] XPD Trimer 2.55 2.90 £ 0.1

[Nak96] SXRD Trimer ii. T4

[Kim97] SXRD Trimer ii. T4 | 2.47 £0.04 2.92 4+ 0.01

[Mar90] STM, DFT Trimer . T4 2.82

Sb/Ge(110) | -1x1

[Leiol] STM, LEED, AES, PES | Subst. Platz

Shb/Ge(110) | -2x3

Teiol] STM, LEED, AES, PES

Sh/Si(110) | -2x3

[Cri98] PES 3-fach koord.

[Cri99] STM 3-fach koord.

[Tak00] DFT 3-fach koord. | 2.80

[Tak00] DFT Trimer 2.58 3.0

Sh/Ge(103)

[Fal99] STM (113)-Facet.
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5.2.2 Praparation und LEED-Ergebnisse

Antimon wurde fiir die Praparation der Sh-Uberstruktur aus einem Bornitrid-Tiegel ei-
ner Knudsenzelle auf die Germaniumoberfliche gedampft. Die Bildung der Uberstruk-
tur kann in der Roéntgenapparatur insitu verfolgt werden. Im Gegensatz dazu, mufte
in der LEED-Kammer nach vorbestimmten Intervallen den Aufdampfprozess unterbro-
chen werden, um Verdnderungen des Beugungsbildes zu kontrollieren. Es hat sich gezeigt,
daf erhohte Kristalltemperaturen (770-820K) nétig sind, um eine geordnete Adsorbat-
struktur zu erhalten. Dampft man Antimon bei Raumtemperatur auf, so verschwinden
im LEED-Beugungsbild die c(3X1)—Uberstrukturreﬂexe. Es verbleiben noch die Grund-
strukturreflexe, die von einem hohen diffusen Untergrund umgeben sind. Im Fall von
Sh/Si(113) zeigten Miissig et al. [Miis96], daBl Antimon bei Raumtemperatur in Form
von Shy-Cluster auf der Oberflache physisorbiert. Beim Erhéhen der Kristalltemperatur
zerfallen die Cluster (Tpiss >670K) und die dabei entstehenden Sh-Atome chemisorbie-
ren. Aus der Entwicklung der Uberstrukturreflexe wihrend des Aufdampfens von Sh auf
Ge(113) kann man ebenfalls schliessen, dafl auch auf der Germaniumoberflache bei niedri-
gen Temperaturen Shy-Cluster adsorbieren. Man kann annehmen, daf§ die Dissozation der
Cluster analog zu der auf der Si(113)-Oberflache ablauft. Die Untersuchungen ergaben,
daB Temperaturen von 770-820K geniigen, um eine geordnete Sh/Ge(113)-Uberstruktur
zu erzeugen. Die Praparation kann auf zwei verschiedene Wege erfolgen: 1) Sb bei Raum-
temperatur aufdampfen und anschliessendes tempern, 2) bei erhéhter Temperatur (770-
820K) aufdampfen und evtl. zusatzlich tempern. Beide Praparationswege sind gleichwertig
und fithren zu geordneten Uberstrukturen. Fiir die in dieser Arbeit vorgestellte Struktur-
analyse wurde der zweite Praparationsweg gewédhlt. Nach dem Abkiihlen konnten in dem
Beugungsbild des LEED-Systems scharfe Reflexe und sehr schwache diffuse Streifen ent-
lang den Reflexreihen in [332]-Richtung beobachten werden. Das Beugungsbild 148t sich
als p(1x1)-Uberstruktur in der rechtwinkligen Aufstellung der Einheitsvektoren interpre-
tieren (Abb. 5.4.b). Zur genaueren Charakterisierung der Uberstruktur und der diffusen
Streifen wurde die Priparation wiederholt. Diesmal wurde die Entwicklung der Uber-
struktur mit ein- und zwei-dimensionalen Scans des SPA-LEED-Systems dokumentiert.
In der SPA-LEED-Optik werden die gebeugten Elektronen mit einem Channeltron de-
tektiert, das ermdglicht die Messung mit einer wesentlich gréfleren Dynamik als bei der
Messung mit einem Leuchtschirm. Durch die logarithmische Darstellung der Intensitidten
lassen sich schwache Reflexe betonter darstellen. Durch diese Option konnten zuséatzlich
sehr schwache, aber scharfe Uberstrukturreflexe beobachtet werden. Das Beugungsbild
1aBt sich als ¢(2x2)-Uberstruktur interpretieren (Abb. 5.4.c). Um diese Reflexe beobach-
ten zu konnen, musste die Intensitiat des Primarstrahls so hoch gewédhlt werden, daf}
die iibrigen Reflexe zum Teil tibersteuert gemessen wurden. Das Verhiltnis der Inten-
sitdten der p(1x1)- und c(2X2)—Uberstrukturreﬂexe 1aBt sich mit I,x1)/lo2x2) = 10/1
abschatzen. Gai et al. [Gai97] beobachteten fiir das System Ga/Ge(113) mit LEED eben-
falls eine p(le)—Uberstruktur, wahrend sie auf den STM-Bildern zusétzlich eine 2-fache
Periodizitat in [110]-Richtung feststellten. Aus ihrem Strukturvorschlag (Abb. 5.1.¢) fol-
gern die Autoren, daff das Intensititsverhaltnis der p(1x1)- und ¢(2x2)-Uberstrukturrefle-
xe 9/1 betrégt. Die Intensitatsverhdltnisse der beiden Adsorbatsysteme Ga/Ge(113) und
Sb/Ge(113) stimmen sehr gut {iberein. Bei den Systemen Pb,In/Si(113) und Al/Ge(113)
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wurden mit LEED bisher nur die p(le)—Uberstrukturen beobachtet. Es kann nach den
Ergebnissen fiir Sh/Ge(113) und Ga/Ge(113) vermutet werden, daff auch dort zusétzlich
eine zweifache Periodizitit in [110]-Richtung vorhanden ist.

Ergénzend zu den SPA-LEED-Messungen wurden auch AES-Messungen durchgefiihrt.
Fiir die Abschiatzung der aufgedampften Adsorbatmenge stand zum Zeitpunkt der Mes-
sung keine Quartz Microbalance Waage zur Verfiigung. Die Bedeckung in Abhéngigkeit
von der Aufdampfzeit wird daher im Folgenden {iber die Auger-Spektren bestimmt und auf
die in der Strukturanalyse der c(2x2)-Rekonstruktion berechneten Bedeckung normiert.
In Einminutenintervallen wurde Antimon auf die 770K heifie Ge-Oberflache gedampft und
diese anschliessend mit AES- und SPA-LEED-Messungen kontrolliert. In Abbildung 5.5
sind die Ergebnisse der Messungen dargestellt. Ausgehend von der reinen Flache steigen
die Intensitaten der Sh-Augerpeaks (454 u. 462eV) stark an, nach einer Minute Aufdampf-
zeit sind im Beugungsbild die c(3x1)—Ubertrukturreﬂexe der reinen Oberflache zu erkennen
und zusatzlich erscheinen Reflexe die sich mit einer p(1x1)-Einheitszelle indizieren lassen
(Abb. 5.5.¢). Der Intensitdtsanstieg zwischen der ersten und zweiten Minute verlauft we-
sentlich flacher. Nach zwei Minuten Sb Aufdampfen erhidlt man ein p(1x1)-Beugungsbild.
Die Reflexe der reinen Oberflache sind jetzt komplett verschwunden. Ab diesen Zeitpunkt
steigen die Sb-Augerintensitédten nur noch schwach an. Ab der 4. Minute konnte man das
Beugungsbild einer C(ZXZ)—Uberstruktur beobachten. Die Intensititen der Ge-Augerpeaks
(47 u. 52eV) verhalten sich &hnlich wie die Intensitidten der Sh-Augerpeaks, aber mit
umgekehrten Vorzeichen der Steigungen. Bis zur zweiten Minute werden die Ge-Peaks
stark gedampft, danach sinken deren Intensitéten nur noch sehr schwach. Das Signal der
Ge-Augerelektronen wird durch die Sh-Schicht nach 5 Minuten um ca. 40% gedampft.
Im Weiteren wird versucht aus dem Verlauf der Augerkurven Aussagen iiber das Wachs-
tumsverhalten der Adsorbatschicht zu treffen. Betrachtet man die Gleichungen 3.64 und
3.65 fiir ein 2-Level-System, das bedeutet es wachst nur eine Adsorbatlage auf, so kann py
durch 1 — Og;, und p; durch Og; substituiert werden (Gl. 5.1 u. 5.2). Diese Annahme ist
insofern gerechtfertigt, da die Bedeckung der c¢(2x2)-Rekonstruktion durch die Rontgen-
strukturanalyse auf 0.75ML bestimmt worden ist und sich die Auger-Spektren in diesem
Bereich kaum andern (Abb. 5.5.c). Weiter verandert sich das Reflexprofil des spekularen
Reflexes in einer Antiphasenbedingung (80eV) bzw. dessen Intensitat nach der Bildung
der c(2x2)-Uberstruktur fast nicht (Abb. 5.5.a). Das deutet ebenfalls darauf hin, daB keine
weiteren Adsorbatschichten aufwachsen. Kleine Unterschiede in der Position des Kristalls
vor dem Augerspektrometer oder Schwankungen des Primérstroms kénnen bei den einzel-
nen Messungen Schwankungen in den Augerintensitédten hervorrufen. Betrachtet man fiir
die Analyse das Verhéltnis R aus der Intensitidt des Adsorbatpeaks und des Substratpeaks
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Abbildung 5.4: Darstellung der Beugungsbilder der a) ¢(3x1)- b) p(1x1)- ¢) ¢(2x2)-Uber-
strukturen. Fiir jede Uberstruktur ist das experimentelle L EED-Bild und die dazu gehérige sche-
matische Zeichnung des reziproken Raums dargestellt. Um die in der Literatur verwendeten
schiefwinkligen Finheitszelle besser mit den in dieser Arbeit verwendeten orthogonalen Finheits-
zellen vergleichen zu kénnen, werden beide Typen in das schematische Beugungsbild eingezeich-
net. Die Adsorption von Sb auf Ge(113) wurde ausgehend von der reinen c(3x 1) rekonstruierten
Oberfliche untersucht (a.). Nachdem das AES-Signal sdttigt, ist in dem LEED-Bild eine p(1x1)-
Uberstruktur mit diffusen Streifen entlang [332] zu erkennen (b.). Erst mit 2weidimensionalen
Scans der SPA-LEFED-Optik werden zusdtzliche Reflexe sichtbar, welche der c¢(2x2)- Uberstruk-
tureinheitszelle zugeordnet werden kénnen (d.). Die diffusen Streifen deuten auf eine eindimen-
sionale Fehlordnung in [332)-Richtung hin. Durch Heizen bei hohen Temperaturen (1120K) und
sehr langsames Abkiihlen (1K /min) verbessert sich die Ordnung der Oberfliche bis keine diffusen
Streifen mehr nachzuweisen sind (c.)
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werden diese Schwankungen ausgeglichen (Gl. 5.3).

ay = QW
RSb(t) = [[jvo = @Sb(t)(l - Osz) (51)
RGe(t) == [[::; =1- @Sb(t) + @55(1‘)0@6 (52)
. RSb(t) . @Sb(t)(l - Osz)
R = Rae(t) 1 —0g(t) + Osy(t)ag. (5:3)
Oult) = (Y (5.4)

(1 - Osz) —|— R(t)(l - aGe)

Durch Umformen nach ©g; 148t sich aus Gleichung 5.3 ein Ausdruck ableiten, mit dem
es prinzipiell méglich ist aus dem Intensitatsverhéltnis R die Sh-Bedeckung in Abhangig-
keit von der Aufdampfzeit zu berechnen (GI. 5.4),(Abb. 5.5.b). Da Antimon nicht pseu-
domorph aufwéchst, sondern eine Rekonstruktion mit groflen Relaxationen bis in tiefe
Ge-Lagen bildet, ist es nicht moglich ohne Kenntnis der genauen Schichtdicke dg, die
Sh-Bedeckung exakt zu berechnen. Als weiteres Problem erweisen sich die inelastischen
mittleren freien Weglangen Agy(F). Nicht fiir alle Substanzen (zB. Sb) sind sie exakt ta-
belliert und Néherungsformeln bergen Unsicherheiten in sich. dg, und Ag,(F) stehen in
der Gleichung fiir den Dampfungskoeffizienten ax im Exponenten, geringe Anderungen
ihrer Werte verursachen deshalb grofle Abweichungen fiir den Dédmpfungskoeffizient. Um
aus den Augerintensitiaten nédherungsweise die Entwicklung der Sh-Bedeckung ©g, mit
der Aufdampfzeit ¢ abzuleiten, wurden fiir dg; und Ag, geeignete Werte gewihlt. Diese
Werte sollen einerseits physikalisch sinnvoll sein und andererseits die Sh-Bedeckung von
0.75MI1 fiir die ¢(2x2)-Rekonstruktion reproduzieren. Der Wert von 0.75ML fiir die Sh-
Bedeckung ergibt sich, wie in den Folgenden Kapiteln gezeigt wird, aus der Strukturana-
lyse der ¢(2x2)-Rekonstruktion. In Abbildung 5.5.b ist die auf diesem Weg approximierte
Sh-Bedeckung dargestellt. Nach dem Eintreten der p(1x1)-Rekonstruktion (2min) tritt
ein Knick in der Bedeckungskurve auf, danach steigt die Bedeckung nur noch sehr flach
an. Der Haftkoeffizient fiir Sb auf der 770K heiflen Ge-Oberfliche ist bei dieser Bedeckung
deutlich reduziert. Dieser Effekt wurde fiir Sb auf der Si(113)- [An00] und auf der Si(001)-
Oberflache [Lym95] ebenfalls schon beobachtet. Nach dem Abkiihlen der mit 0.75ML Sh
bedeckten Ge-Oberfliche kénnen im SPA-LEED-Beugungsbild deutlich diffuse Streifen
entlang der [332]-Richtung beobachtet werden (Abb.5.4.d). Die Ordnung der Adsorbato-
berflache 148t sich durch Heizen bei 1120K und langsames Abkiihlen (1K/min) verbessern
(Abb.5.4.c). Das Antimon desorbiert bis zu dieser Temperatur nicht nennenswert. Fiir das
System Sb/Si(113) berichten An et al. [An00] von einer Desorptionstemperatur Tp.s=
1170K. Die Desorptionstemperaturen fiir Sb aud den Ge- und Si(113)-Oberflachen liegen
deutlich {iber den bisher bekannten Desorptionstemperaturen fiir die niedrig indizierten

Ge- und Si-Oberflachen (Tp.s=770-970K).
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b)

Abbildung 5.5: a) Intensitit des spekularen Reflexes ((0,0)-Reflex) in einer Antiphasenbedin-
gung (80eV) in Abhdngigkeit von der Aufdampfzeit. In dieser Beugungsbedingung ist der (0,0)-
Reflex sehr sensitiv auf die Morphologie der Oberfliche und somit auf die Verdnderung (In-
selbildung etc.) der Oberfliche wéihrend des Wachstumsprozesses. b) Darstellung der mit Glei-
chung 5.4 approximierten Antimonbedeckung. In die Berechnung der Sb-Bedeckung gehen die
Intensititen der Sb- und Ge-Augerpeaks c) ein. Die Intensititen der Augerpeaks sind in dieser
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5.2.3 Messung mit Rontgenbeugung

Die Messungen fiir die Rontgenstrukturanalyse wurden am Hamburger Synchrotronstrah-
lungslabor (Hasylab) durchgefiihrt. Zu diesem Zweck wurde das gruppeneigene UHV-
Oberflichendiffraktometer an dem Wiggler-Strahlrohr W1.1 aufgebaut. Unter Beriicksich-
tigung der Ge-Adsorptionskanten und der von der Wellenlédnge abhéngigen Primarstrahl-
intensitit des Wigglers wurde fiir die Messungen eine Wellenlange von 1.2A verwendet.
Um ein Maximum an Intensitét in den Reflexen zu erlangen, wird die Kristalloberfliche
so ausgerichtet, dafl der Primérstrahl unter dem kritischen Winkel a. = 0.246° auf den
Kristall trifft. Die Prazession der Oberflaichennormale 148t sich tiber einen Laser, der auf
die polierte Kristalloberfliche gerichtet ist, messen und korrigieren. Der O-Kreis wird in
kleinen Schritten um 360° gedreht, wihrend die Position des reflektierten Laserstrahls an
der Wand markiert wird. Die sich ergebende Prazessionselipse 148t sich iiber die Justage
der y-Kreise minimieren, die Abweichungen betragen < 0.005°.

In regelmissigen Abstanden werden wihrend der Messung mehrere Uberstrukturreflexe
gemessen, welche als Kontrollreflexe fiir die Bestédndigkeit der Oberflachenrekonstruk-
tion dienen. Es ist {iblich, soweit es moglich ist, alle Inplane-Reflexe (La0) und eine
Auswahl an Gitterstdaben mit kleinen Abstidnden AL zu messen. Aufgrund der aufgetre-
tenen mechanischen Probleme mit dem ~-Detektorkreis wurden wie iiblich alle erreich-
baren Inplane-Reflexe gemessen, jedoch wurden die Out-of-Plane-Reflexe (I.>0) analog
zu den Inplane-Reflexen in Ebenen mit moglichst vielen Mepunkten, aber mit grofieren
Abstanden in L (AL = 2) gemessen. Ebenso wie mit dem Standard-Leed-Systems konnten
mit dem Rontgendiffraktometer nur Reflexe auf den Positionen der p(1x1)-Struktur ge-
messen werden. Die zusétzlichen mit dem SPA-LEED-System detektierten c(2x2)-Reflexe
wurden von der diffusen Untergrundstrahlung iiberdeckt. Nach der Anwendung aller Kor-
rekturen (Lorentz-, Polarisitions- und Flachenkorrektur, sieche Kapitel 4.1.3) und der Mit-
telung symmetrisch &quivalenter Reflexe (Spiegelsymmetrie, HKL. = -HKL) verbleiben fiir
die Strukturanalyse 250 symmetrisch unabhéngige Reflexe. Diese teilen sich auf in 150
Inplane- und 100 Out-of-Plane-Reflexe.

