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Einleitung

1. Einleitung

Die Strukturuntersuchungen an Oberflachen und die Oberflachenkristallographie
generell haben die geometrische Anordnung der Atome an Kristalloberflachen zum
Thema. Dabei ist die Oberflache als eine Schicht endlicher Dicke aufzufassen, die
die Phasengrenze zwischen dem Volumen des streng periodisch aufgebauten
Festkorpers und dem Vakuum kennzeichnet. Innerhalb dieser Schicht, die eine oder
mehrere Atomlagen umfassen kann, kénnen erhebliche Abweichungen von der
Volumenstruktur und Anderungen in der Symmetrie auftreten, mit weitreichendem
Einflud auf die physikalischen und chemischen Eigenschaften der Oberflachen.
Beispielsweise entstehen durch das Aufbrechen chemischer Bindungen und die
Anderung der Koordinationsgeometrien der Oberflachenatome aktive Zentren
(‘surface states”). Diese konnen nach Adsorption von Fremdatomen aus der
Gasphase aufgrund der Senkung der Aktivierungsbarrieren bestimmte Reaktionen
beschleunigen, was in der heterogenen Katalyse auch technische Bedeutung besitzt.
Andererseits benétigt auch die Oberflachenphysik die Kenntnis der atomaren Geo-
metrie zur Bestimmung beispielsweise des optischen, elektrischen, magnetischen
und tribologischen Verhaltens derart definierter Einkristalloberflachen. Dies liefert die
Grundlage fur eine Vielzahl an technischen Anwendungen, etwa im Bereich dinner
Metallfilme, sub-um-Halbleiterbauelemente und chemischer Sensoren, die Ober-
flachen- bzw. Korngrenzeneffekte ausntitzen. Bei mikroskopischen Prozessen wie
dem Schichtwachstum oder der Adsorption von Molekulen oder Atomen an Ober-
flachen spielt die atomare Struktur fir nahezu alle relevanten Gro3en wie Bindungs-
energien, elektronischen Zustédnden oder Austrittsarbeiten eine entscheidende Rolle.
Nicht zuletzt stellt die experimentell mit moéglichst hoher Genauigkeit bestimmte
Struktur auch einen Prifstein dar, an der die Genauigkeit der theoretischen ab-initio-
Verfahren wie etwa DFT (Dichtefunktional-Theorie) flr atomare Strukturen gemessen
werden mussen.

Im Rahmen der vorgestellten Arbeit werden die Oberflachen von Magnetit-Einkristal-
len und von Aluminiumoxid-Dunnfilmen auf oxidierten Nickelaluminium-Legierungs-
kristallen untersucht. Beide Oxidmaterialien stehen in groRem wissenschaftlichen
und technischen Interesse, fur die eine sorgfaltige Réntgenstrukturanalyse der Ober-
flache besonders gewinnbringend erscheint.

Magnetit (Fe3O4) gehort zur Gruppe der Eisenoxid-Minerale, die in der chemischen
Industrie als Katalysatoren fiir eine Vielzahl von Synthesereaktionen genutzt werden.
Deren Oberflachen stellen aktive Zentren fir eine Reihe von technisch wichtigen
Oxidations-, Dehydrierungs- und Saure-Base-Reaktionen bereit, z.B. fir die:

¢ Ammoniak-Synthese (Fischer-Tropsch-Verfahren)
e Dehydrierung von Athylbenzol zu Styrol (Ausgangsstoff fiir Polystyrol)

e Dehydrierung von Buten zu Butadien
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Aufgrund der katalytischen Eigenschaften, die sich auch in physikalischen Ober-
flachenparametern wie etwa der Leitfahigkeit widerspiegeln, werden Eisenoxide auf
ihre Verwendbarkeit als chemische Sensoren untersucht. Darlber hinaus sind Eisen-
oxide photochemisch aktiv, wenn sie mit sichtbarem Licht bestrahlt werden. Die fir
eine solartechnische Nutzbarkeit wichtige photoinduzierte Wasserelektrolyse zur
Wasserstoff- und Sauerstoffproduktion konnte an der Oberflache von Eisenoxiden
(wie auch bei Wolfram- und Titandioxid) beobachtet werden [Tur84].

Auch die Uber Grenzflachenprozesse ablaufende Korrosion von Eisen durch Bildung
verschiedener Eisenoxid- und Hydroxidphasen ist von technischem Interesse.

In Umwelt- und Geowissenschaften sind die Oberflachen der haufig in der Erdkruste
auftretenden Eisenoxide Magnetit und Hamatit (a-Fe,Os) durch ihren Einfluld auf
Reaktionen in Kontakt mit Wasser, vor allem mit einfachen organischen Molektlen
und Schwermetallen, von Bedeutung. Magnetit z.B. ist wegen seiner Redox-Aktivitat
ein wichtiger Katalysator bei natirlichen Regenerationsprozessen, so etwa der
Reduktion von hochgiftigem Cr(VI) zu harmloserem Cr(lll), welcher die Toxizitat und
Mobilitat der Chromionen in wassrigen Losungen erheblich reduziert [Ken0O].

Unter fir mineralisches Kristallwachstum vergleichsweise moderaten Umgebungs-
bedingungen sind viele Organismen in der Lage, in ihren Zellen Magnetitkristalle zu
synthetisieren. Dazu sind neben einigen Bakterienarten auch hoher entwickelte
Lebewesen wie der Mensch in der Lage, in dessen Gehirn sich etwa 50 nm groR3e
Kristalle in der relativ hohen Dichte von 5 Mio. Kristallen pro Gramm finden, in der
Gehirnmembran sogar 100 Mio. pro Gramm [Kob96]*. Hinsichtlich des Kristallwachs-
tums sind hier die Biomineralisationsprozesse von grof3em Interesse, mit denen die
Zelle eine derartige Syntheseleistung vollbringt.

Seiner Eigenschaft als Ferrimagnet mit permanenter Magnetisierung verdankt Mag-
netit (und die strukturell verwandten Spinell-Ferrite) eine Vielzahl von technischen
Anwendungen etwa als Kerne fir Permanentmagnete und Hochfrequenzspulen. Bei
diesen Oxidmaterialien 1af3t sich durch Kontrolle der Zusammensetzung (Stochiome-
trie) gezielt die magnetische Anisotropie und der spezifische Widerstand hinsichtlich
der geforderten Eigenschaften einstellen.

Mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) kdnnen heute dinne Magnetitschichten ein-
kristallin hergestellt werden, was unter anderem den Aufbau von Mikrowellenresona-
toren bei planaren integrierten Schaltkreisen ermoéglicht. Magnetitschichten zeigen
wegen des vollstandig spinpolarisierten Leitungsprozesses dariberhinaus weitere
interessante Anwendungsmaglichkeiten: Ein Beispiel fur aktuelle Entwicklungen im
Bereich oxidischer Dunnschicht-Bauelemente mit groRem Potential als HD-Magnet-
speicher sind sog. “spin valves” (Spin-Ventile): im einfachsten Fall bestehen diese
aus zwei ferromagnetischen Dunnschichten, die durch eine dinne Spacer-Schicht

! Wahrend hier die Funktion noch nicht bekannt ist, konnte dies bei Zugvégeln aufgeklart werden: Das
Navigationsorgan im Kopf dieser Tiere umfasst einen Kompaf3-Sinn fir die Richtungsdetektion und
einer durch Erfahrung gewonnenen “Navigationskarte”, die auf magnetisch orientierten Fes;Oy4-
Kristalliten basiert und z.B. durch &uf3ere Magnetpulse umorientiert werden kann [Mun97].
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Abb. 1.1: Schema einer “spin valve’-Heterostruktur (nach van der Zaag et al.,
[Zaa00]) bestehend aus zwei ferrimagnetischen FesO, Schichten (F), getrennt
durch eine unmagnetische MgO-Tunnelbarriere (NM). Durch Anderung der
Magnetisierungsrichtung (Pfeile) kann der Tunnelwiderstand geschaltet werden.

aus einem nichtmagnetischen Material getrennt sind. Ohne aul3eres Magnetfeld
koppeln die beiden ferromagnetischen Schichten antiparallel, unter dem Einfluf3
eines kleinen Magnetfelds parallel. Ist die Spindiffusionslange der Leitungselektronen
in der Spacer-Schicht grol3er als dessen Dicke, besitzt die Heterostruktur in ferro-
magnetischer Kopplung einen erheblich geringeren Widerstand als in antiferro-
magnetischer, was aus dem kleineren Streuquerschnitt fur Elektronen mit parallel zur
Magnetisierung ausgerichtetem Spin folgt. Der Tunnelwiderstand I3t sich demnach
zwischen zwei verschiedenen Werten dauerhaft umschalten, was z.B. konventionell
mit Schreibképfen von Magnetspeichermedien bewerkstelligt werden kann. In Abb.
1.1 ist die Schemazeichnung einer konkreten Struktur fir dieses Bauelement wieder-
gegeben, die aus zwei etwa 200 - 3000 A dicken Fe;04-Schichten besteht, getrennt
durch eine mindestens 12 A dicke, unmagnetische MgO-Barriere (die darunter-
liegende Co-Ni-Oxid-Schicht dient zum Abbau von Gitterspannungen, entnommen
aus [Zaa00]). Die Funktionalitdt hangt in entscheidendem Maf3e von der magne-
tischen (und damit von der atomaren) Struktur des Fe3;0,4(001)/MgO(001)-Interfaces
ab, was sich mit Rontgen- und Elektronenbeugungsmethoden gut untersuchen laft
[Jam98].