5.2.4  Strukturanalyse mit Réntgenbeugung

Die Pattersonfunktion bietet einen direkten Zugang zu den interatomaren Abstandsvek-
toren. Bei der Berechnung der Pattersonfunktion werden alle gemessenen Inplane-Uber-
struturreflexe beriicksichtigt. Da wahrend der Messung nur zur p(1x1)-Zelle gehorende
Reflexe gemessen werden konnten, enthélt deshalb die Pattersonfunktion auch nur In-
formationen der iiber die p(1x1)-Zelle gemittelten ¢(2x2)-Uberstruktur (Abb.5.7.a). Die
Interpretation der Pattersonfunktion erweist sich im Allgemeinen als nicht trivial. Aus
diesem Grund wurde fiir die direkte Analyse der Beugungsintensitdten von X. Torrelles
! aus der Differenzsummenfunktion eine Elektronendichtekarte berechnet (Kap. 3.3.4.1).
Die Differenzsummenfunktion liefert ein auf eine Ebene projeziertes Uberstrukturmodell
der gemittelten p(1x1)-Struktur (Abb.5.7.b). Die Interpretation der Differenzsummen-
funktion erweist sich einfacher als die Interpretation der Pattersonfunktion. Um ein reales
Strukturmodell daraus abzuleiten, mufl man die Lage der ”Atome” aus Abbildung 5.7.b

Xavier Torrelles, Institut de Ciencia de Materials de Barcelona (CSIC)
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Abbildung 5.6: Schematische Zeichnung der p(1x1)- und c(2x 2)-Einheitszellen im Realraum
(a) u. b)) und im reziproken Raum (c)). Die p(1x1)-FEinheitszelle entspricht in ihren Abmes-
sungen der asymmetrischen Einheit der ¢(2x 2)-Uberstrukturzelle. Durch Mittelung der ¢(2x 2)-
Struktur dber die Fliche der p(1x1)-Finheitszelle, wird die Anordnung der Atome in Letzterer
erzeugt (Abb. 5.7). ¢) Die schwarzen ausgefiillten Punkte reprdsentieren die Reflexpositionen
im reziproken Raum. Die Grundstrukturreflexe werden durch einen zusdtzlichen offenen Kreis
gekennzeichnet. Reflexpositionen ohne Kreis sind den Uberstrukturreflexen zugeordnet. Es fiir
die Strukturanalyse konnten nur p(1x1)-Reflexe gemessen werden. Grifie der Finheitszellen a)
p(1x 1)t ag = 4.004,bg = 13.27A,co = 18764 b) ¢(2 x 2) : ag = 8.004,by = 26.54A, ¢y =
18.76 A
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a) b) c)

Abbildung 5.7: a) Kontourliniendiagramm der aus den Inplane- Uberstrukturreflexen des
p(1x1)-Sb/Ge(113)-Datensatzes berechneten Pattersonfunktion. Fir die Zeichnung der Patter-
sonfunktion wurde die p(1x 1)-Finheitszelle gewdhlt, da der Datensatz nur Intensititen enthilt,
die zu dieser Finheitszelle gehdren. In b) ist das Ad-Atom-Interstitialmodell in der gemittel-
ten Anordnung dargestellt. Die in a) ermittelten Abstandsvektoren (Pfeile) kénnen Sb-Ge- und
Sb-Sb-Abstinden zugeordnet werden. ¢) Die aus den Inplane- Uberstrukturreflexen berechnete Dif-
ferenzsummenfunktion liefert die Projektion der gemittelten Struktur.
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relativ zum Germaniumsubstrat bestimmen. Weiter ist es nétig den ” Atomen” eine Atom-
sorte (Ge o. Sb) zuzuordnen.

Der Ubersichtlichkeit halber wurden in Abbildung 5.6 die p(1x1)- und die ¢(2x2)-Einheitszelle
im Realraum und im reziproken Raum mit den dazugehérenden Spiegelebenen dargestellt.
Die p(1x1)-Einheitszelle (Abb. 5.6.a) entspricht der asymmetrischen Einheit der ¢(2x2)-
FEinheitszelle (Abb. 5.6.b, grau schattiert). Die ¢(2x2)-Zelle entsteht, wie anschliessend
gezeigt wird, hauptsichlich durch die Ordnung der Sh-Dimere.

Da die zusétzlichen zur ¢(2x2)-Zelle gehérenden Uberstrukturreflexe mit der Réntgen-
beugung nicht detektiert werden konnten, kann prinzipiell nicht ausschlossen werden,
dafl die Oberfliche mit einer p(le)—Uberstruktur rekonstruiert. Fiir die Strukturana-
lyse wurden deshalb Strukturmodelle mit einer p(1x1)- oder einer ¢(2x2)-Einheitszelle
betrachtet. Jedoch ergab keines der gerechneten Modelle mit p(1x1)-Einheitszelle eine
zufriedenstellende Ubereinstimmung der theoretischen und experimentellen Strukturfak-
toren (beste Ubereinstimmung: Ry(|F|) = 50.1%). Diverse Strukturmodelle wurden fiir
die ¢(2x2)-Finheitszelle aufgestellt und optimiert. Unter anderem wurden auch die Mo-
dellvorschliage aus Kapitel 5.1 fiir Ga/Ge(113) ([Gai97]), Sb/Si(113) ([Dab98], [Wol96],
[Miis96]) und Modifikationen davon verfeinert. Als bestes Modell erwies sich das von
Dabrowski et al. ([Dab98]) vorgeschlagene Ad-Atom-Interstitial-Modell (Abb. 5.8.a und
.d). Dieses Modell weist zwei unterschiedliche Adsorptionspldtze auf: 1.) Eine halbe Mo-
nolage Antimon sitzt auf dem dreifach koordinierten Adsorbatplatz (Ad*), wiahrend 2.)
4 weitere Antimonatome pro Einheitszelle (0.25ML) einen sogenannten Interstitialplatz
(Int) besetzen. Die Rekonstruktion 1aBt sich wie folgt erkldren: Bis zum Erreichen der
halben Monolage adsorbiert das Antimon auf dem dreifach koordinierten Adsorbatplatz.
Diese 0.5ML Rekonstruktion 148t sich mit einer ¢(1x1)-Einheitszelle beschreiben. Wie in
der vorangegangenen Literaturiibersicht erwéhnt, besitzt ein Sh-Atom 2 Valenzelektro-
nen im s-Orbital und 3 Valenzelektronen im p-Orbital. Das s-Orbital ist somit gefiillt und
es geniigen drei Bindungpartner um die offenen p-Bindungen des Antimons abzusétti-
gen. Jedoch erscheint diese Rekonstruktion so ungiinstig, dafl fiir Gesamtbedeckungen bis
zu 0.75ML Sb Teile der Oberflache unbedeckt (c(3x1)-Rekonstruktion) bleiben und die
mit Sh bedeckten Teile mit der 0.75ML-Uberstruktur (p(1x1) bzw. c(2x2)) rekonstruie-
ren (Abb.5.5). Es zeigt sich, daf fiir die ¢(1x1) Sh-Rekonstruktion grofie Zugspannungen
zwischen den Atomen der obersten Schicht herrschen (Kap. 5.2.5). Aus diesem Grund
bricht bei einem weiteren Sh-Angebot jede zweite Ge-Ge-Bindung in der obersten Schicht
([332]-Richtung) auf und ein Sh-Atom adsorbiert auf diesem sogenannten Interstitial-
platz (Zwischengitterplatz) (Pfeile Abb.5.8). Nachdem ein benachbarter Interstitialplatz
zusétzlich besetzt wird, konnen diese beiden Antimonatome einen Dimer bilden. Ist die
Sb-Bedeckung von 0.75ML erreicht, sind alle Interstitialplatze besetzt und es wird kein
weiteres Antimon eingebaut (Abb. 5.5). Die Oberflache ist jetzt wieder vollkommen ab-
gesittigt, es treten keine freien Bindungen auf. Die Natur hat mit dieser Atomanordnung
einen Weg gefunden, der einerseits alle offenen Bindungen absattigt und andererseits
die Oberflachenspannungen minimiert. Fiir den Vergleich mit der Pattersonfunktion und
der Differenzsummenfunktion ist die iiber die p(1x1)-Einheitszelle gemittelte Struktur in
Abbildung 5.7 dargestellt. Die wichtigen interatomaren Abstédnde lassen sich sehr gut re-
produzieren (Abb. 5.7.a und .b). Auch in der Differenzsummenfunktion spiegelt sich die
Struktur sehr gut wieder. Einige der tiefer liegenden Ge-Atome sind in der Differenzsum-
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Abbildung 5.8: Zeichnung des 0.5ML c(1x 1)-Ad-Atom- (b) u. ¢)) und des 0.75ML Ad-Atom-
Interstitialmodells (a) u. d)). Durch die Adsorption von Antimon auf den dreifach koordinierten

Adsorbatplatz werden grofie Spannungen induziert, die durch den Finbau des Sb-Interstitialatoms
(Pfeil) kompensiert werden kénnen.
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menfunktion gegeniiber den in der Rontgenstrukturanalyse verfeinerten Positionen etwas
verschoben. Wie zu erwarten, erscheinen Germaniumatome die nur geringfiigig von ihren
idealen Volumenpositionen abweichen, kaum oder garnicht in der Differenzsummenfunk-
tion. Fiir die Strukturanalyse wurden die Atompositionen bis zur vierten Germaniumlage
verfeinert. Die Verbesserung des R-Wertes durch die zusitzliche Berticksichtigung der
fiinften Germaniumlage erwies sich nach Anwendung des Hamiltontests [Ham65] als nicht
signifikant. Durch den reduzierten Datensatz befinden sich einige Atome in der gemittel-
ten Struktur auf Splitpositionen, das heifit zwei Atome teilen sich einen Gitterplatz. In
Abbildung 5.7.b ist das leicht an den Sh-Atomen auf dem Interstitialplatz (Int) und auf
einem der Adsorbatplatze (Adl, Ad2) zu erkennen. Die anzupassenden Temperaturfak-
toren sind mit den Splitpositionen korreliert, das bedeutet durch eine ungeeignete Wahl
der Temperaturfaktoren kénnen falsche Bindungsabstdnde aus der Strukturoptimierung
resultieren. Um diesem Problem vorzubeugen, wurde in dieser Arbeit ein Startmodell
gewahlt, welches schon relativ nah an der optimalen Struktur liegt. Die im nachsten Ka-
pitel (Kap. 5.2.5) vorgestellten Atomkoordinaten, welche aus ab-initio-Rechnungen nach
der Dichtefunktionaltheorie fiir diese Atomanordnung folgten, dienten fiir die Aufstellung
des Startmodelles. Ausgehend von diesem Startmodell liefert die Optimierung der Tem-
peraturfaktoren jetzt Werte, welche nicht die Bindungsabstinde verfalschen sollten. In
die Optimierung gingen ein Temperaturfaktor fiir alle Germaniumatome und jeweils ein
Temperaturfaktur fiir jedes Antimon ein. Alle 4 Temperaturfaktoren wurden isotrop ge-
rechnet. Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.3 dargestellt. Im néchsten Schritt wurden die 66
strukturellen Parameter optimiert. Unter Beriicksichtigung aller zu optimierender Para-
meter stellt sich ein R-Wert R, (|F|) = 11.8% ein. In den Abbildungen 5.9, 5.15 und 5.16
sind die experimentellen und theoretischen Intensitdten fiir dieses Modell eingezeichent.
Die optimierten Atomkoordinaten der asymetrischen Einheit sind fiir dieses Modell in
Tabelle 5.3 dargestellt. Zum Vergleich mit der Volumenstruktur des Germaniums werden
ebenfalls die idealen Volumenpositionen erwahnt. Im Gegensatz zu der Antimonadsorpti-
on auf den niedrig indizierten Si- und Ge-Oberflichen weichen die Ge-Substratatome der
Shb/Ge(113) Oberfliche zum Teil massiv von ihren idealen Volumenpositionen ab. Speziell
die Germaniumatome Nr. 7 und 8 (Abb. 5.8 u. Tab. 5.3) werden durch den Einbau des
Sh-Interstitialatoms um 0.7A (Ge 7) bzw. 1A (Ge 8) aus ihren Volumenpositionen ausge-
lenkt.

In der 0.5ML Ad-Atom-Rekonstruktion sind die Sh-Atome auf den Adsorbatplatzen sym-
metrisch dquivalent. Durch den Einbau des Sh-Interstitialatoms miissen jetzt aber drei
symmetrisch unabhéngige Sh-Adsorbatatome (Ad1-3) unterschieden werden. Obwohl die
Sh-Atome Adl und Ad2 in einer Reihe entlang der [1-10]-Richtung angeordnet sind,
kénnen sie nicht {iber Symmetrieoperationen ineinander tibergefithrt werden. Nach der
Strukturoptimierung weichen ihre Positionen entlang y und z nicht unwesentlich von
einander ab (Ay = 0.184 und Az = 0.24121). Diese Auslenkungen aus den symmetri-
schen Positionen lassen sich durch elastische Verzerrungen des Kristallgitters erkléren.
Das Sb-Interstitialatom (Int) bildet mit einem benachbarten Interstitialatom einen Di-
mer (Abb.5.8). Diese Atome werden zu ihrem Dimerpartner hin ausgelenkt (Pfeil). Das
Orbital des darunterliegenden Ge-Substratatoms (8) wird dadurch verzerrt. Dieses Ge-
Atom ist nach oben hin mit drei Sh-Atomen (Int, Adl u. Ad2) und nach unten mit einem
weiteren Ge-Atom gebunden. Durch eine Rotation des Ge-Orbitals (8) minimieren sich
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Abbildung 5.9:
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Vergleich der experimentellen und theoretischen Inplane-Intensitdten. Die In-
tensitdten sind mit zwei Skalenfaktoren dargestellt. Durch den zweiten Skalenfaktor werden
schwache Intensititen grofier und damit deutlicher dargestellt. Die grauen (starke Reflexe) und
schwarzen (schwache Reflexe) Halbkreise stellen die experimentellen Intensititen dar, wihrend
die weiffen Halbkreise die theoretischen Intensititen des Ad-Atom-Interstitialmodells aus der

Réntgenanalyse reprisentieren.
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Tabelle 5.3: Atompositionen die sich aus der Optimierung der Rontgendaten fiir das Ad-Atom-
Interstitialmodell ergeben und die idealen Volumenpositionen sind in relativen Finheiten, die
Schwingungsamplituden u sind in absoluten Finheiten [A] angegeben. Linge der Finheitsvekto-

ren: |a| = 4.004, |b| = 13.26A4, |¢| = 18.76 A

Nr. | Sorte | Ad-Pos. | ¢(2x2) SXRD [rel. Koord.] | Bulk [rel. Koord.] | u[A]
1. Sh Adl ( 0.000, 0.140,-0.011) 0.10
2. Sh Ad3 ( 0.508, 0.547,-0.022) 0.08
3. Sh Int ( 0.639, 0.856, 0.006) 0.09
4. Sh Ad2 ( 1.000, 0.126, 0.002) 0.10
3. Ge ( 0.000, 0.270,-0.120) ( 0.00, 0.27,-0.11) | 0.08
6. | Ge ( 0.000, 0.467,-0.108) ( 0.00, 0.45,-0.09) | 0.08
7. | Ge ( 0.500, 0.720,-0.097) (0.50, 0.77,-0.11) | 0.08
8. | Ge ( 0.500, 0.027,-0.071) (0.50, 1.95,-0.09) | 0.08
9. Ge ( 1.000, 0.273,-0.114) ( 1.00, 0.27,-0.11) | 0.08
10. | Ge ( 1.000, 0.456,-0.078) ( 1.00, 0.45,-0.09) | 0.08
1. | Ge ( 0.000, 0.544,-0.212) ( 0.00, 0.55,-0.20) | 0.08
12. | Ge ( 0.000, 0.730,-0.182) ( 0.00, 0.73,-0.18) | 0.08
13. | Ge (1 0.475, 0.051,-0.201) ( 0.50, 0.05,-0.20) | 0.08
14. | Ge ( 0.503, 0.236,-0.188) ( 0.50, 0.23,-0.18) | 0.08
15. | Ge ( 1.000, 0.539,-0.207) ( 1.00, 0.55,-0.20) | 0.08
16. | Ge ( 1.000, 0.711,-0.187) ( 1.00, 0.73,-0.18) | 0.08
17. | Ge ( 0.000, 0.819,-0.283) ( 0.00, 0.82,-0.30) | 0.08
18. | Ge ( 1.000, 0.003,-0.260) ( 1.00, 0.00,-0.27) | 0.08
19. | Ge ( 0.520, 0.320,-0.308) (0.50, 0.32,-0.30) | 0.08
20. | Ge ( 0.500, 0.501,-0.277) (0.50, 0.50,-0.27) | 0.08
21. | Ge ( 1.000, 0.817,-0.293) ( 1.00, 0.82,-0.30) | 0.08
22. | Ge ( 0.000, 0.000,-0.269) ( 0.00, 0.00,-0.27) | 0.08
23. | Ge ( 1.000, 0.088,-0.387) ( 1.00, 0.09,-0.39) | 0.08
24. | Ge ( 1.000, 0.271,-0.367) ( 1.00, 0.27,-0.36) | 0.08
25. | Ge ( 0.500, 0.592,-0.393) ( 0.50, 0.59,-0.39) | 0.08
26. | Ge (1 0.499, 0.776,-0.368) ( 0.50, 0.77,-0.36) | 0.08
27. | Ge ( 0.000, 0.093,-0.386) ( 0.00, 0.09,-0.39) | 0.08
28. | Ge ( 0.000, 0.272,-0.367) ( 0.00, 0.27,-0.36) | 0.08
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die Spannungen. Die Rotation des Ge-Orbitals zieht eine Auslenkung der beiden Sh-Ad-
Atome (Ad1 u. Ad2) nach sich. Da diese Sb-Atome auf den Spiegelebenen liegen, diirfen
sie nicht in x-Richtung ([110]) verschoben werden. Sie werden in y-Richtung ([332]) unter
umgekehrten Vorzeichen ausgelenkt (Abb.5.8).

Anhand des Strukturmodells 148t sich jetzt auch die Entstehung der diffusen Streifen im
Beugungsbild (Abb. 5.4.d) erkliaren. Die diffusen Streifen treten entlang der [332]-Richtung
auf, wihrend in [110]-Richtung die Beugungsreflexe scharf sind. Auf den Realraum iibert-
ragen bedeutet das, daf die Oberfliche in [110]-Richtung sehr gut geordnet ist, jedoch in
[332]-Richtung deutlich fehlgeordnet ist. Fiir die ¢(2x2)-Sb/Ge(113) Oberfliche 148t sich
die Fehlordnung durch Antiphasendoménen beschreiben. Die Antiphasendoménen werden
durch die Ordnung bzw. Fehlordnung der Interstitialatome verursacht (Abb. 5.10). Nach
dem Einbau eines Interstitialatoms (Abb. 5.10 Nr. 2) bildet es mit einem benachbarten In-
terstitialatom (Abb. 5.10 Nr. 1 oder 3) einen Dimer. Existieren in der ndheren Umgebung
noch keine Dimere, besteht fiir beide Nachbarn (1 u. 3) dieselbe Wahrscheinlichkeit um
fiir die Bildung des Dimers herangezogen zu werden. Nachdem der erste Dimer gebildet
worden ist (z.B. 1 u. 2), steht somit fiir das verbliebene Nachbaratom (3) das Dimerpart-
neratom fest (4). Alle weiteren eingebauten Sh-Interstitialatome bilden ausgehend von
diesem "Keim” ihre Dimere zu gut geordneten langen Ketten. Die Anordnung der Dimere
entlang der [110]-Richtung sind deshalb stark korreliert. Die Dimere bilden in dieser Rich-
tung lange Ketten, welche sich in den scharfen Reflexe widerspiegeln. Im Gegensatz dazu
sind die Dimerreihen untereinander aber nur schwach gekoppelt. Die Sh-Interstitialatome
verursachen durch die Dimerisierung Verzerrung des umliegenden Kristallgitters, welche
mit dem Abstand von Dimer stark abnehmen. Die Dimerreihen sind 13.26A von einander
getrennt, somit sind die Spannung dann groflenteils abgebaut. Benachbarte Dimerket-
ten "spiiren” deshalb auch nur wenig von der Anordnung der Anderen. In der idealen
Anordnung der c(2x2)-Sh/Ge(113) Uberstruktur sind die Dimere von einer Reihe zur
Nichsten um eine halbe Uberstruktureinheitszellenlinge (4A) versetzt. Es tritt eine An-
tiphasengrenze auf, wenn die Dimere nicht mehr versetzt sind (Abb. 5.10). Entlang der
[332]-Orientierung ist dann die Oberfliche stark fehlgeordnet und es bilden sich die dif-
fusen Streifen zwischen den Uberstrukturreflexen. Existiert iiberhaupt keine Ordnung in
dieser Richtung, verschwinden sogar die Uberstrukturreflexe. Eine gut geordnete Struk-
tur, bei der keine diffusen Intensitaten zwischen den Reflexe zu beobachten war, wurde fiir
das System Sb/Ge(113) durch Heizen bei hohen Temperaturen (1120K) und langsames
Abkiihlen (1K/min) erhalten.
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[1-10]

Abbildung 5.10: In der Zeichnung sind zwei Antiphasendomdnen dargestellt. Die Domdnen-

110

Richtung. Die obere Domdne ist ge-

]-

geniiber der Unteren um eine halbe Uberstruktureinheitszellenlinge

[

grenze verlduft auf Héhe der Markierung parallel zur

(4A) entlang [110] versetzt.