Der zweite Teil der hier vorgestellten Arbeit behandelt die Oxidation der Nickelalumi-
nium-Superlegierungen NiAl und NisAl unter Ultrahochvakuumbedingungen. Dabei
entstehen wenige Atomlagen dicke, hochgradig geordnete Aluminiumoxidfiime. Die
Nickelaluminiumlegierungen selbst sind technologisch bedeutend aufgrund ihrer
Bestandigkeit gegeniber Oxidation selbst bei hohen Temperaturen und der geringen
Warmeleitfahigkeit. Typische Anwendungen finden sich in der Luft- und Raumfahrt
z.B. als Hochtemperaturbeschichtungen oder als Turbinenfligel, ein Grund fur die
intensive Untersuchung der Oxidationseigenschaften dieser Legierungen. Aktuelle
Entwicklungen sehen fur strukturell tragende, thermisch belastete Teile die Ein-
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bettung von dinnen Aluminiumoxid-Fasern in eine intermetallische NiAl-Matrix vor,
da dieses Kompositmaterial durch die Vermeidung der sproden Oxid/Legierungs-
Grenzschicht geringeres Korrosionsverhalten zeigt [Sil95]. Daneben sind metallische
NiAl-Oberflachen auch in der heterogenen Katalyse einsetzbar, etwa bei der
thermischen Zersetzung groRerer organischer Molekile zur Produktion von Methan
[Jos75]. Als magnetische Legierung mit einer hohen Koerzitivitat ist die Verwendung
als Tragerschicht von Chrom-basierten Speichermedien interessant (z.B. CoCr/NiAl
[Zha99]).

Die durch Oxidation der NiAl-Oberflachen im UHV sich bildende, wenige Atomlagen
starke Aluminiumoxidschicht ist dabei immer von besonderem Interesse. Aus wissen-
schaftlicher Sicht steht deren exakte Struktur (und die Vergleichbarkeit mit den Volu-
menphasen des Al,O3) und die Struktur des Oxid/Metall-Interfaces im Vordergrund.
Viele Fragen Uber den Mechanismus und den Grund fir die Selbstlimitierung des
Oxidationsprozesses konnten beantwortet werden. Aus technischer Sicht wiederum
versucht man vor allem die katalytischen Prozesse zu verstehen, die an der Ober-
flache von Al,O3; (das neben SiO, wichtigste Oxid in der chemischen Industrie)
ablaufen. Diese Eigenschaften verdankt es der Anwesenheit von Lewis-sauren
Adsorptionsplatzen und der Fahigkeit zu Sauerstoffaustausch mit den Reaktanden.
Weiterhin ist Aluminiumoxid als Tragersubstrat fir viele Dinnschichtanwendungen
von Bedeutung, etwa flr Hochtemperatur-Supraleiter, fur das Wachstum von GaN-
Schichten fir blaue Leuchtdioden und als optische Beschichtung mit hohem
Brechungsindex.

Die Oxidation von Nickelaluminium und einiger weiterer, kristallin geordneter Alumi-
niumlegierungen stellt eine der wenigen Mdoglichkeiten dar, hochgeordnete, diinne
Al,O3-Filme zu produzieren, da auf Aluminium-Einkristallen wegen ihrer niedrigen
Schmelztemperatur durch Oxidation und Tempern nur amorphe oder polykristalline
Oxide entstehen koénnen. Mit den Dunnfilmen sind aufschlufRreiche elektronen-
spektroskopische Untersuchungsmethoden wie die Beugung langsamer Elektronen
(LEED), Augerelektronenspektroskopie (AES) oder die Energieverlustspektroskopie
mit Elektronen (EELS) an Al,Os-Oberflachen mdglich. Der ultradiinne Oxidfilm er-
laubt das AbflieRen der Elektronen ohne die Aufladungseffekte, die beim isolierenden
Aluminiumoxid-Einkristall auftreten. Eingesetzt als Tragersubstanz fur fein auf der
Oberflache dispergierte Edelmetalle wie Rhodium, Palladium und Platin ist das
System Al,O3/NixAl einer der am haufigsten untersuchten Modellkatalysatoren.

Seitdem vor etwa 40 Jahren mit dem Aufkommen der Ultrahochvakuumtechnik die
notwendigen Randbedingungen fir die Untersuchung kontaminationsfreier Fest-
korperoberflachen vorhanden waren, wurden eine Vielzahl physikalischer Unter-
suchungsmethoden eingefuhrt. Unter den verdffentlichten Arbeiten dominieren
spektroskopische Verfahren wie etwa die Photoelektronenspektroskopie, die die
elektronische Struktur der Oberflachen entschliisseln helfen. Eng damit verbunden ist
jedoch deren Geometrie. Will man die Struktur einer (einkristallinen) Festkorper-
oberflache bestimmen, mul3 man experimentell eine besonders oberflachensensitive
Methode wéhlen, da die Anzahl der an der Oberflache sitzenden Atome verglichen
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mit der Anzahl der Atome im Volumen verschwindend gering ist. Seit den Anfangen
der Oberflachenstrukturanalyse haben sich daher stark mit den Oberflachenatomen
wechselwirkende Partikel wie niederenergetische Elektronen (etwa bei LEED, low
energy electron diffraction) oder lonen bzw. neutrale Atome durchgesetzt, welche
eine geringe Eindringtiefe von nur wenigen Atomlagen besitzen. Der Nachteil dieser
Verfahren ist durch die Notwendigkeit gegeben, Mehrfachstreuung in der Analyse zu
bertcksichtigen, was mit erheblichem Rechenaufwand verbunden ist. Auch dirfen
die verwendeten Startmodelle von den tatséchlichen Strukturen aufgrund der kleinen
Konvergenzradien nur sehr wenig abweichen, eine erhebliche Beschrankung in der
Zahl der moglichen zu testenden Strukturen. Daneben haben die verwendeten gela-
denen Partikel oft einen erosiven Einflu3 auf empfindliche oder schwach gebundene
Oberflachenlagen. So kann bei Oxiden die Stol3desorption von Sauerstoff unter
Beschul3 von Elektronen auftreten.

Bei der Untersuchung dinner Oxidfilme, durch die elektronische Aufladungseffekte
vermieden werden, hat in den letzten Jahren die Rastertunnelmikroskopie einen
wesentlichen Anteil an den verdffentlichten Arbeiten Uber Oxide erzielt. Trotz vieler
wertvoller Informationen Gber Morphologie und Periodizitat von Oxidoberflachen ist
eine Interpretation der gewonnenen Tunnelbilder oft mehrdeutig, auRerdem bleiben
tiefere Atomlagen meist unsichtbar.

Eine Methode, die viele der oben genannten Nachteile umgeht und gleichzeitig die
Behandlung groRRerer Elementarzellen mit einer grolReren Anzahl freier struktureller
Parameter erlaubt, ist die Oberflachenrontgenbeugung (SXRD, surface X-ray
diffraction). Aufgrund der geringen Wechselwirkung von Rontgenstrahlung mit
Materie ist es fur die Analyse ausreichend, in der kinematischen Naherung eine
Einfachstreuung der Réntgenphotonen anzunehmen. Daraus folgen entsprechend
geringere Rechenzeiten bei der Verfeinerung, weshalb erheblich mehr Struktur-
modelle getestet werden kdnnen. Ein weiterer Vorteil besteht in der Moglichkeit, mit
praktisch denselben MeR- und Analysetechnik auch tiefer liegende Interface-
Strukturen zu untersuchen, die anderen Techniken prinzipiell verborgen bleiben.

Da eine typische Festkdrperoberflache etwa 10™° Atome/cm? besitzt, sind in den hier
durchgefithrten Réntgenexperimenten bei ca. 0.1 cm? beleuchteter Kristallflache nur
ca. 10 Atome an der Beugung beteiligt. Die Messung muR3 daher unter streifendem
Einfall erfolgen und der Strahl senkrecht zur Oberflache besonders gut kollimiert
sein, da nur Bruchteile eines Millimeters im Strahldurchmesser genutzt werden
konnen. Die Messungen in dieser Arbeit wurden daher ausschlief3lich an Synchro-
tronstrahlungsquellen durchgefiihrt, die die benétigte hohe Intensitat und niedrige
Strahldivergenz aufweisen. Dies ist gerade bei Oxiden von Bedeutung, da der Sauer-
stoff, der das dichtgepackte Subgitter aufbaut, einen vergleichsweise kleinen Streu-
qguerschnitt fur Rontgenstrahlung besitzt. Durch die erweiterten instrumentellen
Mdoglichkeiten konnten verschiedene Arbeitsgruppen in letzter Zeit mit SXRD die
Strukturen vieler Oberflachen und Interfaces vor allem strukturell einfacher Oxide wie
MgO mit bisher unbekannter Genauigkeit l6sen [Ren98].
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Die vorliegende Arbeit besitzt folgenden Aufbau: Nach einer kurzen Ubersicht tber
die experimentellen Methoden der Oberflachenanalytik in Kapitel 2 (die zum Teil im
Rahmen der Literaturergebnisse zitiert sowie auch bei den Messungen zur Anwen-
dung kamen) folgt in Kapitel 3 eine Einfuhrung in die Oberflachenréntgenbeugung.
Ausgehend von der bekannten Beugung an Einkristallen werden die Besonderheiten
bei der Beugung an Oberflachen skizziert, MelR3prinzipien und Grundlagen fur die
folgende Strukturanalyse erklart. Um eine Einordnung der hier untersuchten Systeme
zu erleichtern, zahlt Kapitel 4 allgemeine Stabilitats- und Strukturprinzipien bei Metall-
oxidoberflachen auf mit einem knappen Uberblick tiber relevante, aktuell behandelte
Oxidstrukturen.