Atome hellgrau und die Ge-Atom dunkel-

grau gezeichnet. Reprédsentativ sind zwei ¢(2x 2)- Uberstruktureinheitszellen fiir je eine Domdine

eingezeichnet.

die restlichen Sb

Die Sb-Dimeratome sind schwarz,
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5.2.5 DFT-Rechnungen

Zur Unterstiitzung der Interpretation der Experimente wurden fiir die Adsorption von Sh
auf Ge(113) von K. Schroeder * ab-initio-Rechnungen durchgefiihrt. Diese Rechnungen
ermoglichen es, die Gesamtenergie und die Gleichgewichtslagen verschiedener Modell-
strukturen zu bestimmen. Im Folgenden werden kurz die Grundlagen fiir diese ab-initio-
Rechnungen vorgestellt. Fiir weiterfithrende Informationen zur Methode wird der Leser
auf die zusammenfassende Darstellung von Payne et al. [Pay92] verwiesen.

Elektronenstruktur

Ein System von N Elektronen in einem Gitter positiv geladener Atomriimpfe wird durch
eine Vielteilchenwellenfunktion beschrieben. Bereits fiir eine kleine Anzahl von Elektronen
ist dieses Problem nicht mehr exakt l6sbar. Einen Ausweg bietet hier die Dichtefunktio-
naltheorie, in der anstatt der Vielteilchenwellenfunktion die Elektronendichte n(r) als
elementare Grofie eingefithrt wird. Durch die Minimierung des Energiefunktionals E[n]
kann die Grundzustanddichte bestimmt werden:

Eln] = Toln]+ Fex[n] + Eu[n] + Ereln] (5.5)

Een] = /d?’rn(F)Vext(F) (5.6)
. 3. 3r,n(F)n(F')

Eyln] = /d i (5.7)

Das Funktional Tg[n] beriicksichtigt die kinetische Energie nicht wechselwirkender Elek-
tronen. Die potentielle Energie F.,;[n] setzt sich aus der Wechselwirkung der Elektronen
mit einem externen Potential bzw. mit dem Potential der positiv geladenen Atomkerne
zusammen. Mit Fg wird die Coulomb-Wechselwirkung der Elektronen untereinander in
der Hartree-Ndherung beschrieben. Das unbekannte Austausch-Korrelations-Funktional
FE..[n] enthélt die Beitrage, die aus dem Vielteilchencharakter des Problems resultieren.
Um die Dichtefunktionaltheorie sinnvoll anwenden zu kénnen, ist es nétig, eine brauchbare
Néaherung des Austausch-Korrelations-Funktionals zu finden. Die lokale Dichte Naherung
(LDA) liefert eine einfache aber gute Néherung, welche sich bis heute bestens bewéhrt
hat. In der LDA wird das Austausch-Korrelations-Funktional konstruiert mit der Annah-
me, daff die Austausch-Korrelations-Energiedichte ¢,.[n(7)] des realen Elektronengases am
Ort 7 gleich der Austausch-Korrelations-Energiedichte eines homogenen Elektronengases
mit der gleichen Dichte ist. Das Austausch-Korrelations-Funktional &8t sich dann mit
der durch Quanten-Monte-Carlo-Methoden [Vos80] bestimmten Energiedichte €™ [n(7)]
des homogenen Flektronengases wie folgt berechnen:

ELPA] = / o™ () (7) (5.8)

Die meisten physikalischen Eigenschaften in Molekiilen oder Festkérpern werden durch
die Valenzelektronen bestimmt. Daher wird die Elektronenverteilung eines Atoms in zwei

?K. Schroeder, Institut fiir Festkérperforschung Theorie III, Forschungszentrum Jiilich GmbH

81



Bereiche aufgeteilt. Im Rumpfbereich (r < R.) befinden sich die stark lokalisierten Elek-
tronen der inneren Schalen. Deren Zusténde lassen sich gut durch die Rumpfzustinde
des freien Atoms beschreiben. Im Valenzbereich (r > R.), der auch den ganzen Zwi-
schengitterbereich erfafit, befinden sich die Elektronen, welche unter anderem zu den
Bindungen im Kristall beitragen. Das Konzept der Pseudopotentialmethode sieht vor,
die realen Coulomb-Potentiale fiir Valenzelektronen durch glatte nicht singuldare Poten-
tiale zu ersetzen (Abb. 5.11.a). Diese Pseudopotentiale miissen so gewahlt werden, daf} sie
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Abbildung 5.11: a) Pseudopotential und Pseudowellenfunktion. Im Rumpfbereich (r < R.)
wird das reale Potential durch ein glattes, nicht singuldres Pseudopotential ersetzt. Im Valenzbe-
reich (r > R.) muf das Pseudopotential das reale Potential optimal reproduzieren. Die Pseudo-
potentiale miissen so gewdhlt werden, dafs im Rumpfbereich glatte knotenlose Wellenfunktionen
folgen, die im Valenzbereich die realen Wellenfunktionen widerspiegeln. b) Die Oberfliche wird
aus der periodischen Anordnung einer inversionssymmetrischen Superzelle aufgebaut.

einerseits im Valenzbereich die realen Potentiale optimal beschreiben und dafl anderer-
seits die Pseudo-Eigenfunktionen fiir Valenzelektronen im Rumpfbereich knotenlos und
moglichst glatt sind. Fiir die Anordnung der Atome werden sogenannte Superzellen ver-
wendet, welche in etwa den bisher verwendeten Uberstruktureinheitszellen entsprechen.
Da die Rechenzeit stark mit der Anzahl der zu optimierenden Atomen ansteigt, empfiehlt
es sich, anstatt der bisher in dieser Arbeit verwendeten rechtwinkligen zentrierten c(2x2)-
Finheitszelle eine primitive schiefwinklige (2x2)-Superzelle aufzustellen (Abb. 5.12). Der
Informationsgehalt beider Einheitszellen unterscheidet sich jedoch nicht. Durch die Trans-
lationsinvarianz der Superzelle lateral zur Oberfliche kann die Kristalloberflache durch
die Anwendung periodischer Randbedingungen mit der Superzelle beschrieben werden.
Die Atomanordnung innerhalb der Superzelle wird inversionssymmetrisch gew&hlt (Abb.
5.11.b). Die Superzelle weist zwei Oberflichen auf, welchen durch eine gentigend dicke
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Substratschicht getrennt sein miissen, um sich nicht gegenseitig zu beinflussen. In den
hier vorgestellten DFT-Rechnungen wurden zweimal 4 Lagen Germanium plus zweimal
eine Lage Antimon beriicksichtigt. Die mittleren zwei Germaniumlagen wurden wéhrend
der Rechnungen nicht optimiert. Senkrecht zur Oberfliache ist die Periodizitat gebrochen,
deshalb werden wie in Abbildung 5.11.b dargestellt tiber bzw. unter den Oberflichen
ein Vakuumbereich definiert. Durch diesen Trick wird eine Translationsinvarianz der Su-
perzelle senkrecht zur Oberfliche kiinstlich erzeugt (Abb. 5.11.b). Der Vakuumbereich
muf} ebenfalls groff genug sein, so daf sich die Oberflachen nicht gegenseitig beeinflussen.
Der Vakuumabstand entspricht in den Sh/Ge(113)-Rechnungen einem Aquivalent von 4
Ge(111)-Doppellagen. Durch die dreidimensionale Periodizitat der Superzelle lassen sich
die Wellenfunktionen und Potentiale im reziproken Raum durch eine Basis aus ebenen
Wellen darstellen. Die Anwendung der Pseudopotentialmethode erlaubt das Abbrechen
der eigentlich unendlichen Fourierreihe bei endlichen Werten. Fiir die Abbruchbedingung
wird die Cut-off-Energie F,,,, definiert:

h2

2m.

Ernaz G (5.9)

maxr

In den Sb/Ge(113)-Rechnungen wurden die Rechnungen bis zu einer Cut-off-Energie von
13.69 Ry (Gar = 3.7a.u.”') durchgefithrt. Die Bestimmung der Gesamtenergie oder
der Ladungsdichte erfolgt iiber eine Integration innerhalb der Brillouin-Zone. Diese In-
tegration wird numerisch durch eine gewichtete Summation {iber eine endliche Anzahl
sogenannter spezieller k-Punkte approximiert. In den Sh/Ge(113)-Rechnungen wurde die
Gesamtenergie mit 4x2x1-k-Punkten berechnet. Die Auswahl wurde so getroffen, dafl die
k-Punkte im Reziproken Raum in etwa dquidistant entlang den Hauptachsen der Super-
zelle verteilt sind.

Strukturoptimierung

Um die Gleichgewichtsstruktur einer adsorbatbedeckten Oberfliche zu bestimmen, muf}
man das Minimum der Fnergie als Funktion der Atomkoordinaten suchen. In den DFT-
Rechnungen wurden dazu die Krifte auf die Atome berechnet und die Konfiguration durch
Quasi-Newton-Methoden so lange verdandert, bis die Maximalkraft auf ein Atom kleiner
als ImRyd/a.u. war.Die Gesamtenergie der Superzelle wird dabei mit einer Genauigkeit
von 107%Ryd bestimmt und die Atompositionen haben einen Fehler < 0.05 A. In den
Rechnungen wurden alle Atome aufler den mittleren Atomlagen relaxiert. Die Krafte auf
die Atome werden im Rahmen der DFT durch Ableitung der Gesamtenergie gewonnen:

s 0 .
Fro= o (Baln U + Bew[{£}]) (5.10)

Dabei ist Fe[n|{R}] die elektronische Gesamtenergie des Grundzustands zu einer vorgege-
benen Anordnung der Atome ({R} = (B!, §2,...E"}) und Egw[{R}] die Ewald-Energie
auf Grund der Coulombwechslewirkung der Tonenriimpfe. Zu Beginn der Rechnungen
wurde fiir das Pseudopotential von Germanium die Gleichgewichtsstruktur des Germani-
umvolumenkristalls berechnet. Bei einer Cut-off-Energie F,,,, = 13.69Ry ergibt sich eine
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Gleichgewichtsgitterkonstante ag = 5.6356A. Die Qualitit der gewihlten Pseudopoten-
tiale erweist sich als sehr gut, die theoretische Gleichgewichtsgitterkonstante weicht von
der experimentellen Gitterkonstante (ap = 5.6576121) nur um 0.39% ab. Die Relaxation
der Gitterkonstante ist notig, damit nicht kiinstlich hervorgerufene Verspannungen des
Substrats die Rechnungen verfilschen. Die Atompositionen aus den DFT-Rechnungen in
Tabelle 5.6 wurden deshalb auf die experimentelle Gitterkonstante normiert.

Energievergleich

Ausgehend von dem relaxierten Substrat wurden fiir 5 Sh/Ge(113)-Strukturmodelle die
Gesamtenergie und die relaxierten Atompositionen der obersten Lagen bestimmt. Die
gerechneten Adsorbatmodelle sind zum Teil mit einer unterschiedlichen Anzahl an Sh-
Atomen pro Superzelle bedeckt. Um die Energien dieser verschiedenen Modelle vergleichen
zu kénnen, muf} die Gesamtenergie der Systeme um die Energie des Differenzbetrags der
Bedeckung korrigiert werden. Die im vorhergehenden Kapitel vorgestellten Ad-Atom- und
Ad-Atom-Interstitial- Modelle besitzen zum Beispiel 8 (0.5ML) bzw. 12 (0.75ML) Anti-
monatome pro (2x2)-Superzelle (mit zwei Oberflachen). Um die Gesamtenergie der beiden
Modelle vergleichen zu kénnen, addiert man zur Gesamtenergie des Ad-Atom-Modells die
Energie von 4 Antimonatomen hinzu. Als Referenzenergie fiir das Antimon wurde die
Gesamtenergie eines Sby-Clusters berechnet. Diese Wahl erscheint sinnvoll, da Antimon
in Form von Sby-Clustern auf den Ge- und Si-Oberflichen adsorbiert [Miis96]. Somit ver-
gleicht man die Gesamtenergie eines Modells mit 12 Sh-Atomen mit der Gesamtenergie
eines Modells mit 8 Sh-Atomen plus der Energie eines freien Sby-Clusters im Vakuum.
Tatsdchlich wurden aber fiir den Vergleich der Energien in Tabelle 5.4 die Gesamtener-
gien der Modelle mit 16 Sh-Atomen (IML) als Vergleichswert verwendet. Das bedeutet,
zu den Energien der Modelle mit 8 bzw. 12 Sb-Atomen wurden die Energie eines bzw.
zweier Sby-Cluster addiert. In Tabelle 5.4 sind drei Modelle mit ¢(2x2)-Einheitszelle (recht-
winklige Aufstellung) (Ad-Atom-Interstitial- (Abb. 5.12.c), Ad-Atom-Tetramer- (Abb.
5.12.d) und Kombinationsmodell (Abb. 5.12.a)) und zu Vergleichszwecken das p(1x1)-
Ad-Atom- (Abb. 5.12.b) und das c(2x1)-Tetramer-Modell (Abb. 5.12.e) aufgefithrt. Im
Tetramer-Modell adsorbiert das Antimon auf den beiden Substitutionsplatzen und die
beiden benachbarten (001)-artigen Sh-Atome dimerisieren. Der Unterschied zum Ad-
Atom-Tetramer-Modell besteht darin, daB hier in jeder Reihe ein Tetramer auftritt (Abb.
5.12.e). Durch diese Anordnung ist die Spiegelsymmetrie gebrochen, es verbleibt nur noch
die Gleitspiegelebene. Jedoch treten jetzt zwei Spiegeldoménen auf. Das Kombinationsmo-
dell ist eine Kombination aus dem Ad-Atom-Interstitialmodell und dem Tetramer-Modell,
dabei erfolgt der prinzipielle Aufbau wie im ersten Modell nur adsorbiert in jeder zweiten
Adsorbatposition ein weiteres Sh-Atom (Abb. 5.12.a). An dieser Position bildet sich dann
ein nicht symmetrischer Tetramer. In einem weiteren Modell wurde versucht die zweite
Ge-Ge-Bindung im Ad-Atom-Interstitial-Modell aufzubrechen und dort ein weiteres Sh-
Interstitial-Atom einzubauen. Die Rechnungen haben jedoch ergeben, daff diese Struktur
nicht stabil ist und dafl das Antimon nicht mit den Ge-Atomen bindet. Die Sh-Atome
bilden statt dessen iiber der Oberfliche einen Dimer.
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Bindungsenergie

Die mittlere Bindungsenergie des Antimons liefert zusétzlich zur Gesamtenergie weitere
Informationen iiber die Stabilitdt einer Modellstruktur:

1
<FEp> = E[Etot(nSb/Ge(lli’))) — Fit(Ge(113)) — %Etot(Sb4)] (5.11)
< Fp > : mittlere Bindungsenergie pro Sh-Atom

Fiot(nSb/Ge(113)) :  Gesamtenergie der mit n Sh-Atomen bedeckten Ge-Oberflache
Fit(Ge(113)) @ Gesamtenergie der reinen Ge-Oberflache
Fiot(Sby) :  Gesamtenergie eines Sby-Clusters

Es muf noch angemerkt werden, dafl die Gesamtenergie der reinen Ge-Flache nicht fiir das
Strukturmodell der ¢(3x1)-Rekonstruktion [Vog98] berechnet worden ist. Um die mittlere
Bindungsenergie abzuschatzen, reicht es aber die Gesamtenergie einer relaxierten (2x2)-
Superzelle zu berechnen. Die Gesamtenergie dieser Struktur ist sicher etwas hoéher als
die der ¢(3x1)-Rekonstruktion, sie andert aber nichts an den Verhéltnissen der mittleren
Bindungsenergien. Eine weitere Moglichkeit, um die verschiedenen Strukturvorschlage ver-
gleichen zu koénnen, ist die mittlere zusatzliche Bindungsenergie < F.g >. Hierbei wird
der Energiegewinn einer Oberfliche betrachtet, der auftritt, wenn zusétzlich weiteres An-
timon auf dieser Oberfliche adsorbiert:

<EBp> = i[Etot(nSb/Ge(lli’))) — Eu((n — 4)8b/Ge(113)) — Euy(Sby)] (5.12)

< E.p > : mittlere zusdtzliche Bindungsenergie pro Sh-Atom

In Tabelle 5.4 sind die Gesamt- und Bindungsenergien der 5 berechneten Strukturmo-
delle aufgelistet. Die Gesamtenergie des 1ML Tetramermodells erweist sich am niedrigsten.
Energetisch etwas ungiinstiger sind das Ad-Atom-Interstitial- und das Kombinationsmo-
dell. Das Ad-Atom-Modell ist deutlich ungiinstiger als das Ad-Atom-Tetramer-Modell,
welches wiederrum eine héhere Gesamtenergie als die beiden vorher genannten Modelle
besitzt. Zusétzlich besitzt das Ad-Atom-Interstitialmodell die grofite mittlere zusétzliche
Bindungsenergie. Das heifit beim Schritt von 0.5ML Sb zu 0.75ML Sb wird mehr Energie
gewonnen wie beim Schritt von 0.75ML Sb zu 1ML Sb.

Der Adsorptionsvorgang 1at sich aus den Ergebnissen der DFT-Rechnungen wie folgt
erklaren: Fiir Bedeckungen bis 0.5MI adsorbiert das Antimon auf dem dreifach koor-
dinierten Adsorbatplatz. Die DFT-Rechnungen ergeben, dafi die Sh-Ge- (1-5, 2-7, 4-9)
und die obersten Ge-Ge-Bindungen (5-6, 7-8, 9-10) um ca. 12% gegeniiber der Summe
der kovalenten Radien gestreckt sind (Tab. 5.5). Diese Bindungen verlaufen parallel zur
[332]-Richtung. Die iibrigen Sh-Ge-Bindungen (1-8, 2-6, 2-10, 4-8) sind dagegen nur um
ca. 3% gedehnt, wiahrend die restlichen Ge-Ge-Bindungen sogar ihre Volumenwerte be-
halten. Die stark gestreckten Sh-Ge- und Ge-Ge-Bindungen sind ein Hinweis auf grofie
Spannungen, die in [332]-Richtung verlaufen. Diese Spannungen werden bei einem weite-
ren Sh-Angebot durch den Einbau des Sh-Interstitialsatoms kompensiert. Die Spannungen
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Abbildung 5.12: a) Kombinationsmodell (1ML), b) Ad-Atommodell (0.5ML), ¢) Ad-Atom-
Interstitialmodell (0.75ML), d) Ad-Atom-Tetramermodell (0.75ML), e) Tetramermodell (1ML).
Fiir die Darstellung der Strukturmodelle wird eine (2x 2)-Superzelle (Ausnahme: Tetramermo-

dell (2x1)-Superzelle) gewdhlt. Bei den Superzellen werden nur die oberen Hilften (z > 0)
gezeichnet.
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Tabelle 5.4: Geamt- und Bindungsenergien der 5 Strukturmodelle

a) | b) c) d) d) e)
Modell Ogy | n(Sb) | Eio Fie(IML Sb) | < Eg > | < F.p >
IML] | [y] | [Ry] | [Ry] [Ry] [Ry]
Sb,-Cluster 4 -44.58
Ge(113) o. Sb 0 0 -509.16 | -687.49
Ad-Atom 0.5 8 -599.04 | -688.21 -0.0897
Ad-Atom Tetramer | 0.75 | 12 -644.06 | -688.64 -0.0961 | -0.1089
Ad-Atom Interst. 0.75 |12 -644.17 | -688.75 -0.1051 | -0.1360
Komb. Mod. 1 16 -688.75 | -688.75 -0.0788 | -0.0002
Tetramer 1 16 -688.94 | -688.94 -0.0908 | -0.0479

in [332]-Richtung sind jetzt deutlich reduziert. Dies duflert sich darin, daf jetzt die vor-
her massiv gestreckten Bindungen Werte im Bereich der Summe der kovalenten Radien
angenommen haben. Aus den Bindungslangen und den Bindungswinkel 148t sich auch
schliessen, dafl jetzt hauptsdchlich Spannungen auftreten, die aus Abweichung der idea-
len Bindungswinkel resultieren. Die aus den DFT-Rechnungen resultierende Atomanord-
nung und die Gesamtelektronendichte des Ad-Atom-Interstitialmodells sind in Abbildung
5.13 dargestellt. In Abbildung 5.14 sind die Gesamtenergien der gerechneten Modell-
strukturen gegen die Antimonbedeckung aufgetragen. In der Grafik wurden die Energie-
verlaufe zwischen zwei Modellen interpoliert, welche durch eine einfache Adsorption von
Antimon ineinander iibergehen. Damit ist gemeint, daB bei dem Ubergang keine groBe
Umordnung stattfindet. Das Ad-Atommodell kann zum Beispiel durch den Einbau des
Sh-Interstitialatoms in das Ad-Atom-Interstitialmodell oder durch die Hinzunahme eines
weiteren Sh-Atoms auf dem Adsorbatplatz in das Ad-Atom-Tetramermodell {ibergehen.
Im Gegensatz dazu besteht ohne eine Umordnung der Oberfliche keine Méoglichkeit fiir
den Ubergang vom 0.75ML Ad-Atom-Interstitial- zum 1ML Tetramermodell. Die einge-
zogenen Geraden in Abbildung 5.14 geben dann die Gesamtenergie eines Systems wieder,
bei dem der Anteil x der Oberfliche mit Superzellen der hoheren Bedeckung und der
Anteil 1-x mit Superzellen der niedrigeren Bedeckung bedeckt sind:

Frn(z) = 2Eim(nSb/Ge(113)) + (1 — 2)[Ewne((n — 4)Sb/Ge(113)) Eror(S5b4)](5.13)

In der Abbildung ist leicht zu erkennen, daf beim Ubergang vom Ad-Atom-Interstitial-
zum Kombinationsmodell kein weiterer Energiegewinn eintritt. Die Anordnung der Atome
im Kombinationsmodell stellt energetisch betrachtet keinen Vorteil da. Da zuséatzlich die
mittlere Bindungsenergie des Antimons im 0.75ML Modell hoher ist, wird das 0.75ML
Modell von der Natur bevorzugt. Anders ist der Fall des Tetramermodells, hier liegt die
Gesamtenergie der Superzelle unter der des Ad-Atom-Interstitialmodells. Es ist aber fiir
den Ubergang zwischen den beiden Anordnungen eine Umordnung der Oberfliche nétig.
Ausgehend von dem 0.5ML Ad-Atommodell, kann das Tetramermodell durch eine einfa-
che Adsorption iiber einen Zwischenschritt aus dem Ad-Atom-Tetramermodell bebildet
werden. Das Ad-Atom-Tetramermodell besitzt in jeder zweiten Reihe schon einen Tetra-
mer. Durch die Hinzunahme eines weiteren Sb-Atoms auf dem verbliebenen Adsorbatplatz
kann ohne Umordnung das Tetramermodell gebildet werden. Jedoch ist der Verlauf der
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Gesamtenergie fiir diesen Adsorptionsvorgang im Bereich von 0.5-0.8M1 Sb ungiinstiger
als der Verlauf fiir das Ad-Atom-Interstitialmodell (Abb. 5.14). Eine weitere Moglichkeit
wiare, wenn die Superzellen des Ad-Atom- und des Tetramermodells gleichzeitig auf der
Oberfliche existieren wiirden. Aber auch dieser Adsorptionsvorgang ist in weiten Berei-
chen nicht der energetisch Giinstigste (Abb. 5.14). Mit diesen Griinden und der Tatsache,
dafl das Antimon im Ad-Atom-Interstitialmodell am stérksten gebunden ist, [483t sich be-
griinden, warum die 1ML (2x1)-Rekonstruktion nicht beobachtet wurde.

Aus den SPA-LEED- und AES-Messungen (Kap. 5.2.2) geht hervor, daB bei einer Sh-
Bedeckung von ca. 0.5MI zwei Phasen auf der Oberfliche auftreten. Die p(le)—Uber—
strukturreflexe sind ein Hinweis auf die Existenz der 0.75ML Ad-Atom-Interstitialrekons-
truktion. Die ¢(3x1)-Reflexe dagegen deuten darauf hin, dafl Bereiche der Germaniumo-
berfliche unbedeckt bleiben. Der oben beschriebene Wachstumsproze$ fiir das Ad-Atom-
Interstitialmodell spielt sich somit nur lokal ab. Die Ad-Atomrekonstruktion ist nicht sta-
bil, die Interstitialatome werden in die Oberfliche eingebaut bevor die ganze Oberfliche
mit Antimon bedeckt ist. Die Energiebetrachtung der Phaseniibergdnge in Abbildung
5.15 unterstiitzen diese Beobachtung. Die Koexistenz der ¢(3x1)- und der p(1x1) bzw.
c(2x2)-Rekonstruktion ist energetisch giinstiger als die 0.5MI Ad-Atom-Rekonstruktion.

5.2.6 Vergleich Rontgenanalyse mit DFT-Rechnungen

Die Atomkoordinaten des Ad-Atom-Interstitialmodells aus den DFT-Rechnungen fungier-
ten als Basis fiir die Rontgenstrukturanalyse. Ausgehend von diesem Startmodell wurden
zuerst die Temperaturfaktoren optimiert. Fiir dieses DFT-Modell erreicht die Uberein-
stimmung der theoretischen und experimentellen Intensitéten bereits einen guten Wert
(R.(|F]) = 15.1%). Durch die anschliessende Verfeinerung der Lageparameter verbes-
serte sich die Ubereinstimmung auf R,(]F|) = 11.8%. In den Abbildungen 5.15 und
5.16 sind die theoretischen Intensitatsverlaufe entlang der Gitterstabe fiir beide Model-
le (DFT, SXRD) gegeniibergestellt. Fiir den Vergleich, werden in diesen Abbildungen
zusitzlich auch die experimentellen Intensitdten dargestellt. Beide Modelle weisen, bis
auf kleine Ausnahmen, einen &hnlichen Intensitatsverlauf auf und reproduzieren sehr gut
die Modulationen in den experimentellen Gitterstaben. Die mit der DFT-Rechnung und
der Rontgenstrukturanalyse optimierten Atomkoordinaten sind in Tabelle 5.6 dargestellt.
Die Abweichungen zwischen dem SXRD- und DFT-Modell betragen maximal ~ 0.3A.
Die Ubereinstimmung der Atomkoordinaten beider Modelle ist im Rahmen anderer Ver-
gleiche SXRD «— DFT (z.B. (2x1)-Sh/Ge(111) [Tak96]) sehr gut. Die Bindungslangen
des DFT-Modells liegen im Bereich der Summe der kovalenten Radien (Tab. 5.5). Die
grofite Abweichung tritt bei der Bindung 2-7 auf, sie wird im Verhéaltnis zu der Sum-
me der kovalenten Radien um 2.6% gestreckt. Die Bindungslangen des SXRD-Modells
weichen jedoch starker ab. Die Sh-Ge-Bindung 4-9 weicht mit 9% am starksten von der
Summe der kovalenten Radien ab. Die Lange dieser Bindung entspricht der Lange aus
den DFT-Rechnungen fiir das 0.5ML Ad-Atommodell. Um diese grofie Bindungslange zu
erklaren, wurde im Rahmen der Rontgenstrukturanalyse auch untersucht, ob ein Teil der
Oberfliche mit der Ad-Atomrekonstruktion bedeckt ist und so groflere Bindungslangen
vortduscht. Die Strukturanalyse erbrachte aber keinen Hinweis auf diesen Effekt. Eine
andere Erklarungsmoglichkeit wurde weiter oben bereits erwahnt. Die Sh-Atome Ad1 (1)
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Abbildung 5.14: Die Gesamtenergien sind gegen die Bedeckung des gerechneten Modells auf-
getragen. Die Gesamtenergien von Modellen, welche durch eine einfache Adsorption ineinander
tibergehen, wurden interpoliert. Die gezeichneten Geraden geben dann die Gesamtenergie eines
Systems wieder, bei dem der Anteil x der Oberfldche mit Superzellen der hoheren Bedeckung und
der Anteil (1-z) mit Superzellen der niedrigeren Bedeckung bedeckt sind.
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Tabelle 5.5: Sb-Ge- und Sb-Sb-Bindungslingen im Vergleich.

Bindung Atom ZSXRD [A] lDFT[A] lDFT[A] lkov. [A]
0.75ML | 0.75ML | 0.5ML
Sb-Sb 3-3 2.89 2.90 2.88
Sh-Ge 1-5 2.68 2.66 2.98 2.66
Sh-Ge 1-8 2.75 2.66 2.71 2.66
Sh-Ge 2-6 2.79 2.65 2.71 2.66
Sh-Ge 2-7 2.70 2.73 2.98 2.66
Sh-Ge 2-10 | 2.56 2.65 2.71 2.66
Sh-Ge 3-7 2.70 2.66 2.66
Sh-Ge 3-8 2.75 2.65 2.66
Sh-Ge 4-9 2.95 2.71 2.98 2.66
Sh-Ge 4-8 2.75 2.68 2.71 2.66
Ge-Ge 5-6 2.61 2.48 2.74 2.45
Ge-Ge 7-8 2.74 2.45
Ge-Ge 9-10 | 2.45 2.50 2.74 2.45

und Ad2 (4) befinden sich in der gemittelten p(1x1)-FEinheitszelle auf Splitpositionen.
Ihre Positionen relativ zu einander sind mit ihren Temperaturfaktoren gekoppelt. Es ist
aber wahrscheinlicher, daf fiir genauere Ergebnisse zusatzlich die Intensitaten der ¢(2x2)-
Reflexe bendtigt werden.

5.2.7 Zusammenfassung Sb/Ge(113)
Durch den Einsatz verschiedenster Methoden (LEED, SPA-LEED, AES, DFT, SXRD)

konnte das Wachstumsverhalten von Antimon auf der Ge(113)-Oberfliche, sowie die
Struktur der ¢(2x2)-Sh/Ge(113)-Rekonstruktion aufgeklart werden. Die AES-Messungen
ergaben, dafl das Antimon bis zu einer Bedeckung 0.75ML aufwéchst. Bei einem weiteren
Antimonangebot verandert sich die Sh-Bedeckung nur noch geringfiigig. Der Haftkoetffi-
zient fiir Antimon dndert sich demnach nach dem Erreichen dieser Séttigungsbedeckung.
Es konnte durch Rechnungen im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie gezeigt werden, dafl
in der 0.5MI-Rekonstruktion grofe Spannungen parallel zur [332]-Richtung verlaufen,
welche sich durch den Einbau eines Sh-Interstitialatoms kompensieren lassen. Die Anord-
nung der Sh-Atome auf dem Adsorbatplatz und der Interstitialposition konnte mit Hilfe
der Oberflachenrontgenbeugung fiir die ¢(2x2)-Rekonstruktion identifziert werden. Der
limitierte Datensatz beschrankt allerdings die Anaylse der Bindungsléngen. Es erscheint
sinnvoller die Bindungslangen aus den DFT-Rechnungen fiir eine Interpretation heranzu-
ziehen. Die Bindungsldangen sind grofitenteils relaxiert, die verbleibenden Spannungen in
der Oberfliche resultieren aus den Abweichungen von den idealen Bindungswinkeln. Die
Atompositionen des SXRD- und des DFT-Modells stimmen im Rahmen anderer verglei-
chender Untersuchungen sehr gut {iberein. Die ¢(2x2)-Bi/Ge(113)-Rekonstruktion wird
dominiert durch das Bestreben alle offenen Bindungen abzuséittigen und gleichzeitig die
Oberflichenspannungen zu minimieren.

Anhand der Strukturanalyse darf bezweifelt werden, ob Antimon auf die Si- oder Ge(113)-
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Tabelle 5.6: Atompositionen der asymmetrischen Finheit bestimmt mit der Analyse der Ront-
gendaten und ab-initio- Rechnungen im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie. Die Atomkoordina-
ten sind in relativen Finheiten angegeben. Die Abweichung der Atompositionen beider Ergebnisse
(bezogen auf die experimentellen Gitterkonstanten) sind in A angegeben. Linge der Finheitsvek-
toren: |a] = 4.004, |b| = 13.26 A, |c| = 18.76 A

Nr. | Sorte | Pos. SXRD [Oberfl.] | Pos. DFT [Oberfl.] Abw. [A]
1. Sh ( 0.000, 0.140,-0.011) | ( 0.000, 0.139,-0.014) | 0.047
2. Sh ( 0.508, 0.547,-0.022) | ( 0.505, 0.548,-0.025) | 0.064
3. Sh ( 0.639, 0.856, 0.006) | ( 0.637, 0.855,-0.002) | 0.158
4. Sh ( 1.000, 0.126, 0.002) | ( 1.000, 0.121,-0.014) | 0.301
3. Ge ( 0.000, 0.270,-0.120) | ( 0.000, 0.278,-0.116) | 0.116
6. Ge ( 0.000, 0.467,-0.108) | ( 0.000, 0.462,-0.093) | 0.286
7. | Ge | (0.500,0.720,-0.097) | ( 0.519, 0.720,-0.104) | 0.153
8. Ge ( 0.500, 0.027,-0.071) | ( 0.478, 0.025,-0.072) | 0.087
9. Ge ( 1.000, 0.273,-0.114) | ( 1.000, 0.270,-0.113) | 0.050
10. | Ge ( 1.000, 0.456,-0.078) | ( 1.000, 0.456,-0.093) | 0.296
11 | Ge | (0.000, 0.544,-0.212) | ( 0.000, 0.544,-0.209) | 0.061
12. | Ge ( 0.000, 0.730,-0.182) | ( 0.000, 0.724,-0.177) | 0.134
13. | Ge (10.475, 0.051,-0.201) | ( 0.506, 0.053,-0.202) | 0.086
14. | Ge (1 0.503, 0.236,-0.188) | ( 0.500, 0.236,-0.185) | 0.046
15. | Ge ( 1.000, 0.539,-0.207) | ( 1.000, 0.534,-0.211) | 0.100
16. | Ge ( 1.000, 0.711,-0.187) | ( 1.000, 0.713,-0.184) | 0.060
17. | Ge ( 0.000, 0.819,-0.283) | ( 0.000, 0.821,-0.291) | 0.155
18. | Ge ( 1.000, 0.003,-0.260) | ( 1.000, 0.004,-0.268) | 0.152
19. | Ge ( 0.520, 0.320,-0.308) | ( 0.502, 0.319,-0.300) | 0.177
20. | Ge ( 0.500, 0.501,-0.277) | ( 0.505, 0.497,-0.276) | 0.049
21. | Ge ( 1.000, 0.817,-0.293) | ( 1.000, 0.819,-0.293) | 0.029
22. | Ge ( 0.000, 0.000,-0.269) | ( 0.000, 0.002,-0.270) | 0.033
23. | Ge ( 1.000, 0.088,-0.387) | ( 1.000, 0.091,-0.386) | 0.040
24. | Ge ( 1.000, 0.271,-0.367) | ( 1.000, 0.272,-0.365) | 0.048
25. | Ge ( 0.500, 0.592,-0.393) | ( 0.500, 0.591,-0.386) | 0.127
26. | Ge (10.499, 0.776,-0.368) | ( 0.501, 0.773,-0.362) | 0.108
27. | Ge ( 0.000, 0.093,-0.386) | ( 0.000, 0.091,-0.386) | 0.025
28. | Ge ( 0.000, 0.272,-0.367) | ( 0.000, 0.271,-0.365) | 0.042
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Abbildung 5.15: Zeichnung der Intensitdit entlang der Gitterstibe fiir das DFT-Modell (gestri-

chelt) und das SXRD-Modell (durchgezogen)
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Abbildung 5.16: Zeichnung der Intensitdit entlang der Gitterstibe fiir das DFT-Modell (gestri-
chelt) und das SXRD-Modell (durchgezogen)

94



Oberflache als Surfactant wirkt. Wie in Kapitel 5.2.1 zusammengefafit, adsorbiert Sh
“auf” den (001)- und (111)-Oberflichen. Durch die Sh-Adsorption relaxieren die Si- und
Ge-Atome etwas, aber das Substratgitter wird nicht verdndert. Im Gegensatz dazu, wer-
den durch die Adsorption von Sb auf der Si- und Ge(113)-Oberflache Substratbindungen
aufgebrochen und das Substratgitter verdndert. Wahrend des Wachstums von Halbleite-
repitaxieschichten, miissten sich die Sh-Atome aus den Interstitialpositionen wieder ent-
fernten und die aufgebrochenen Substratbindungen wieder schlieflen.
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5.3 Bi/Ge(113)

5.3.1 Bi auf niedrig indizierten Ge- und Si-Oberflichen

Der iiberwiegende Teil der bisherigen Publikationen zu dem Thema Adsorption von Wis-
mut auf Silizium- und Germaniumoberflichen behandelte niedrig indizierte Oberflachen.
In diesen Kapitel wird eine Ubersicht iiber die benutzten Methoden und die bekannten
Adsorbtionsgeometrien auf Si- und Ge-(001)-, (111)-Oberflachen vorgestellt.

Wismut besitzt den elektronischen Grundzustand 6s*6p®. Das bedeutet, daff das s-Orbital
vollstandig gefiillt ist, wihrend die drei p-Orbitale halb besetzt sind. Das s-Orbital trégt
somit nicht zur Bindung bei. Die drei p-Orbitale treten in einer p*-Bindungskonfiguration
auf. Es ist fiir das Wismut deshalb eine dreifach Koordination zu erwarten.