Das in der Arbeit untersuchte System Fe3z04(001)-c(2x2) wird in Kapitel 5 behandelt.
Nach einer Beschreibung der atomaren Struktur der zahlreichen auftretenden
Volumen-Eisenoxidphasen (Kap. 5.1) folgt dann eine Zusammenfassung der bisher
veroffentlichten Ergebnisse zur rekonstruierten (001)-Oberflache des Magnetits.
Diese liefern den Ansatzpunkt fir die im Rahmen der Strukturanalyse getesteten
atomaren Modelle (Kap. 5.3), nachdem zuvor im experimentellen Teil Praparation,
Voruntersuchungen und die Rontgenmessungen beschrieben wurde (Kap. 5.2).

Kapitel 6 enthalt alle Ergebnisse der Untersuchungen der diinnen Oxidfilme auf den
Nickelaluminiumlegierungen NiAl(110) und NizAl(111). Nach der Beschreibung des
Ni/Al-Phasendiagramms (Kap. 6.1) folgt im weiteren eine Zusammenstellung der aus
der Literatur bekannten strukturellen Eigenschaften der reinen Legierungsoberfla-
chen von NiAl (Kap. 6.2) und Untersuchungen zu deren Oxidation (Kap. 6.3). Kapitel
6.4 beinhaltet die experimentellen Ergebnisse und Auswertungen aus den hier durch-
gefuhrten LEED- und Réntgenmessungen fir das System Al,O3/NiAl(110), wobei
auch eine Strukturanalyse der reinen NiAl(110)-Flache vorgestellt wird. Entsprechend
folgt eine Literaturibersicht Uber reine und oxdierte NizAl-Oberflachen in Kap. 6.5,
wahrend Kap. 6.6 die Messungen und Analysen fir das System Al,O3/NizAl(111)
enthalt. Eine Zusammenfassung aller Ergebnisse folgt schliel3lich in Kapitel 7.
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2. Experimentelle Methoden der Oberflachenanalytik

In den meisten Féllen werden Teilchen (Elektronen, lonen, Atome, Neutronen) oder
elektromagnetische Strahlung (Rontgen-, UV-Strahlung) als Sonde benutzt, um die
interessierende oberflachenphysikalische Eigenschaft zu charakterisieren. Die
Teilchen selbst bzw. ihre Sekundéarprodukte werden dann detektiert. Hier soll ein
kurzer Uberblick Uber die verwendeten bzw. in den Literaturiibersichten zitierten
oberflachenanalytischen Methoden gegeben werden, um die in spateren Kapiteln
haufig verwendeten Abkirzungen zu erklaren und die Einschatzung der Ergebnisse
zu erleichtern. Eine ausfihrlichere Beschreibung ist in grundlegenden Lehrblichern
wie etwa bei Henzler und Gopel [Hen94] zu finden. Fir die speziell in dieser Arbeit
verwendeten experimentellen Grundlagen folgt dann eine genauere Beschreibung in
den Abschnitten 2.2 - 2.4, wahrend die Prinzipien der Oberflachenréntgenbeugung
(SXRD) in Kap. 3.3 erklart werden.

2.1 Abklrzungen und Kurzbeschreibung der Methoden

AES Auger Electron Spectroscopy siehe Kap. 2.3
AFM Atomic Force Microscope (Rasterkraftmikroskop) siehe SPM
DFT Density Functional Theory

EPMA Electron Probe Micro Analysis (Mikrosonde)

Durch einen Elektronenstrahl mit Energien im Bereich von 10-20 keV
werden Probenatome im Bereich des Strahls zur Emission ihrer charak-
teristischen Rontgenspektren angeregt. Da die Strahlung in einer Tiefe
von bis zu 2 um entsteht, ist diese Methode nicht oberflachensensitiv.
Durch den Vergleich der elementspezifischen Spektren mit Standards
definierter Zusammensetzung kann daraus die Stéchiometrie des Mate-
rials an beliebigen Punkten der Probe bestimmt werden. AufRerdem
kann eine Analyse des gesamten Fluoreszenzspektrums die in der
Probe vorhandenen Elemente identifizieren.