Bi/Si(001):

Wismut bildet auf den Si- und Ge(001)-Oberflachen analog zu den reinen Oberflachen Di-
mere (Abb. 5.17). STM-Messungen ergaben, dafl das Wismut auf der Oberfliche die Si-
oder Ge-Dimere aufbricht. Es bindet dann mit den beiden Substratatomen und bildet mit
gebundenen benachbarten Bi-Atomen einen neuen Dimer. In den STM-Bilder ist sehr gut
zu erkennen, wie die Bi-Dimerreihen senkrecht zu den vorherigen Substrat-Dimerreihen
verlaufen [Noh94, Lou97]. Die Préparationen erfolgten im Wesentlichen auf zwei Wegen:
Bi Aufdampfen bei Raumtemperatur und anschliessend Heizen (bis 770K) oder gleich bei
erhohter Temperatur Aufdampfen (bis 770K). Je nach Temperatur und Bi-Bedeckung tritt
dann (2xn)-Bi-Uberstrukturen mit n=5-13 auf [Han91, Jed99, Shi00]. Die Geometrie der
Bi-Dimere wurde quantitativ mit den Methoden XSW, SXRD XPD und DFT untersucht.
In Tabelle 5.7 ist eine Ubersicht iiber die Ergebnisse der Bindungslingen dargestellt. Es
werden die Bi-Bi-Bindungslange des Dimers und die Bi-Ge-Bindungslange zwischen Dimer
und Substrat erwahnt. Zusatzlich wird als Vergleichswert die Summe aus den kovalenten
Radien (rg; + rBi,rBi + TGe,si) herangezogen. Die lokale Bindungsumgebung der (2xn)-
und (2x1)-Rekonstruktion ist dieselbe, beide Uberstrukturen basieren auf Bi-Dimeren. Die
aufgrund des Groflenunterschieds zwischen Adsorbat und Substrats auftretenden Span-
nungen werden bei der (2xn)-Rekonstruktion iiber sogenannte "Missing Dimer” abgebaut
[Jed99, Shi00]. Wie bei der reinen (2x1)-Rekonstruktion treten Bi-Dimerreihen auf, je-
doch fehlt in dieser Struktur jeder n-te Bi-Dimer. Mit Oberflachenréntgenbeugung wurde
die (2x6.45)-Uberstruktur genauer untersucht [Jed99]. Die Autoren fanden heraus, daf
die Oberflache in Blocke mit 5 Bi-Dimeren (n=6) und 6 Bi-Dimeren (n=7) aufgeteilt
ist (Abb. 5.17, oben). Die Blocke streuen koherdnt und ergeben deshalb die Uberperiode
mit n=6.45. Der Spannungabbau erfolgt indem die Bi-Dimere in Richtung der angren-
zenden Fehlstelle ausgelenkt werden (Abb. 5.17, unten). Wie stark sie ausgelenkt werden
héangt vom Abstand zur Fehlstelle ab. Da die lokale Bindungsumgebung fiir die (2x1)- und
die (2xn)-Rekonstruktion identisch sind, wurde fiir die ab-initio-Rechnungen das Problem
auf die (2x1)-Rekonstruktion vereinfacht. Aus demselben Grund wurde von Franklin et al.
bei ihrer die (2xn)-Rekonstruktion als (2x1)-Rekonstruktion betrachtet [Fra95]. Wahrend
bei Franklin et al. im LEED-Beugungsbild noch schwache und unscharfe 1/n Reflexe
beobachtet haben, fanden Lyman et al. in ihrer XSW-Messung eine ungestorte (2x1)-
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Uberstruktur. Zusammengefafit liegen die experimentell und numerisch ermittelten Bi-Si-
Bindungsldngen im Bereich der Summe der kovalenten Radien. Die Bi-Bi-Bindungsléngen
sind jedoch gréfler als die Summe der kovalenten Radien und liegen im Bereich der me-
tallischen Bindung.

3383 83338 838388 88888 88883
3333 33883 833383 83888 83388
3333 38333 833383 83883 88383
3333 38338 38338 88888 88383
33853 83383 88338 888883 8888
33833 83383 383383 88383 8888
33333 83388 888388 88383 8888
33383 38333 833833 88883 8388
3383 833383 883383 8838 88888
3883 833383 883383 8838 88888
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Abbildung 5.17: unten: schematische Zeichnung der (2xn)-Bi/Si(001)-Rekonstruktion. Die
Bi-Atome bilden Dimere, wobei jeder n-te Dimer fehlt. Die verbleibenden Bi-Dimere relaxieren in
Richtung der Fehlstelle. oben: schematische Zeichung der Domdnenverteilung. Die von Jedrecy
et al. [Jed99] untersuchte (2x6.45)-Bi/Si(001)-Uberstruktur baut sich aus Blécken mit 5 Bi-
Dimeren und aus Bldcken mit 6 Bi-Dimeren auf.

Bi/Si(111) und Bi/Ge(111):
Bi bildet auf den Ge- und Si(111)-Oberflichen (\/§ X \/g)—Uberstrukturen mit verschie-

denen Bi-Bedeckungen. Die Strukturen der (\/§ X \/g)—Rekonstruktionen wurde mit den
Metoden STM, LEED, XSW, PEH, SXRD und DFT ausgiebig untersucht (Tab. 5.7).
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Es konnten von den Autoren drei verschiedene (\/§ X \/g)—Rekonstruktionen mit 1/3ML,
2/3ML und 1ML unterschieden werden. Im Bereich niedriger Bedeckungen (©p; ~ 1/3ML)
adsorbiert das Bi auf dem dreifach koordinierten T4-Platz (Abb. 5.18.a). Woicik et al.
[Woi94] identifizierten mit STM und XSW bei einer Bi-Bedeckung von 2/3MIL den T;-
Platz als Adsorptionsplatz. In ihrem Modell adsorbiert das Bi in Form eines Honigwaben-
musters auf der Si-Oberflache, wobei nur 2/3 der T;-Platze besetzt werden (Abb. 5.18.¢).
Diese Struktur wurde bei Epitaxieexperimenten mit XSW auf Si und auf Ge von einer
zweiten Gruppe bestétigt [Sch00]. Jedoch zeigten DFT-Rechnungen von Cheng et al., daf
diese "Honeycomp”-Struktur nicht stabil ist, die 1/3ML- oder die IML-Struktur erwiesen
sich energetisch giinstiger. Wie bei der Adsorption von Sb auf der Si(111)-Oberflache, ist
der in Kapitel 5.2.1 vorgestellte Trimer (Abb. 5.18.b) die bevorzugte Konfiguration von
Bi bei 1ML Bedeckung. Die veréffentlichten Bi-Ge- und Bi-Si-Bindungslangen liegen auch
bei diesen Rekonstruktionen im Bereich der Summe der kovalenten Radien (Tab. 5.2). Die
Bi-Bi-Bindungslangen entsprechen auch auf der (111)-Oberfliche in etwa dem Abstand
im metallischen Wismut. Finzige Ausnahme ist die LEED-Strukturanalyse von Wan et
al., in der die Bi-Ge- und Bi-Si-Bindungslingen bis zu 0.4A kiirzer sind als die Summe
der kovalenten Radien.

Zusammenfassend l&a8t sich sagen, dafl bei der Adsorption auf Si- und Ge-Oberfliche
die Wismutatome dreifachkoordnierte Plétze bevorzugen. Die einzige Ausnahme ist die
2/3ML Bi/Si(111)-Struktur, bei der das Wismut nur einen Bindungspartner hat. Die Bi-
Ge- und Bi-Si-Bindungslangen liegen im Bereich der Summe der kovalenten Radien. Die
Bi-Bi-Bindungslédngen liegen dagegen im Bereich des metallischen Bindungsabstands.
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Abbildung 5.18: schematische Abbildungen der Strukturvorschlige fiir die Adsorption von Bi
auf Si(111). a) 1/3ML-Modell. Bi adsorbiert auf dem dreifach koordinierten Ty-Platz. b) 1ML-
Modell. Bi bildet einen um den Ty-Platz zentrierten Trimer. ¢) 2/3ML-Model. Bi adsorbiert auf
dem Ty-Platz, 1/3 der Ty-Plitze sind unbeset:t.

99



Tabelle 5.7: Ubersicht iiber die Bi-Adsorption auf Si- und Ge(111)- und -(001)-Oberflichen.

Lit. Methode Rekonst. th'—X [A] le'—X [A] lBi—Bi [A]
Bi/Si Sum. Rad. 2.63 2.92
Bi/Ge Sum. Rad. 2.68 2.92

met. Rad. 3.09
Bi/Si(001) | -2x1
[Lym96] XSW Dimer 1.72 £0.02
[Frad5] XSW Dimer 1.73 £0.01 2.94 +0.06
[Gay98] DFT Dimer 1.76 2.62 3.06
[Frad5] DFT Dimer 1.80 2.68 3.16
[Tan94] DFT Dimer 3.14
Bi/Si(001) | -2xn
[Shi00] XPD Missing Dimer 3.4+ 0.4
[Jed99] SXRD Missing Dimer 2.68 3.12 £ 0.01
Bi/Ge(111) | -v/3xv/3
[Wan91] LEED 1/3ML Ty-Platz | 1.32 2.09
[Sch00] XSW 2/3ML Ty-Platz | 2.78 +0.03 | 2.78 +0.03
[Che97] | DFT 1/3ML Ty-Platz | 1.99

2/3ML T;-Platz | 2.64 2.64
IML Trimer (Ty) | 2.66 3.05

Bi/Si(111) | -v/3xv/3 1/3ML
[Shi93] STM, LEED | Ty-Platz
[Woi94] XSW, STM, | T,-Platz

RBS
[Wan92] LEED, AES | T4-Platz 1.11 2.39
[Nak95] SXRD T4-Platz 1.6
[Che9T] DFT T4-Platz 1.98
Bi/Si(111) | -v3xV3 2/3ML
[Woi94] XSW, STM, | Honeycomb 2.68 £0.03 | 2.68 £0.03

RBS (Ty-Platz)
[Sch00] XSW Honeycomb 2.65 +£0.03 | 2.65 £0.03
[Che9T] DFT Honeycomb 2.62 2.62
Bi/Si(111) | -v/3xv/3 IML
[Roe9g] PEH Trimer (Ty)
[Wan92] LEED, AES | Trimer (T}) 2.21 2.25 2.93
[Nak95] SXRD Trimer (Ty) 2.70
[Tak87] SXRD Trimer (Ty) 3.10 £0.1
[Che9T] DFT Trimer (Ty) 2.64 3.05
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5.3.2 Priparation

Die Praparation und die Messung der Bi-Uberstrukturen erfolgten analog wie in Kapitel
5.2.2 fiir Sh/Ge(113) beschrieben. Bi wurde aus dem Graphittiegel einer Knudsenzelle auf
die Ge-Oberfliche aufgedampft. Mit hochaufgeloster Beugung niederenergetischer Elek-
tronen (SPA-LEED) und der Oberflachenréntgenbeugung (SXRD) wurden die Verande-
rungen des Beugungsbildes und damit die Entwicklung der Uberstrukturen temperatur-
und bedeckungsabhéingig dokumentiert.

Dampft man bei Raumtemperatur (300K) Wismut auf die Ge(113)-Oberflache, so ver-
schwinden nach kurzer Zeit die Uberstrukturreflexe der reinen Ge(113)-Oberflache (Abb.
5.19). Erst durch vorsichtiges Heizen des Ge-Kristalls ordnet sich die Bi-Adsorbatschicht.
In Abbildung 5.19 ist dargestellt, wie sich der Ordnungsvorgang im Beugungsbild wi-
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Abbildung 5.19: Ab einer Temperatur von T=5/0K entwickeln sich die Bi-Uberstrukturrefleze.
Die Uberstrukturreflexe werden mit ansteigender Temperatur immer schirfer und intensiver, bis
sie bei ca. 690K am besten ausgebildet sind. Bei einer weiteren Temperaturerhéhung werden die
Reflexe wieder schwicher.

derspiegelt, exemplarisch gezeigt fiir die ¢(1x10) Bi-Rekonstruktion (schiefwinklige Ein-
heitszelle: (1x5)). Fiir die genaue Indizierung der Uberstrukturen wurden eindimensionale
Linienprofile entlang der [332]-Richtung gemessen. In Abbildung 5.19 erkennt man sehr
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Abbildung 5.20: Bei Temperaturen iber T=690K beginnt die Bi-Schicht zu desorbieren. Die
Augerintensititen der Wismut NVV-Uberginge bei 96V bzw. 101eV fallen stetig mit ansteigen-
der Temperatur ab.

anschaulich, wie sich die Uberstrukturreflexe entwickeln. Die Uberstrukturreflexe werden
mit der ansteigenden Temperatur immer schéirfer und intensiver, bis sie bei ca. 690K
am besten ausgebildet sind. Bei einer weiteren Temperaturerh6hung beginnen die Reflexe
wieder etwas schwicher zu werden. Temperaturabhéngige AES-Messungen belegen, daf}
ab ca. 690K die Wismutschicht zu desorbieren beginnt. Abbildung 5.20 zeigt wie die In-
tensitat der Bi-Augerelektronen (96eV, 101eV) mit zunehmender Temperatur abnimmt.
Erhoht man die Temperatur weiter bis 1120K 18t sich die Wismutschicht komplett entfer-
nen. Nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur stellt sich die ¢(3x1)-Rekonstruktion der
reinen Ge(113)-Oberfliche wieder ein. Das Wismut ist weitaus schwécher an die Ge(113)-
Oberflache gebunden als das Antimon (Kap. 5.2.2), das bis 1120K nicht nennenswert
desorbiert. Die Desorptionstemperatur fiir Bi auf der Ge(113)-Oberflache liegt an der
unteren Grenzen der bisher veréffentlichten Desorptionstemperaturen (T pes = 720-870K)
fiir die (001)- und (111)-Oberflachen [Fra95, Han91, Wo0i94, Wan92].

Als weitere Moglichkeit geordnete Wismutiiberstrukturen zu erzeugen, bietet sich das Auf-
dampfen von Bi bei erhéhten Kristalltemperaturen an. Die Kristalltemperatur muf einer-
seits hoch genug sein, um eine ausreichende Mobilitat der Oberflichenatome zu gewéahr-
leisten (T> 540K) und darf andererseits nicht zu hoch sein, damit das Adsorbat nicht
desorbiert (T<720K)(Abb. 5.19 und 5.20).

Im Folgenden wird die Entwicklung der Bi-Uberstrukturen bei einer Kristalltemperatur
von T=690K in Abhéngigkeit von der Bi-Bedeckung prasentiert. Fiir die genaue Indizie-
rung der Bi-Uberstrukturen wurden auch hier eindimensionale Linienprofile entlang der
[332]-Richtung gemessen. Im Gegensatz zur Adsorption von Antimon, verschwinden beim
Aufdampfen von Wismut die c(3X1)—Uberstrukturreﬂexe der reinen Ge-Flache bereits nach
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einer Minute Aufdampfzeit. Das Wismut muf} bei diesen Temperaturen hoch mobil sein,
bereits eine kleine Menge von Bi reicht aus um die ¢(3x1)-Rekonstruktion der reinen
Ge(113)-Oberfliche aufzuheben. Bis zur 10. Minute sind nur die Grundstrukturreflexe
sichtbar (Abb. 5.23.a), danach bilden sich 4 Uberstrukturreflexe zwischen zwei benach-
barten Grundstrukturreflexen (Abb. 5.21.a). Auf die schiefwinklige Einheitszelle bezogen
bildet sich eine (1x5)-Uberstruktur (Abb. 5.23.b). Im weiteren Verlauf bezieht sich die

Indizierung der Uberstrukturen weiterhin auf die schiefwinklige Einheitszelle. Dampft
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Abbildung 5.21: Abbildung der Bi-Uberstrukturen in Form von Linienprofilen entlang [332].
Die Skala fir K wurde so gewdhlt, daff sie die Periodizitit der Uberstruktur widerspiegelt. Die
Uberstrukturreflexe befinden sich somit bei Positionen mit ganzzahligen Index K. Die Bezeich-
nung der Uberstrukturen bezieht sich auf die schiefwinklige Einheitszelle. a) (1x5)- b) (1x4)-
c) (1x3)- und d) (1x8)-Uberstruktur. Die Linienprofile wurden bei einer Elektronenenergie von

100eV aufgenommen. Fiir diese FElektronenenergie sind nicht immer alle Uberstrukturrefleze
sichtbar.

man weiter Bi auf, entsteht eine (1x4)-Uberstruktur (16min) (Abb. 5.21.b, Abb. 5.23.c),
gefolgt von einer (1x3)- (20min)(Abb. 5.21.c, Abb. 5.23.d) und einer (1x8)-Uberstruktur
(40min)(Abb. 5.21.c, Abb. 5.23.e). In Abbildung 5.22 sind die Linienprofile zeitabhangig
zu einem Graustufenbild zusammengefiigt worden. In dieser Abbildung wird anschaulich
dargestellt, wie die Uberstrukturreflexe entstehen und sich mit der Aufdampfzeit ent-
wickeln. Die Uberginge zwischen den Uberstrukturen sind flieBend, es sind keine Spriinge
in den Reflexepositionen zu erkennen. Diese 'weichen’ Uberginge entstehen durch die Mi-
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Abbildung 5.22: Abbildung der Bi-Uberstrukturen in Abhingigkeit von der Aufdampfzeit. In
dieser Abbildung wurden die Findimensionalen Linienprofile zeitabhdngig zusammengefiigt. Die
Darstellung erfolgt als Graustufenzeichnung (unten) und als 3D-Darstellung (oben). Die Zeit-
skala ist nicht linear.
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schung zweier benachbarter Phasen auf der Oberfliche. In den Bereichen zwischen zwei
Uberstrukturen existieren beide Uberstrukturen gleichzeitig. Der Anteil der Uberstruk-
tur mit der niedrigeren Bedeckung nimmt in diesem Zwischenbereich ab, wihrend der
Anteil der Rekonstruktion mit der héheren Bedeckung zunimmt. Bei der Adsorption von
Bi auf der Si(001)-Oberflache kann dasselbe Verhalten festgestellt werden [Jed99]. Die
Asymmetrie in den Reflexintensitiaten ist darauf zuriickzufithren, dafl das einzige Sym-
metrieelement der Oberfliche, die Spiegelebene, parallel zu der Scanrichtung verlduft.
Reflexe mit den Indizes |k|=|-k| sind nicht symmetrisch dquivalent (F(-hkl)=F(hkl) aber
F(h-k1)#£F (hkl)).

Die diffusen Streifen im Beugungsbild (Abb. 5.23) entlang der [332]-Richtung deuten dar-
aufhin, daB die Uberstrukturen stark eindimensional fehlgeordnet sind. Zusétzlich treten
im Beugungsbild der (1x4)- und der (1x8)-Uberstruktur (Abb. 5.23.c und .e) zwischen
den senkrechten Reflexreihen sehr schwache und diffuse Streifen auf. Diese zusdtzlichen
Intensitéten auf halbzahligen H-Positionen sind ein Hinweis, daf} es sich bei diesen beiden
Wismutiiberstrukturen eigentlich um (ZXH)—Uberstrukturen handelt. Das strukturbilden-
de Element der zweifachen Uberperiode ([110]-Richtung) (Dimer, 0.4.) ist aber so stark
fehlgeordnet, dafl sich keine scharfen Reflexe bilden. Im néachsten Kapitel wird gezeigt,
daf} bei der (1X4)—Uberstruktur die Korrelation zwischen zwei benachbarten Dimerreihen
zu schwach ist, um eine geordnete (2X4)—Uberstruktur zu erreichen. Wegen der niedrigen
Desorptionstemperatur ist aber auch nicht méglich, die Ordnung der Oberfliche durch
Heizen bei hoheren Temperaturen zu verbessern.

Werden die Linienprofile energieabhangig gemessen, kénnen aus ihnen evtl. Riickschliisse
auf die Morphologie der Oberfliche gezogen werden. In Abbildung 5.25 sind die Ergeb-
nisse drei solcher Messungen dargestellt. Die Linienprofile fiir die (1x5)-, die (1x4)- und
die (1X8)—Uberstruktur sind in Abhéngigkeit von der Energie zu einem Graustufenbild zu-
sammen gefiigt. Die Bilder zeigen die reziproken Gitterstéibe entlang [332]. Im Gegensatz
zu der (1x5)-Uberstruktur kann bei der (1x4)- und (1x8)-Uberstruktur eine Struktur in
der Verteilung der Intensitidt entlang der Gitterstdbe beobachtet werden. Bei den beiden
letztgenannten Rekonstruktionen sind die Intensitdtsmaxima schrag entlang einer Gerade
angeordnet. Diese Intensitatsverteilung deutet auf eine Mikrofacettierung der Oberfliche
fiir diese beiden Rekonstruktionen hin. Die Intensitatsverteilungen kénnen als Gitterstéabe
der Mikrofacetten betrachtet werden. Die grofie Breite der Gitterstédbe ist ein Indiez fiir
die sehr kleine Terassenbreite der Mikrofacetten.

In Abbildung 5.23 sind zusétzlich auch die orthogonalen Einheitszellen eingezeichnet. Die
Indizierung der Uberstrukturen beziiglich der orthogonalen Einheitzelle fithrt zu folgen-
den Bezeichnungen: (1x5) ~ ¢(1x10)orth0., (1x4) ~ p(1%2)ortho., (1x3) ~ ¢(1%6)optno. und
(1x8) ~ p(1x4)ortho.. Um die Indizierung beziiglich der zwei verschiedenen Einheitszel-
len besser zu verdeutlichen, werden in Abbildung 5.24 beide Einheitszellen in simulierten
Beugungsbildern fiir die jeweilige Uberstruktur dargestellt.

Wihrend des Aufdampfprozesses wurden zusdtzlich auch AES-Messungen durchgefiihrt.
Fiir die AES-Messungen wurden die Ge-Augerelektronen bei 47eV und 52eV (MVV—Uber—
gang) und die Bi-Augerelektronen bei 96eV und 101eV (NVV-Ubergang) in Abhingigkeit
von der Aufdampfzeit gemessen. In Abbildung 5.26 sind die Ergebnisse der Messung dar-
gestellt. Ausgehend von der reinen Ge-Oberflache steigt das Bi-Signal fast linear an, bis
sich nach ca. 23 min die (1x5)-Uberstruktur in die (1x4)-Uberstruktur iibergeht. Bei die-
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a) c(1x1)/(1x1) b) c(1x10)/(1x5)

d) e(1x6)/(1x3)

g

e) p(x4)/1x8)

Abbildung 5.23: Darstellung der LEFED-Beugungsbilder der: a) (1 x 1)/¢(1 X 1)optho.-, b)
(1x5)/e(1x 5).07,,%0.-, ¢) (1x4) /p(1X2) ortho. - d) (1x3) /c(1X6)optho.- und e) (1x8) /p(1X4)ortho.-
Bi/Ge(113)-Uberstrukturen. Um den Zusammenhang zwischen der schiefwinkligen und der or-
thogonalen Aufstellung besser zu verdeutlichen sind in jeden Beugungsbild beide Uberstrukturein-
heitszellen eingezeichnet. In Abbildung 5.2/4 sind die dazugehdrenden simulierten Beugungsbilder
gezeichnet. Die im Beugungsbild der ¢) (1x4)- und der e)(1x 8)-Uberstruktur zusdtzlich auftre-
tenden schwachen und diffusen Streifen (Pfeile) sind ein Hinweis, daf§ es sich bei diesen beiden
Wismutiiberstrukturen eigentlich um (2xn)-Uberstrukturen handelt.
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Abbildung 5.24: Darstellung der simulierten Beugungsbilder der: a) (1 x 1) / ¢(1 X 1)ortho.-,

b) (1 x5) / e(l X B)optho- ¢) (1 x4) /p(1 X 2 ortho.~ d) (1 X 3) / e(1 X 6)ortho.~, €) (1 X 8)
/(1 X Dortho- f) (2 x4) / p(2 X 2)orthe.- Uberstrukturen. Um den Zusammenhang zwischen

der schiefwinkligen und der orthogonalen Aufstellung besser zu verdeutlichen sind in jeden Beu-
gungsbild beide Uberstruktureinheitszellen eingezeichnet.
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b) (1x4)

[33-2 ¢) (1x8)

Abbildung 5.25: Die Linienprofile fiir die (125)-, die (124)- und die (128)-Uberstruktur sind in
Abhdingigkeit von der Fnergie zu einem Graustufenbild zusammen gefiigt. Die Bilder zeigen die
reziproken Gitterstibe entlang [332]. Die eingezeichneten Pfeile markieren die Grundgitterstdbe.
Zwischen ihnen liegen die Uberstrukturstibe. Bei der (1x4)- und (128)-Uberstruktur sind die
Intensititsmazima schrig entlang einer Gerade angeordnet. Diese Intensititsverteilung deutet
auf eine Mikrofacettierung der Qberfliche hin. Die Intensititsverteilungen kénnen als Gitterstibe
der Mikrofacetten betrachtet werden. Die grofie Breite der Gitterstibe ist ein Indiez fiir die sehr
kleine Terassenbreite der Mikrofacetten

108



ser Bedeckung tritt ein Knick in der Augerkurve auf, das Bi-Augersignal steigt danach
mit einer flacheren Steigung an. Fiir den nicht linearen Anstieg am Beginn des Aufdampf-
vorgangs konnte bisher keine Erklarung gefunden werden. Nachdem die (1X3)—Uberstruk—
tur entstanden ist (32min) bleibt das Bi-Augersignal naherungsweise konstant, bzw. es
fallt dann wieder leicht ab. Der Abfall des Bi-Augersignals liegt sicherlich im Rahmen des
Meffehlers, welcher durch Unsicherheiten in der Kristallposition, des Emissionsstroms der
Elektronenkanone und der Auswertung der Augerintensitaten zuriickzufithren ist. Das Ge-
Augersignal verhilt sich wahrend des Aufdampfvorgangs umgekehrt proportional zu dem
Bi-Augersignal. Das Ge-Augersingal wird durch die Bi-Schicht um ca. 70% gedampft.
Wie bei der Adsorption von Sb auf Ge(113), wurde auch fiir die Bi-Adsorption versucht
mit Gleichung 5.4 die Bi-Bedeckung anhand der Augerkurven in Abhéngigkeit von der
Aufdampfzeit abzuschatzen. Wegen der in Kapitel 5.2.2 aufgefithrten Probleme, ist es
notig die aus Gleichung 5.4 resultierende Bi-Bedeckung (©p;(t)) auf die aus der Struk-
turanalyse gewonnene Bi-Bedeckung der (1x4)-Rekonstruktion zu normieren. Obwohl die
Struktur der (1x4)-Rekonstruktion Mikrofacetten aufweist, kann die Abschitzung ange-
wendet werden. In Abbildung 5.26 ist das Ergebnis der Abschétzung dargestellt. Die
Bi-Bedeckung steigt anfangs fast linear an (siehe oben) bis nach 23 min die (1x5)- in
die (1x4)-Uberstruktur iibergeht. Die Bedeckung der (1x4)-Rekonstruktion wurde wie
oben beschrieben auf 0.69ML (a~ 11/16ML) geeicht. Der Ubergang von der (1x1)- zur
(1x5)-Rekonstruktion tritt dann bei 0.4-0.5ML auf. Als moglicher Adsorptionsplatz fiir
die (1x1)-Rekonstruktion, kann der dreifach koordinierte Adsorbatplatz (Ad-Atommodell)
betrachtet werden. Die beobachtete Periodizitit und Bedeckung ist in Ubereinstimmung
mit den fiir das Ad-Atommodell erwarteten Werten. Nach dem Eintreten der (1X4)—Uber—
struktur steigt die Bi-Bedeckung mit einer kleineren Steigung weiter an. Nachdem sich
die (1x3)-Rekonstruktion gebildet hat (32min), bleibt die Bi-Bedeckung n&dherungswei-
se konstant. Der Unterschied der Bedeckung der (1x3)- und der (1x8)-Rekonstruktion
ist kleiner als der Mefifehler. Die Bi-Bedeckung dieser beiden Rekonstruktionen liegt im
Bereich 0.8-0.9ML.
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Abbildung 5.26: a) Darstellung der mit Gleichung 5.4 approzimierten Wismutbedeckung. In
die Berechnung der Bi-Bedeckung gehen die Intensititen der Bi- und Ge-Augerpeaks ein. b) Die
Intensititen der Augerpeaks sind in dieser Zeichnung willkirlich auf die Start- (Ge) bzw. auf
die Endintensititen (Sb) normiert.
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5.3.3 Messung mit Rontgenbeugung

Die Adsorption von Bi auf der Ge(113)-Oberfliche wurde auch mit Oberflachenréntgen-
beugung untersucht. Fiir eine Strukturanalyse wurden die Intensitaten der p(1x2)ytho
Bi/Ge(113)-Uberstruktur ((1x4)-Uberstruktur schiefwinklige Einheitszelle) gemessen. Im
weiteren Verlauf beziehen sich die Bezeichnungen der Uberstrukturen wieder auf die ortho-
gonale FEinheitszelle. Die Messungen fiir die Strukturanalyse erfolgten wie in Kapitel 5.2.3
fiir Sb/Ge(113) beschrieben. Bei einer Wellenlinge von A = 1.2A wurden soweit es geht
alle Inplane-Reflexe (La0) und eine Auswahl an Out-of-Plane-Reflexe (1.>0) gemessen.
Wie zu erwarten konnten die diffusen Streifen im Beugungsbild zwischen den Reflexreihen
(Abb. 5.23.c) mit Rontgenbeugung nicht gemessen werden. Jedoch zeigt sich auch bei den
Rontgenmessungen, dafl die Oberfliche stark eindimensional fehlgeordnet ist. Die eindi-
mensionalen Linienprofile zeigen verbreiterte Reflexe, die von einem hohen Untergrund
umgeben sind (Abb. 5.27). Die Reflexe konnten fiir eine Strukturanalyse denoch gut ge-
nug getrennt werden. Nach der Anwendung aller Korrekturen (Lorentz-, Polarisitions-
und Flachenkorrektur, sieche Kapitel 4.1.3) und der Mittelung symmetrisch dquivalenter
Reflexe (Spiegelsymmetrie, HKL = -HKI.) verbleiben fiir die Strukturanalyse 300 symme-
trisch unabhéngige Grund- und Uberstrukturreflexe. Diese teilen sich auf in 179 Inplane-
und 121 Out-of-Plane-Reflexe.

10000 |

Intensity a.u.
8
T

Abbildung 5.27: Linenprofile entlang [332] gemessen mit Réntgenbeugung. Die Reflexve sind
stark verbreitet und von einem hohen Untergrund umgeben.
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5.3.4 Strukturanalyse mit Rontgenbeugung

Wenn am Beginn einer Strukturanalyse keine Vorabinformationen aus anderen Methoden
vorliegen, betrachtet man in der Regel die Informationen, die aus den Rontgendaten direkt
zugénglich sind. Die Pattersonfunktion liefert Informationen iiber die in der rekonstruier-
ten Oberflachenschicht auftretenden Abstandsvektoren. Die aus den Inplane-Uberstruk-
turreflexen der p(1x2)-Bi/Ge(113)-Rekonstruktion berechnete Pattersonfunktion liefert
Hinweise, dafl es sich bei dieser Struktur eigentlich um eine p(ZXZ)—Uberstruktur han-
delt. Die Abstandsvektoren 2 und 3 in Abbildung 5.29.a deuten auf die Anwesenheit von
mindestens einem Dimer hin. Im LEED-Beugungsbild (Abb. 5.23.c) sind schwache dif-
fuse Streifen auf halbzahligen H-Positionen ([110]) zu erkennen, die diese Beobachtung
unterstiitzen. Besonders aufféllig ist der Abstandsvektor 1, dessen dazugehériges Maxi-
mum am starksten von allen auftretenden Maxima ausgebildet ist. Aufgrund der viel
héheren Kernladungszahl streuen die Bi-Atome die Réntgenstrahlung viel stérker als die
Ge-Atome. Das fithrt zu der Annahme, dafl der Abstandsvektor 1 einem Bi-Bi-Abstand
und die restlichen Abstandsvektoren Bi-Ge- und Ge-Ge-Abstédnden zu zuordnen sind. Man
wiirde mit der Pattersonfunktion erwarten, dafy auf der Oberfliche nur zwei Wismutato-
me pro p(1x2)-Einheitszelle vorkommen. Aus diesem Abstandsvektor 1at sich auch direkt
schlielen, daf die Bi-Atome durch eine Stufe getrennt sein miissen. Innerhalb einer Ebene
lassen sich diesem Abstandsvektor keine sinnvollen Bi-Adsorptionspldtze zuordnen. Kon-
struiert man eine Finheitszelle, bei der zwei Ebenen durch eine Einfachstufe getrennt sind,
1aBt sich dieser Abstandsvektor z.B. einem Abstand zwischen zwei dreifach koordinierten
Adsorbatplatzen zuordnen. Es ist aber auch eine Bi-Adsorption auf Substitutionsplatzen
moglich. Weitere Informationen erhofft man sich durch die Anwendung direkter Metho-
den. Wie in Kapitel 5.2.4 wurde von X. Torrelles aus den Inplane-Uberstrukturintensititen
eine auf eine Ebenen projezierte Elektronendichtekarte der Uberstruktur berechnet (Abb.
5.28.c). Anders als erwartet, sind nicht zwei starke Elektronendichteanhdufungen, sonde-
ren derer eine Vielzahl zu erkennen. Aus der Elektronendichtekarte konnte aufgrund der
Komplexibilitit der Uberstruktur kein Strukturmodell abgeleitet werden, jedoch legt die
Verteilung der Elektronendichte den Schlufl nahe, dal mehr als nur zwei Bi-Atome pro
p(1x2)-Einheitszelle vorkommen miissen. Das starke Maxium in der Pattersonfunktion
ist demnach auf eine Uberlagerung mehrerer identischer Bi-Bi-Abstandsvektoren zuriick-
zufithren.

Fiir die Strukturanalyse wurden Modelle mit einer p(1x2)- sowie mit einer p(2x2)-Ein-
heitszelle betrachtet. Die beste Ubereinstimmung zwischen theoretischen und experimen-
tellen Strukturfaktoren wurde mit den in Abbildung 5.29 dargestellten p(2x2)-Bi/Ge(113)-
Mikrofacettenmodell®,

erreicht. In diesem Modell ist die Oberflache aus (114)- und (111)-Mikrofacetten auf-
gebaut. Um einen besseren Uberblick zu gewinnen, wie die (113)-Oberflache aus den
beiden Mikrofacetten aufgebaut wird, ist in Abbildung 5.31 die Seitenansicht des Kri-
stallgitters schematisch dargestellt. Die (114)-Mikrofacette auf der linken Seite der Ab-
bildung 5.29 kann auch als gestufte (113)-Flache beschrieben werden. Die (001)-artigen
Ge-Stufenatome (S) werden durch Bi-Atome substituiert und bilden mit benachbarten Bi-
Substitutionsatomen Dimere. Diese Dimere entsprechen exakt den Dimeren die auf der

3Liange der Einheitsvektoren: |ag| = 8.00A, |bg| = 26.524, |co| = 18.76 A
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Abbildung 5.28: (a) Kontourliniendiagramm der aus den Inplane-Uberstrukturreflexen des
p(1x2)-Bi/Ge(113)-Datensatzes berechneten Pattersonfunktion. In b) ist das Mikrofacettenmo-
dell in der iiber die p(1x 2)-Finheitszelle gemittelten Anordnung dargestellt. Die in a) ermittelten
Abstandsvektoren (Pfeile) kénnen primdr Bi-Bi-Abstinden zugeordnet werden. ¢) Die aus den
Inplane- Uberstrukturreflexen berechnete Differenzsummenfunktion liefert die FElektronendichte
der gemittelten Uberstruktur. Um die Elektronendichte besser mit dem Ergebnis der Struktur-
analyse vergleichen zu kénnen, wurden in der FElektronendichtekarte die Positionen der Atome
mit offenen Kreisen markiert.
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(001)-Oberflache vorkommen (Abb. 5.17) [Lym96] . Auch die dreifach koordinierten Ad-
sorbatplitze (A) werden mit Bi-Adatomen besetzt. Das Auftreten der adsorbatinduzierten
(114)-Mikrofacette 1aBt die Vermutung aufkommen, daf die Bi bedeckte (114)-Oberflache
ebenfalls stabil ist. Nachdem auf dem gestuften Teil Elemente der Bi-Rekonstruktion der
(001)-Oberflache auftreten, ist es naheliegend, daff auch auf der (111)-Mikrofacette Ele-
mente der Bi/Si(111)-Oberflache vorkommen. Aus diesem Grund wurden die Adsorptions-
geometrien der 1/3ML (T4-Platz) und IML (Trimer) (v/3 x /3)-Bi/Si(111)-Uberstruktu-
ren genauer betrachtet (Abb. 5.18). Das 2/3ML Modell konnte ausgeschlossen werden, da
die (111)-Mikrofacette fiir diese Anordnung zu klein ist. Zusatzlich bietet sich auch das
"Zigzag”-Modell der (2x1)-Sb/Ge(111)-Rekonstruktion zur Diskussion an (Abb. 5.3.a).
Der Ty-Platz des 1/3ML Modells kann wegen der unzureichenden Ubereinstimmung von
theoretischen und experimentellen Strukturfaktoren (R, (|F|)=21.9%) schnell ausgeschlos-
sen werden. Die 1ML (\/§ X \/§)_ und (2x1)-Modelle sind sich im Aufbau sehr ahnlich
(Abb. 5.30), bei beiden Modellen sitzt das Adsorbatatom ontop auf dem darunterliegenden
Substratatom. In dem (\/§ X \/g)—ModeH bilden drei benachbarte Adsorbatatome (1a, 2a
u. 2b) einen Trimer, wobei im Fall der hier auftretenden Mikrofacetten eine Ge-Bindung
ungeséttigt bleibt. Im Gegensatz dazu, adsorbiert an dieser Position im (2x1)-Modell
ein weiteres Adsorbatatom (1b) und bildet mit benachbarten Adsorbatatomen eine Art
"7Zickzack”-Kette. Bei beiden Modellen bindet das Adsorbatatom mit einem Substrata-
tom und zwei weiteren Adsorbatatomen. Alle Bi-Atome sind dreifach koordiniert und
komplett abgeséttigt. Wie eingangs erwéhnt, stehen fiir die Strukturanalyse nur Inten-
sitdten der kleineren p(1x2)-Einheitszelle zur Verfiigung. Mit diesem Datensatz "sieht”
man deshalb die iiber die Fliche der p(1x2)-Einheitszelle gemittelte p(2x2)-Uberstruk-
tur. Die gemittelten Strukturen der beiden letztgenannten Modelle sind fast identisch.
Die gemittelte Kettenstruktur entspricht im Groben der ungemittelten Struktur in der
p(1x2)-Einheitszelle (hierbei werden nur die Bi-Atome der Kette betrachtet). Die gemit-
telte Trimerstruktur ist in Abbildung 5.28.b dargestellt. Die Trimeratome 2a u. 2b liegen
dort auf Splitpositionen und das Trimeratom la tritt doppelt, aber nur mit einer Be-
deckungswahrscheinlichkeit von jeweils 50% auf.