EXAFS Extended X-Ray Absorption Fine Structure

(HR)EELS (High Resolution) Electron Energy Loss Spectroscopy
Bei EELS wird auf die Probe ein monoenergetischen Elektronenstrahl
gerichtet und das Energieverlustspektrum der Elektronen aufgezeich-
net. Um oberflachensensitiv zu messen, erfolgt Einstrahlung und Detek-
tion unter einem niedrigen Winkel. Das Spektrum enthélt neben dem
elastischen Peak eine Vielzahl an charakteristischen Verlustlinien bei
niedrigeren Energien, die etwa durch Anregung von Plasmonen und
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Experimentelle Methoden der Oberflachenanalytik

Phononen zustandekommen. Im Falle von HREELS ist es durch die
hohere Auflosung (z.B. 30 meV) mdglich, verschiedene Schwingungs-
modi von lonen oder adsorbierten Molekiilen zu detektieren und damit
strukturelle Hinweise zu erhalten.

Low Energy Electron Diffraction siehe Kap. 2.2
Low Energy Electron Microscope

Low Energy lon Scattering bzw.

Medium Energy lon Scattering

Beschuld der Oberflache mit niederenergetischen (LEIS, 1-10 keV) bzw.
hoherenergetischen lonen (MEIS, 20-200 keV) bei energie- und winkel-
abhangiger Analyse der gestreuten lonen. Wahlt man die Einstrahlung
entlang einer bekannten kristallographischen Richtung, so lassen sich
tiefer liegende Atomlagen vollstandig durch Abschattung abschirmen.
Durch Variation des Detektionswinkels kann die geometrische Struktur
der obersten ein bis drei Atomlagen nach einer entsprechenden Streu-
rechnung bestimmt werden. Gleichzeitig kann man auch die Masse der
StoRRpartner, also den Typ der Kristallatome, bestimmen.

Molecular Beam Epitaxy

Bei der Molekularstrahlepitaxie werden auf der Substratoberflache
geordnete Atomlagen der selben oder einer anderen Struktur aufge-
dampft. Dies geschieht z.B. Uber die Verdampfung des Materials aus
einer geheizten Quelle. Beim Wachstum von Oxiden befindet sich meist
zusatzlich eine Sauerstoffatmosphare oder ein Sauerstoffplasma in der
Vakuumkammer. Oft ist es aber auch moglich, den epitaktisch abge-
schiedenen Metallfilm nachtraglich zu oxidieren, um geordnete Oxid-
schichten zu erzeugen.

Photo electron spectroscopy of adsorbed Xenon siehe UPS

Reflection High Energy Electron Diffraction

Ein hochenergetischer Elektronenstrahl (3-100 keV) trifft unter Glanz-
winkel auf die Oberflache und wird von den obersten Atomschichten
gebeugt. Auf einem der Elektronenkanone gegeniberliegenden
Leuchtschirm ist dann ein System von Streifen sichtbar, deren Abstand
mit der Dimension der Einheitszelle zusammenhéangt. Aufgrund der
gunstigen Beugungsgeometrie wird RHEED insbesondere bei MBE-
Experimenten verwendet, z.B. um Anzahl der aufgedampften Atom-
schichten und den Wachstumsmodus zu bestimmen.
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Spot Profile Analysis LEED siehe Kap. 2.2

Scanning Probe Microscopy (Rastersondenmikroskopie)

Mittels piezomechanischen Antriebs wird bei dieser Methode eine
Nadel mit idealerweise atomar feiner Spitze in den drei Raumkoordi-
naten Uber die Probenoberflache gerastert und so das Hohenprofil
aufgezeichnet. Es gibt zwei wesentliche Methoden der Rastersonden-
mikroskopie mit atomarer Auflésung:

Atomic Force Microscope (Rasterkraftmikroskop)

Die Spitze der Nadel erfahrt hierbei die Van-der-Waals-Kraft durch
Annaherung an die Oberflache, die entweder abstoRend (bei geringem
Abstand, ca. 1nN) oder anziehend (bei grol3em Abstand) wirkt. Die auf
einem meist schwingenden Kantilever (non-contact mode) sitzende
Nadel wird Uber die Festkorperoberflache gefiihrt, wobei dieser
Oszillator durch Wechselwirkung der Nadel mit den Oberflachen-
schichten gedampft wird. Das Hohenprofil kann dann abgetastet wer-
den, wenn Dampfung oder Frequenzverschiebung des oszillierenden
Systems als Regelparameter gemessen und durch Hohenregelung der
Nadel Uber der Probe konstant gehalten wird.

Surface Tunneling Microscope (Rastertunnelmikroskop)

Ist die Probe leitfahig, kann bei Anlegen einer Spannung zwischen der
Nadel und der Probe der Tunnelstrom der Elektronen als Mel3gréRRe fur
den Nadel/Oberflachen-Abstand dienen. Im “constant current mode’
wird dieser konstant gehalten, indem die Nadel der Oberflachenkontur
nachgefuhrt wird, im “constant height mode” ist die Hohe der Nadel
Uber der Probe fest und der Tunnelstrom wird beim Abrastern ortsab-
hangig gemessen. Da die Elektronen, abhéngig vom Vorzeichen der
Spannung Nadel-Probe (sog. Bias) in unbesetzte bzw. aus besetzten
elektronischen Zustanden der Oberflache tunneln, ergibt sich als Bild
eigentlich die lokale Topologie der Zustandsdichte am Fermi-Niveau.
Obwohl es also nicht moglich ist, in einem STM-Bild Elementsorten zu
identifizieren, kdnnen doch wichtige strukturelle Details wie Doméanenart
und -Grol3e, Terrassenhdhen und die Dimension der Elementarzelle
bestimmt werden.

Surface X-Ray Diffraction (Oberfl.rontgenbeugung) siehe Kap. 3.3
Transmission Electron Microscopy

Ultra-High Vacuum (Ultrahochvakuum)
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Ultraviolet Photoelectron Spectroscopy bzw.

X-Ray Photoelectron Spectroscopy

Diese Methoden basieren auf dem photoelektrischen Effekt, d.h. einer
Emission von Photoelektronen aus dem Probenmaterial bei Absorption
von Lichtquanten. Durch die geringe Reichweite der Elektronen im
Festkorper werden nur Elektronen oberflachennaher Atomlagen nach-
gewiesen. Bei XPS nutzt man Rontgenstrahlung (E = 0.2-5 keV), mit
der Kern-Niveaus angeregt werden und bei UPS Ultraviolett-Licht (z.B.
He-Lampe: 21.2 eV, 40.8 eV) fur den Nachweis von Valenzelektronen.
Das Spektrum der im Analysator aufgefangenen Photoelektronen zeigt
eine Serie von Peaks mit elementspezifischen Bindungsenergien,
wobei durch Peak-Integration auch die Oberflachenzusammensetzung
bestimmbar ist. Auch die Peakform und -Energie sind vom Bindungs-
zustand des Atoms abhangig. So fuhrt bei XPS der Valenzzustand bzw.
die lokale chemische oder physikalische Umgebung eines Atoms zu
Verschiebungen der Bindungsenergie (chemical shifts). Werden die
Elektronen winkelabhangig detektiert, kdnnen auch Bandstrukturen
vermessen werden (ARUPS). Bei der PAX- (photo electron spectros-
copy of adsorbed Xenon) Methode, vor allem bei Metalloberflachen
eingesetzt, werden die Photoelektronenspektren des bei niedrigen
Temperaturen adsorbierten Xenons untersucht. Die Bindungsenergie
der Xe(5pi)-Zustande besitzen eine sehr geringe substratspezifische
Verschiebung, weshalb diese Methode ideal fir die Bestimmung von
Austrittsarbeiten und Bedeckungen ist.

X-Ray Photoelectron Diffraction

Durch Absorption von Roéntgenstrahlung hoherer Energie werden im
Oberflachenbereich Photoelektronen der inneren Atomorbitale erzeugt.
Diese werden von benachbarten Atomen in definierte Raumrichtungen
gebeugt. Detektiert man die Elektronen bei einer speziellen Peak-
Energie in Abh&ngigkeit von Azimutal- und Polarwinkel, so 1ai3t sich aus
der Intensitatsverteilung die Struktur durch Anpassung der Daten rick-
rechnen. Da die charakteristischen Peak-Energien elementspezifisch
sind, kann durch deren gezielte Auswahl die jeweilige strukturelle Nach-
barschaft des jeweiligen emittierenden Atoms untersucht werden.
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2.2 LEED - Beugung niederenergetischer Elektronen

Elektronen mit Energien im Bereich von 20 bis 500 eV besitzen eine De-Broglie-
Wellenlange L = h/p im Bereich atomarer Abstande und dringen wegen ihrer starken
Wechselwirkung mit Materie nur etwa 5 - 10 A in den Festkorper ein. Sie sind damit
eine ideale Oberflachensonde und werden in der LEED (low energy electron diffrac-
tion) -Technik haufig fur strukturelle Oberflachenuntersuchungen eingesetzt. Mit einer
Elektronenkanone wird dabei ein monochromatischer Elektronenstrahl erzeugt und
meist senkrecht auf die Kristalloberflache gelenkt (Abb. 2.1). Die von den oberen
Atomlagen riuckgestreuten Elektronen treffen auf eine Serie von engmaschigen
Potentialgittern, die den inelastisch gestreuten Anteil herausfiltern und die elastisch
gebeugten Elektronen auf einen sphéarischen Fluoreszenzschirm beschleunigen.
Befindet sich die Probe im Zentrum des Leuchtschirms, so wird die Anordnung der
Beugungsreflexe durch den Schnitt der Ewald-Kugel mit den reziproken Gitterstéaben
der Oberflache bestimmt. Aus dem Beugungsbild 4Rt sich neben der Oberflachen-
symmetrie die Dimension und der geometrische Zusammenhang zwischen rekonstru-
ierter und unrekonstruierter Oberflachenzelle bzw. zwischen Adsorbat- und Substrat-
zelle einfach bestimmen. Wird daneben die Intensitat der Beugungsreflexe als
Funktion der Energie der einfallenden Elektronen in Form von sog. I/V-Kurven aufge-
zeichnet (eventuell auch bei schragem Einfall zur Messung des reflektierten Strahls),
ist durch Vergleich mit theoretisch berechneten Kurven eine exakte Bestimmung der
Atompositionen moglich. Diese Methode wird in der vorliegenden Arbeit allerdings
nicht genutzt.