Um diese beiden Modelle zu unterscheiden, wurden alle Atompositionen innerhalb der
p(2x2)-Einheitszelle bis zur vierten Substratlage verfeinert. Fiir die unterschiedlichen
Adsorptionsplatze (A,S,T) wurde jeweils ein Temperaturfaktor und fiir alle Ge-Atome
ein weiterer Temperaturfaktor optimiert. Am Ende der Strukturoptimierung erzielt das
Mikrofacettenmodell mit dem Trimer auf der (111)-Mikrofacetten die beste Ubereinstim-
mung von theoretischen und experimentellen Strukturfatoren: Mikrofacettenmodell a) mit
Trimer R, (|F|)=15.1%, b) mit "Zickzack”-Kette R, (|F|)=16.8%. Fiir die Strukturanalyse
wurden 137 strukturelle Parameter und 4 Temperaturfaktoren optimiert. In Tabelle 5.9
und 5.10 sind die verfeinerten Atompositionen der asymmetrischen Einheit dargestellt. Die
11 Bi-Atome pro p(2x2)-Einheitszelle ergeben eine Bi-Beckung von 11/16ML~a0.69ML.
Die Intensitatsverlaufe entlang der Grund- und Uberstrukturstiabe und die Inplane-Inten-
sitdten des Mikfrofacettenmodells sind in den Abbildungen 5.32, 5.33 und 5.34 dargestellt.
Obwohl die Anzahl der Atome in den p(2x2)-Bi/Ge(113)- und ¢(2x2)-Sb/Ge(113)-Struk-
turen in etwa gleich sind, verdoppelt sich, aufgrund der niedrigeren Symmetrie, die Anzahl
der Parameter (N=137) in der Bi-Uberstruktur. Das schlechtere Parameter-zu-Daten-
punkte-Verhéaltnis und die in Kapitel 5.2.3 angesprochene Abhéangigkeit von Splitpositio-
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Abbildung 5.29: Zeichnung des Mikrofacettenmodels der p(2x2)-Bi/Ge(113)-Rekonstruktion.
a) Draufsicht, b) Seitenansicht. ¢) schematische Zeichnung der Oberfliche. In dieser Zeichnung
sind die Substratatome, die geschlossene Lagen bilden grau gezeichnet. Alle Bi-Atome und alle
Ge-Stufenatome sind mit offenen Kreisen gezeichnet. Die gestrichelte Linie zeigt den Verlauf

der Stufe. Bi-Atome: (S) Substitutionsplétze (Dimere), (A) dreifachkoordinierte Adsorbatplitze,
(T) Trimeratome
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Abbildung 5.30: Darstellung des Trimer- und des Kettenmodells auf der (111)-Mikrofacette.

In der Zeichnung wurde nicht die ganz Finheitszelle eingezeichnet, sondern nur der Bereich der
(111)-Mikrofacette.

0.384 nm
ey

Abbildung 5.31: Seitenansicht der Diamantstruktur zwischen der (001)- und der (111)-Fldche.
Der Schnitt durch das Gitter zeigt die Projektion der Atome in [110]-Richtung. Die (113)-
Oberfliche ist mit einer schwarzen Linie gekennzeichnet. Die Markierungen auf der (113)-
Oberfliche reprdsentieren die Grenzen der p(2x 2)-Finheitszelle. Durch die Bi-Adsorption bilden
sich (114)- (gepunktet) und (111)-Mikrofacetten (gestrichelt).
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Tabelle 5.8: Bi-Ge- und Bi-Bi-Bindungslingen im Vergleich.

Bindung Atom ZSXRD[A] lkov. [A] lmet. [A]
Bi-Bi 1-1 3.03 2.92 3.09
Bi-Bi 4-4 3.06 2.92 3.09
Bi-Bi 6-7 3.08 2.92 3.09
Bi-Bi -7 3.39 2.92 3.09
Bi-Ge 1-21 2.82 2.68

Bi-Ge 1-31 2.78 2.68

Bi-Ge 2-15 2.62 2.68

Bi-Ge 2-21 2.80 2.68

Bi-Ge 3-15 | 2.57 2.68

Bi-Ge 3-19 | 2.86 2.68

Bi-Ge 4-8 2.92 2.68

Bi-Ge 4-18 | 2.78 2.68

Bi-Ge 5-8 2.64 2.68

Bi-Ge 5-9 2.62 2.68

Bi-Ge 5-10 2.72 2.68

Bi-Ge 6-12 2.62 2.68

Bi-Ge 7-22 | 2.87 2.68

nen und Temperaturfaktoren machen es fiir die Strukturoptimierung nétig, Nebenbedin-
gungen einzufithren, die die Bindungsabstinde in einem physikalisch sinnvollen Rahmen
halten. Als Nebenbedingung wird die sogenannte ”Keatingenergie” angewendet [Kea66,
Ped89]. Mit der Keatingenergie wird die elastische Energie approximiert, die aus der Aus-
lenkung der Atome aus ihren idealen Gitterplétzen resultiert. Bei der Strukturoptimierung
wird die Summe R, (|F|) + k& Exeqr. minimiert. Werden durch den Fitalgorithmus zu kurze
oder zu lange Bindungsabsténde vorgeschlagen, steigt die Keatingenergie Ex..;. und die
vorgeschlagene Konfiguration wird verworfen. Wie stark die Keatingenergie die Struktur-
verfeinerung beeinflufit wird durch die Konstante k bestimmt. Diese Konstante wurde
so gewdhlt, dafl die aus der Strukturoptimierung resultierenden Ge-Ge-Bindungslangen
maximal 10% von den idealen Bindungslangen abweichen. Im Allgemeinen sind die Abwei-
chungen der experimentell bestimmten Bindungslangen dhnlich wie in der Sb/Ge(113)-
Struktur. Die Ge-Ge-Bindungslingen liegen in einem Bereich von 2.24-2.69A. Die Bi-Ge-
und Bi-Bi-Bindungsabstédnde sind in Tabelle 5.8 dargestellt. Die Bi-Ge-Bindungsléngen
weichen bis zu 7% von der Summe der kovalenten Radien ab. Die Bi-Bi-Bindungsabstande
liegen groBtenteils bei dem Wert fiir metallisches Wismut. Die Werte entsprechen den
Bi-Bi-Bindungsldangen, welche auch auf den niedrig indizierten Oberflichen beobachtet
wurden (Kap. 5.3.1). Der zu grofie Bi-Bi-Bindungsabstand (3.39A) innerhalb des Trimers
kann evtl. auf eine Fehlordnung in der Verteilung der Trimere zuriickgefiithrt werden.

In der Oberflicheneinheitszelle wird mit Ausnahme eines Dimers (S 1), die Spiegelsym-
metrie wie sie in Abbildung 5.29 dargestellt ist, beriicksichtigt. Durch diesen Dimer wird
an sich die Spiegelsymmetrie gebrochen, in der gemittelten p(1x2)-Einheitszelle (Abb.
5.28) jedoch bleibt sie erhalten. Beide Dimere werden in den Rechnungen als symmetri-
sche Dimere betrachtet. Bedingt durch den symmetriebrechenden Dimer treten zuséatzlich
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Spiegeldoméanen auf.

Die diffusen Streifen im LEED-Beugungsbild (Abb. 5.23) lassen sich in dem Mikrofa-
cettenmodell sehr gut mit diesen beiden Dimeren erkléren. Bei der Strukturanalyse der
Shb/Ge(113)-Rekonstruktion wurde bereits gezeigt, dal die Korrelation zwischen zwei be-
nachbarten Dimerreihen aufgrund des groBen Abstands von 13.26A sehr klein ist (Abb.
5.10). In der Bi/Ge(113)-Uberstruktur sind die dquivalenten Dimerreihen 26.52A (eine
p(2x2)-Einheitszellenlange) getrennt. Bei diesen groBen Abstédnden ist anzunehmen, daf}
keine Korrelation zwischen den dquivalenten Dimerreihen vorhanden ist. Die relative An-
ordnung der dquivalenten Dimerreihen zueinander ist dann rein zuféllig. Diese Unordnung
entlang [332] erkldrt auch warum nur diffuse Streifen und nicht wie bei Sh/Ge(113) zu-
mindest schwache Reflexe sichtbar sind.

Fiir den Vergleich mit der Pattersonfunktion und der aus den direkten Methoden be-
rechneten Elektronendichtekarte ist in Abbildung 5.28 die iiber die Fliache der p(1x2)-
Einheitszelle gemittelte p2x2)-Bi/CGe(113)-Uberstruktur dargestellt. Alle markanten Ab-
standsvektoren der Pattersonfunktion konnten in dem Strukturmodell Bi-Bi- und Bi-Ge-
Abstanden zugeordnet werden. Um die Elektronendichte besser mit dem Ergebnis der
Strukturanalyse vergleichen zu kénnen, wurden in der Elektronendichtekarte die Positio-
nen der Atome mit offenen Kreisen markiert. Die Ubereinstimmung zwischen dem opti-
mierten Mikrofacettenmodell und der Elektronendichtekarte ist fiir Bi/Ge(113) nicht so
gut wie fiir Sb/Ge(113), denoch stimmen einige Details sehr gut {iberein. Dieses Beispiel
zeigt aber auch, dafl die Entwicklung der direkten Methoden weiter voran getrieben wer-
den muf}, um auch solche komplexe Strukturen wie die p(2x2)-Bi/Ge(113)-Rekonstruktion
verniinftig interpretieren zu kénnen.
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Abbildung 5.32: Zeichnung der Intensitit entlang der Gitterstibe fiir das p(2¢2)-Bi/Ge(113)-

Mikrofacettenmodell
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Abbildung 5.33: Zeichnung der Intensitit entlang der Gitterstibe fir das p(2¢2)-Bi/Ge(113)-
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Tabelle 5.9: Atompositionen die sich aus der Optimierung der Rontgendaten fiir das p(2x2)-
Bi/Ge(113)-Mikrofacettenmodell ergeben und die idealen Volumenpositionen sind in relativen

FEinheiten, die Schwingungsamplituden u sind in absoluten Finheiten [A] angegeben. Linge der
FEinheitsvektoren: |a| = 4.00A, |b| = 13.264, |¢| = 18.76 A

Nr. | Sorte | Ad-Pos. | p(2x2) SXRD [rel. Koord.] | Bulk [rel. Koord.] | u[A]
T [Bi  |Sub. | (0.121, 0.176, 0.016) (1.00, 0.18, 0.00) | 0.14
2. |Bi | Ad (0.000, 1.795, 0.054) 0.12
3. Bi Ad. ( 1.000, 1.801, 0.084) 0.12
4. Bi Sub. ( 0.618, 1.410, 0.109) ( 0.50, 1.41, 0.09) | 0.14
3. Bi Ad. ( 0.501, 1.035, 0.156) 0.12
6. | Bi | Trim. |(1.000,0.610, 0.171) 0.19
7. | Bi Trim. ( 0.576, 0.438, 0.109) 0.19
8. | Ge ( 0.506, 1.198, 0.075) (0.50, 1.23, 0.07) | 0.08
9. Ge ( 0.000, 0.930, 0.106) ( 0.00, 0.91, 0.09) | 0.08
10. | Ge ( 1.000, 0.927, 0.094) ( 1.00, 0.91, 0.09) | 0.08
11. | Ge ( 0.000, 0.743, 0.071) (0.00, 0.73, 0.07) | 0.08
12. | Ge ( 1.000, 0.740, 0.066) ( 1.00, 0.73, 0.07) | 0.08
13. | Ge ( 1.000, 0.981,-0.045) ( 1.00, 1.00,-0.02) | 0.08
14. | Ge ( 1.000, 1.164,-0.004) (1.00, 1.18, 0.00) | 0.08
15. | Ge ( 0.545, 1.696, 0.021) ( 1.50, 1.68, 0.00) | 0.08
16. | Ge ( 0.000, 1.005,-0.025) ( 0.00, 1.00,-0.02) | 0.08
17. | Ge ( 0.000, 1.192, 0.001) ( 0.00, 1.18, 0.00) | 0.08
18. | Ge (0.531, 1.504,-0.022) (0.50, 1.50,-0.02) | 0.08
19. | Ge ( 1.000, 1.975.,-0.006) ( 1.00, 0.00,-0.02) | 0.08
20. | Ge ( 0.496, 0.699,-0.005) ( 1.50, 0.68, 0.00) | 0.08
21. | Ge ( 0.000, 1.975,-0.025) ( 0.00, 0.00,-0.02) | 0.08
22. | Ge ( 0.504, 0.505,-0.036) (0.50, 0.50,-0.02) | 0.08
23. | Ge ( 1.000, 1.277,-0.121) (1.00, 1.27,-0.11) | 0.08
24. | Ge ( 1.000, 1.472,-0.104) (1.00, 1.45,-0.09) | 0.08
25. | Ge ( 0.000, 1.282,-0.122) ( 0.00, 1.27,-0.11) | 0.08
26. | Ge ( 0.000, 1.474,-0.097) ( 0.00, 1.45,-0.09) | 0.08
27. | Ge ( 0.510, 1.760,-0.116) ( 0.50, 1.77,-0.11) | 0.08
28. | Ge (1 0.545, 1.952,-0.091) ( 0.50, 1.95,-0.09) | 0.08
29. | Ge ( 1.000, 0.273,-0.107) ( 1.00, 0.27,-0.11) | 0.08
30. | Ge ( 1.000, 0.472,-0.107) ( 1.00, 0.45,-0.09) | 0.08
31. | Ge ( 0.000, 0.268,-0.114) ( 0.00, 0.27,-0.11) | 0.08
32. | Ge ( 0.000, 0.441,-0.090) ( 0.00, 0.45,-0.09) | 0.08
33. | Ge (1 0.497, 0.772,-0.122) ( 0.50, 0.77,-0.11) | 0.08
34. | Ge ( 0.423, 0.964,-0.098) ( 0.50, 0.95,-0.09) | 0.08
35. | Ge ( 1.000, 1.544,-0.212) ( 1.00, 1.55,-0.20) | 0.08
36. | Ge ( 1.000, 1.733,-0.197) ( 1.00, 1.73,-0.18) | 0.08
37. | Ge ( 1.500, 0.046,-0.205) ( 1.50, 0.05,-0.20) | 0.08
38. | Ge ( 0.000, 1.544,-0.210) ( 0.00, 1.55,-0.20) | 0.08
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Tabelle 5.10: Atompositionen die sich aus der Optimierung der Réntgendaten fiir das p(2x2)-
Bi/Ge(113)-Mikrofacettenmodell ergeben und die idealen Volumenpositionen sind in relativen
FEinheiten, die Schwingungsamplituden u sind in absoluten Finheiten [A] angegeben. Linge der

FEinheitsvektoren: |a| = 4.00A, |b| = 13.26A4, |¢| = 18.76 A

Nr. | Sorte | Ad-Pos. | p(2x2) SXRD [rel. Koord.] | Bulk [rel. Koord.] | u[A]
39. | Ge ( 0.000, 1.706,-0.181) ( 0.00, 1.73,-0.18) | 0.08
10. | Ge ( 0.527, 0.223,-0.182) (0.50, 0.23,-0.18) | 0.08
1. | Ge ( 1.000, 0.544,-0.216) ( 1.00, 0.55,-0.20) | 0.08
42. | Ge ( 1.000, 0.717,-0.193) (1.00, 0.73,-0.18) | 0.08
43. | Ge ( 0.000, 0.543,-0.202) ( 0.00, 0.55,-0.20) | 0.08
14. | Ge ( 0.000, 0.718,-0.197) (0.00, 0.73,-0.18) | 0.08
45. | Ge (0.499, 1.041,-0.207) (0.50, 1.05,-0.20) | 0.08
46. | Ge ( 0.498, 1.228,-0.177) (0.50, 1.23,-0.18) | 0.08
47. | Ge ( 1.000, 1.813,-0.300) ( 1.00, 1.82,-0.30) | 0.08
48. | Ge ( 1.000, 0.001,-0.272) ( 1.00, 2.00,-0.27) | 0.08
49. | Ge ( 0.000, 1.805,-0.282) ( 0.00, 1.82,-0.30) | 0.08
50. | Ge ( 0.000, 1.982,-0.267) (0.00, 2.00,-0.27) | 0.08
51. | Ge ( 0.500, 0.318,-0.290) (0.50, 0.32,-0.30) | 0.08
52. | Ge (1 0.496, 0.499,-0.281) ( 0.50, 0.50,-0.27) | 0.08
53. | Ge ( 1.000, 0.825,-0.298) ( 1.00, 0.82,-0.30) | 0.08
54. | Ge ( 1.000, 1.007,-0.280) ( 1.00, 1.00,-0.27) | 0.08
55. | Ge ( 0.000, 0.825,-0.300) ( 0.00, 0.82,-0.30) | 0.08
56. | Ge ( 0.000, 1.003,-0.279) (0.00, 1.00,-0.27) | 0.08
57. | Ge ( 0.500, 1.315,-0.293) (0.50, 1.32,-0.30) | 0.08
58. | Ge (10.494, 1.495,-0.279) ( 0.50, 1.50,-0.27) | 0.08
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5.3.5 Zusammenfassung Bi/Ge(113)

Mit einer Kombination unterschiedlicher Methoden (SXRD, SPA-LEED, AES) wurde die
Adsorption von Bi auf einer Ge(113)-Oberflache untersucht. In Abhéngigkeit von der Auf-
dampfzeit treten eine Reihe von Uberstrukturen auf:

(3x1)/c(3% 1 )ortho. = (1X1) /(1 X 1) ortho. = (1X5)/c(1XD)ortho. = (1X4)/P(1X2)ortho. —
(1 x3)/c(1 X 6)ortho. — (1 X 8)/p(1 X 4)ortho.

Uber Augermessungen konnten die dazugehorigen Bi-Bedeckungen abgeschétzt werden.
Die Bi-Bedeckung steigt maximal bis zu der Sattigungsbedeckung von 0.8-0.9ML an.Nach
dem Eintreten der (1 x 3)/c(1 x 6)Ortho.—Uberstruktur andert sich die Bi-Bedeckung nur
noch geringfiigig.

Energieabhangige Linienprofile liefern erste Hinweise auf eine Mikrofacettierung der Ober-
fliche. Die Rontgenstrukturanalyse bestatigt diese Vermutung. Durch die Adsorption von
Bi werden (114)- und (111)-Mikrofacetten induziert. In dieser Microfattenstruktur bildet
Bi Dimere wie auf der (001)- und Trimere wie auf der (111)-Oberfliche. Ebenfalls werden
die fiir die Ge(113)-Oberflache typischen dreifach koordinierten Adsorbatplatze besetzt.
Die offenen Bindungen auf der Oberfliche werden fast vollsténdig abgesattigt. Eine un-
gesittigte Bindung pro p(2x2)-Finheitszelle bleibt auf der (111)-Mikrofacette erhalten.
Aufgrund der Mikrofacettierung der Oberfliche kann ausgeschlossen werden, Bi-Filme mit
héheren Bedeckungen als Surfactants fiir die Halbleiterepitaxie einzusetzen. Eine Ausnah-
me konnte die ¢(1x1)-Rekonstruktion (Og, < 0.5ML) darstellen. Ob diese Rekonstruktion
tauglich ist das Schichtwachstum zu verbessern, mufl anhand weiterer Untersuchungen
noch {iberpriift werden.

Durch die Adsorption von Bi kénnen auf der Ge(113)-Oberflache Strukturen bis zu einer
Breite von 52A erzeugt werden. Nachdem hier aufgestellten Mikrofacettenmodell kénnen
damit Nanogridben unterschiedlicher Breite gebildet werden. Es darf spekuliert werden,
diese selbstanordnenden Nanograben durch Deposition zusatzlicher Adsorbate fiir die Her-
stellung eindimensionaler Nanodrahte geeignet ist.
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Kapitel 6

Halbleiterwachstum

6.1 Wachstum von Halbleiterepitaxieschichten

Mit Beugungsmethoden ist es zwar nicht méglich die Wirkungsweise eines Surfactants auf
der mikroskopischen Skala unmittelbar zu beobachten, jedoch kénnen aber Informationen
gewonnen werden, ob ein Adsorbat als Surfactant wirkt und wie sich die Anwesenheit
der Adsorbatschicht auf das Wachstum auswirkt. Wie in Kapitel 3.3.2 eingefiihrt, kann
aus dem Intensitatsverlauf des spekularen Reflexes ((0,0)-Reflex) in einer Antiphasen-
bedingung der Wachstumsmodus abgeleitet werden. Zum Beispiel sind parabelférmige
Oszillationen der Intensitdt in Abhéngigkeit von der Aufdampfzeit ein eindeutiges Indiz
fiir das perfekte Lagenwachstum (Abb. 3.10). Zusétzlich kann iiber die Verteilung der dif-
fusen Intensitit die mittlere Inselgréfle bzw. die Inselgréfenverteilung berechnet werden
[GieO1].

In diesem Kapitel wird das Wachstum von Ge und Si auf der reinen und der mit einem Sur-
factant bedeckten Ge(113)-Oberflache in der Anfangsphase der Epitaxie mit Beugungs-
methoden untersucht.

6.2 Ge auf Ge(113)

Das homoepitaktische Wachstum auf der Ge(113)-Oberflache wurde sowohl mit der SPA-
LEED-Aparatur, als auch mit dem Oberflichenréntgendiffraktometer untersucht. Bei den
SPA-LEED-Messungen wurden nach bestimmten Intervallen der Aufdampfvorgang un-
terbrochen und anschliefend eindimensionale Reflexprofile des (0,0)-Reflexes mit dem
SPA-LEED aufgenommen. Die eindimensionalen Reflexprofile wurden entlang [332] und
[110] gemessen. Durch die Wahl der Elektronenenergie von 80eV, wird bei einer geeig-
neten Antiphasenbedingung (S=2.5) gemessen. Aus den eindimensionalen Reflexprofilen
1aBt sich der zentrale und der diffuse Anteil des Reflexes durch Anpassen von Lorentz-
kurven separieren. Das Ergebnis dieser Messungen ist in Abbildung 6.1 dargestellt. Es
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Abbildung 6.1: Intensitit des (0,0)-Reflexes in einer Antiphasenbedingung (S=2.5) in
Abhdingigkeit von der Aufdampfzeit. Bei 370K und 450K sind stark gedimpfte Oszillationen
zu beobachten, welche auf ein gehemmies Lagenwachstum hindeuten. Bei Ty ;. =670K ist
die Intensitit wdihrend des Aufdampfvorgangs konstant, was typisch fiir einen ”Step flow”-
Wachstumsmodus ist. In dem Temperaturbereich zwischen diesen beiden oben genannten Wachs-
tumsmoden (T ;50 =570K), treten wahrscheinlich beide Mechanismen gleichzeitig auf.
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wurden insgesamt vier Messreihen bei Kristalltemperaturen von 370K, 450K, 570K und
670K durchgefiihrt.

Bei 370K und 450K sind stark gedampfte Oszillationen zu beobachten, welche auf ein ge-
hemmtes Lagenwachstum hindeuten (Abb. 6.1). Mit den Gleichungen 3.24-3.28 in Kapitel
3.3.2 kénnen die Bedeckungen der einzelnen Lagen direkt aus den Beugungsintensitéiten
abgeleitet werden. Dieser Ansatz gilt jedoch nur fiir ein Modell in dem maximal zwei
Schichten gleichzeitig wachsen. Bei einer Kristalltemperatur von 450K wichst die erste
Lage bis zu einer Gesamtbedeckung 0., & 0.8-0.9ML anndhernd perfekt auf, dann aber
beginnen auf der ersten Lage Inseln der zweiten Lage zu nukleieren (Abb. 6.2). Die er-
ste Lage ist bei einer Gesamtbedeckung 0., &~ 1.2ML naherungsweise geschlossen. Das
Wachstum der dritten Schicht setzt bereits ein, wenn die zweite Schicht erst halb ge-
schlossen ist (Ot & 1.6ML). Die vierte Ge-Lagen beginnt ebenfalls zu wachsen bevor
die zweite Lage geschlossen ist (O10 &~ 2.5ML). An diesem Punkt ist das Modell, mit
dem die Bedeckungen der einzelnen Lagen berechnet werden, nicht mehr giiltig, da hier
mehr als zwei Lagen gleichzeitig aufwachsen. FEs ist offensichtlich, dafl zunehmend mehr
Schichten gleichzeitig aufwachsen. Die Oberfliche rauht wahrend des Wachstums dadurch
stark auf. Bei einer Kristalltemperatur von 370K, rauht die Oberfliche, im Vergleich zu
450K, noch schneller auf. Bevor die erste Lage geschlossen ist, beginnen die zweite und
die dritte Lage bereits zu wachsen. Mit dem Einsetzen des Wachstums der dritten Schicht
ist bereits das Modell fiir die Berechnung der Ge-Lagen nicht mehr giiltig.

Bei Tri5t.=670K ist die Intensitdt wiahrend des Aufdampfvorgangs konstant (Abb. 6.1).
Dieses Verhalten ist typisch fiir einen ”Step Flow”-Wachstumsmodus. Bei dieser Tempera-
tur sind die auf die Oberfliche treffenden Ge-Atome so mobil, daf} sie iiber weite Strecken
diffundieren und sich an den néchsten Inselnkanten anlagern. In dem Temperaturbereich
zwischen diesen beiden oben genannten Wachstumsmoden, treten wahrscheinlich beide
Mechanismen gleichzeitig auf.

Diese Wachstumsmessungen wurden im Rahmen des Meflaufenthaltes am Hasylab auch
mit Rontgenbeugung untersucht. Bei den Réntgenmessungen wurde die Intensitét des
(11 0.3)-Reflexes withrend des Aufdampfvorgangs gemessen. Dieser Reflex wurde gewihlt,
da er nahe einer Antiphasenbedingung (Antibraggpunkt) liegt. Das Wachstumsverhalten
in Abhédngigkeit von der Kristalltemperatur ist qualitativ dasselbe, wie bei den SPA-
LEED-Messungen (Abb. 6.3). Bei 450K werden ebenfalls stark gedampfte Oszillationen
beobachtet, wahrend der Step Flow-Wachstumsmodus aber, aufgrund der héheren Ge-
Aufdampfrate, bei hoheren Kristalltemperaturen auftritt (870K statt 670K (SPA-LEED)).

Mifit man im ersten Minimum der Intensitatskurve (T=450K, Abb. 6.1, Pfeil) das Profil
des (0,0)-Reflexes, beobachtet man eine "nierenférmige” Verteilung der diffusen Inten-
sitdt um den Zentralreflex (Abb. 6.4). Martin Gierer hat im Rahmen seiner Habilitati-
onsarbeit dieses Reflexprofil mit der Doméanenmatrixmethode ausgewertet [GieOlb] . Im
ersten Schritt der Profilanalyse wurde das 2D-Profil entlang der [332]- und der [110]-
Richtung aufintegriert, um Informationen iiber die Fehlordnung entlang der [110]- bzw.
der [332]-Richtung daraus zu gewinnen (Abb. 6.5, oben). Das Reflexprofil entlang der
[110]-Richtung ist aufgespalten, was auf eine bevorzugte Inselgréfie in dieser Richtung
hindeutet. Mit der Doménenmatrixmethode wurde anschlieend aus diesem Profil die
Doménenverteilung bestimmt. Bei den Rechnungen wurden zwei Doméanentypen ange-
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Abbildung 6.2: Entwicklung der Bedeckungen der einzelnen Lagen direkt abgeleitet aus den
Beugungsintensititen (Abb.6.1), dargestellt fiir die Kristalltemperaturen 370K und 450K. Die
diagonal verlaufenden Geraden kennzeichnen die Entwicklung der einzelnen Lagenbedeckung fiir
ein perfektes Lagenwachstum.
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Abbildung 6.3: Intensitditsverlauf des (1 1 0.3)-Refleves wihrend des Aufdampfvorgangs, ge-
messen mit Rontgenbeugung. Das Wachstumsverhalten in Abhdngigkeit von der Kristalltempe-

ratur ist qualitativ das selbe, wie bei den SPA-LFEFED-Messungen (Abb. 6.1).
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nommen, ndmlich Inseln und Terrassen. Diese Annahme ist insofern gerechtfertigt, da bei
dieser Bedeckung (O¢. ~ 0.5ML) ndherungsweise nur eine Lage aufwachst (Abb. 6.2). Die
aus den Rechnungen resultierende Inselverteilung ist in Abbildung 6.5 (unten) dargestellt.
Die Analyse ergab, daB eine bevorzugte InselgréBe mit einer mittleren Linge von 36A auf-
tritt. Die Inseln haben in dieser Richtung im Mittel einen Abstand von 72A. Senkrecht
dazu, in der [332]-Richtung ist das Profil nicht aufgespalten und 148t sich gut durch eine
geometrische Verteilung der Doménenlédngen anpassen, die zu einer mittleren Inselgréfie
von 44A  fithrt. Dieses nierenférmige 2D-Reflexprofil konnte auch bei den Minima mit
hoheren Bedeckungen (Og, &~ 1.5, 2.5ML) in der Intensitétskurve und bei den Minima in
der Intensitatskurve bei T, =370K beobachtet werden. Diese Reflexprofile sind aber
wegen der zunehmenden Rauhigkeit weniger stark ausgeprégt als das oben beschriebene.

6.3 Ge auf Ge(113) mit Surfactants

Im néchsten Schritt der Untersuchung des Wachstumsverhaltens wurde betrachtet, wel-
chen Einflufl die Voradsorption von Sb oder Bi auf das homoepitaktische Wachstum hat.
Diese Messungen wurden ebenfalls in situ mit dem Oberflichendiffraktometer durch-
gefithrt. Wie bei den vorangegangenen Messungen wurde die Intensitét des (1 1 0.3)-
Reflexes wahrend des Aufdampfvorgangs beobachtet.

Vor den eigentlichen Wachstumsexperimenten wurde die Ge(113)-Oberfliche mit 0.7-
0.8ML Sb bzw. Bi belegt. Dabei stellt sich die in Kapitel 5.2 und 5.3 vorgestellten
¢(2x2)-Sh/Ge(113)- bzw. p(2x2)-Bi/Ge(113)-Uberstrukturen ein. Anschliessend wurde
bei verschiedenen Kristalltemperaturen Germanium auf die adsorbatbedeckte Ge(113)-
Oberfliche aufgedampft. Diese Messungen wurde mit der selben Ge-Aufdampfrate wie
bei den Réntgenmessungen auf der reinen Oberfliche durchgefiithrt. Die Ergebnisse der
Messungen sind in Abbildung 6.6 zusammengefaft:

Ge auf ¢(2x2)-Sb/Ge(113): Bei der Kristalltemperatur 770K fallt die Intensitét des
(1 1 0.3)-Reflexes expontiell mit der Aufdampfzeit ab. Der Intensititsverlauf dhnelt dem
auf der reinen Flache (720K, Abb. 6.3). Wahrend ohne die Voradsorption von Sh die In-
tensitat nach 60min auf 52% des Startwertes (Omin) abgefallen ist, fallt sie mit Sb zum
selben Zeitpunkt auf 18% ab. Daraus kann geschlossen werden, dafl die mit Sb beleg-
te Oberflache wahrend des Ge-Wachstums schneller als die reine Oberfliche aufrauht.
Eine Erklarung dafiir liefert das Strukturmodel fiir die Sh-Rekonstruktion. Damit das
Ge-Substrat fehlerfrei fortgefithrt werden kann, miissen die Sh-Interstitialatome wieder
entfernt werden. Die grofie mittlere Bindungsenergie der Sh-Atome in dieser Rekonstruk-
tion sind ein Indiez fiir die hohe Aktivierungenergie dieses Vorgangs. Die Anwesenheit der
Sh-Interstitialatome behindert damit das Lagenwachstum der Ge(113)-Oberfliche. Dieses
Wachstumsverhalten tritt auch bei hoheren Temperaturen auf. Wahrend bei 870K auf der
reinen Flache schon der Step Flow-Wachstumsmodus beobachtet werden kann, erkennt
man bei 900K auf der mit Sb bedeckten Oberfliche immer noch einen leichten Abfall
in den Rontgenintensitdten. Das Ge-Wachstum wird auch in diesem Wachstumsmodus
durch die Sb-Adsorbatatome behindert.

Ge auf p(2x2)-Bi/Ge(113): Die maximale Aufdampftemperatur wird durch die Desorp-
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Abbildung 6.4: 2D-Reflexprofil des (0,0)-Reflexes in einer Antiphasenbedingung (S=2.5) nach
dem Aufdampfen einer halben Monolage Ge auf der Ge(113)-Oberfliche.
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Abbildung 6.5: Oben: Findimensional Reflexprofile die aus der Integration des 2D-
Reflexprofiles hervorgegangen sind. Unten: Verteilung der Insellingen, berechnet aus den in-
tegrierten Reflexprofilen durch die Domdnenmatrizmethode.

tionstemperatur von Bi bestimmt. Fiir die Wachstumsmessungen wurde deshalb eine Kri-
stalltemperatur von 670K gewahlt. Will man bei héheren Temperaturen das Ge-Wachstum
untersuchen, mufl mit dem Germanium gleichzeitig auch Wismut aufgedampft werden, um
die durch die Desorption bedingte Abnahme der Bi-Bedeckung auszugleichen. Die Inten-
sitat des (1 1 0.3)-Reflexes nimmt im Laufe des Aufdampfprozesses kontinuierlich ab, bis
sie nach 40 min auf 0 abgefallen ist. Es ist offensichtlich, dafl die durch die Bi induzierte Mi-
krofacettierung bereits aufgerauhte Ge(113)-Oberfliche wahrend des Aufdampfvorgangs
stark aufrauht. Im Nachhinein erscheint es unsinnig Wachstumsexperimente auf einer sol-
chen Oberfliche durchzufithren, zum Zeitpunkt der Wachstumsexperimente jedoch war
die Struktur der p(2x2)-Bi-Rekonstruktion noch nicht bekannt.

6.4 Si auf Ge(113) mit und ohne Surfactants

Im letzten Teil der Messungen wurde das Wachstum von Silizium auf der reinen und
der adsobatbedeckten Oberfliche untersucht. Die Ergebnisse der hetero Wachstumsexpe-
rimente sind in Abbildung 6.7 dargestellt.

Si auf Ge(113): Bei 470K kann ansatzweise ein oszilatorisches Verhalten der Intensitét
des (1 1 0.3)-Reflexes beobachtet werden. Eine mégliche Erklirung konnte ein statisti-
sches Inselwachstum sein. In diesem Modus sind die Si-Adatome nicht mobil genug um
grossere Distanzen zu diffundieren und sich zu geschlossenen Inseln zusammenzufiigen.
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Abbildung 6.6: Intensititsverlauf des (11 0.3)-Reflexes wihrend des Aufdampfens von Ge auf
der mit Sb und Bi belegten Ge(113)-Oberfliche, gemessen mit Rintgenbeugung.
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Sie bleiben an ithrem Auftreffpunkt liegen oder diffundieren nur gehemmt umher. Auf ei-
ner glatten Substratoberfliche fiillen die Si-Adatome somit statistisch die erste Lage auf,
bis diese soweit geschlossen ist, dafi die zweite Lage besetzt werden kann. Die Oberfliche
rauht hier sehr schnell auf. Bei 670K und 770K dagegen steigt die Intensitédt erst an, um
dann nach 40-50min wieder langsam abzufallen. Aus diesen Daten lassen sich leider keine
Modelle fiir das Si-Wachstum ableiten. Dafiir sind weitere Messungen wie zum Beispiel
STM-Messungen notwendig. Messungen bei hohen Kristalltemperaturen 870-900K waren
leider aufgrund eines Defekts an der Si-Quelle nicht mehr méglich.

Si auf Bi,Sb/Ge(113): Durch die Voradsorption von Bi und Sb anderte sich bei 670K
der Wachstumsmodus fiir das Silizium. Durch den Einflul der Metalladsorbate sind jetzt
wie bei 470K (reine Flache) stark gedampfte Oszilationen erkennbar. Wie auch schon beim
Ge-Wachstum kann beim Si-Wachstum keine Verbesserung der Wachstumseigenschaften
beobachtet werden.

- Ge(113)-Si
(T=470 K) _ Ge(113)/Sb-Si

(T=670 K)

Ge(113)-Si ]
(T=670 K)

Intensity (arb. units)

Ge(113)-Sii
(T=770 K) _

Ge(113)/Bi-Si
(T=670 K)

0 20 40 60 8010012 0O 20 40 60 80 10
Aufdampfzeit t{min] Aufdampfzeit t{min]

Abbildung 6.7: Intensititsverlauf des (11 0.3)-Refleves wihrend des Aufdampfens von Si auf
der mit Sb und Bi belegten Ge(113)-Oberfliche, gemessen mit Rintgenbeugung.

6.5 Zusammenfassung der Aufdampfexperimente

Mit dem Finsatz von oberflichensensitiven Beugungsmethoden wurde das Wachstum von
Germanium und Silizium auf der Ge(113)-Oberfliche untersucht. Bei niedrigen Tempera-
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turen (Tr 5. & 370 — 570K) wichst Germanium sehr rauh auf, es bilden sich 3D-Inseln.
Erst bei hohen Temperaturen (Tg,;s:. &~ 670 — 870K, abhangig von der Aufdampfrate)
lassen sich im Step Flow-Modus glatte Germaniumfilme praparieren. Wie die Betrach-
tung der Adsorptionsgeometrien von Sb bzw. Bi vermuten lie, eigneten sich auf der
Ge(113)-Oberfliche diese beiden Adsorbate nicht als Surfactants. Es konnte durch die
Voradsorption von Sb und Bi keine Verbesserung Wachstumseigenschaften von Germani-
um auf der Ge(113)-Oberflache erzielt werden. Die Oberflache rauhte im Vergleich zum
Wachstum auf der reinen Oberfliche sogar schneller auf. Im Fall der Heteroepitaxie konn-
te weder auf der reine Oberflache, noch auf der mit Sb oder Bi bedeckten Oberfliche ein
Wachstum glatter Si-Schichten erreicht werden.

Betrachtet man zum Vergleich die Adsorptionsgeometrien von Sb und Bi auf den (001)-
und (111)-Ge- und Si-Oberflachen, dort wo sie das Halbleiterwachstum verbessern, daf}
heifit dort wo sie als Surfactants wirken, fallt auf, daf} sie die zum Teil sehr kompli-
zierten Rekonstruktionen der reinen Oberflachen ((7x7), ¢(8x2), (2x1)) aufgehoben und
durch einfachere Adsorbatiiberstrukturen ersetzt werden. Sind die Substratatome in den
Rekonstruktionen der reinen Oberflichen zum Teil weit ausgelenkt, so befinden sie sich
unter der Adsorbatschicht mehr oder weniger auf ihren idealen Gitterpositionen (siehe
Kapitel 5.2.1 und 5.3.1). Es werden nur kleine Abweichungen festgestellt. Es scheint so,
daf} dieses Verhalten eine Voraussetzung fiir das erfolgreiche Wirken eines Surfactants ist.
Auf der Ge(113)-Oberflache ist diese Voraussetzung fiir Bi und Sh durch den Einbau der

Sh-Interstitialatome und durch die Bi induzierte Mikrofacettierung nicht gegeben.
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