LEED - System Reziproker Raum

____________ /\km \ 20
AN il

5 =
A |
/ -

e -Kanone

Fenster \7

Kristall Ewald - Kugel

Leuchtschirm

Abb. 2.1: Vereinfachte Schemazeichnung eines LEED-Systems und der Beugungsgeome-
trie im reziproken Raum (aus [Hen94]). Ein monochromatisierter Elektronenstrahl trifft Gber
ein Driftrohr senkrecht auf die Kristallflache und wird zuriickgebeugt. Ein System von meist
vier Potentialgittern (hier nur eines gestrichelt angedeutet) filtert die elastisch gestreuten
Elektronen heraus und beschleunigt sie auf einen Leuchtschirm. Das Beugungsmuster lasst
sich, wie rechts angedeutet, durch eine Ewaldkonstruktion mit kq als einfallenden und kyq als
gebeugten Strahl konstruieren (h = Beugungsordnung). Der Radius der Ewaldkugel kann
Uber die Elektronenenergie variiert werden.
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Abb. 2.2: Schemazeichnung des verwendeten SPA-LEED-Systems. Neben der Detektion der
Elektronen im Channeltron kann auch ein gewdhnlicher back-view-LEED-Schirm mit 4-Gitter-
Optik betrieben werden. Fir eine korrekte Abbildung muf3 die Probe in einen festen Abstand
vor der Eintrittslinse positioniert werden.

Fur die Untersuchung der komplexen Beugungsbilder der diinne Oxidfilme wurde ein
SPA-LEED (spot profile analysis) -System der Fa. Omikron verwendet, bei dem die
von der Probe gebeugten Elektronen durch elektrostatische Ablenkplatten (Oktopol-
platten) abgelenkt und durch einen Halbleiter-Elektronendetektor (Channeltron)
registriert werden. Der schematische Aufbau ist in Abb. 2.2 dargestellt. Damit kann
der reziproke Raum in einstellbarer Auflésung punktweise abgetastet werden. Im
Gegensatz zu LEED-Systemen mit Fluoreszenzschirm wird dabei die gebeugte
Intensitat nicht mit einer Videokamera aufgezeichnet, sondern kann durch Steuerung
der Ablenkspannungen in beliebigen Richtungen und Ausschnitten des Beugungs-
bilds, etwa als Linien- oder Flachenscans, auf einem Monitor dargestellt werden. Der
Halbleiterdetektor ermdéglicht durch die Wahl groRer Gate-Zeitkonstanten die Abbil-
dung auch extrem schwacher Reflexe und damit das Aufsplren gering ausgepragter
Uberstrukturen, die in konventionellen LEED-Systemen im Hintergrundrauschen ver-
schwinden wirden. Die Dimensionen der Uberstrukturzelle lassen sich dann durch
Ausmessen und Vergleich mit den vorhandenen Reflexen der bekannten Grundstruk-
tur genau bestimmen.
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2.3 AES — Auger-Elektronenspektroskopie

Bei der Auger-Elektronenspektroskopie wird die Probenoberflache mit einem hoch-
energetischen Elektronenstrahl mit Elektronenenergien von etwa 2 bis 5 keV be-
strahlt. Dabei werden bevorzugt die Rumpfelektronen der inneren (K-,L-) Schalen der
Probenatome herausgeschlagen, woraufhin in dem ionisierten, angeregten Atom ein
Elektron der hoheren Schalen oder aus dem Valenzband in den freien Rumpfzustand
relaxiert. Der Ubergang kann dabei entweder strahlend durch Emission eines Pho-
tons (Fluoreszenz) erfolgen oder durch einen Auger-Ubergang, bei dem die gesamte
Energie an ein Elektron derselben oder einer hoheren Schale transferiert wird und
der das Atom danach zweifach ionisiert zurticklaf3t. Beim Auger-Zerfall, der bei Ele-
menten mit niedrigen Kernladungszahlen dominiert, sind also drei atomare Bindungs-
Niveaus beteiligt: dasjenige des herausgelosten Rumpfelektrons, das des Energie
transferierenden Elektrons einer hdheren Schale und das des emittierten Auger-Elek-
trons. Fir die Charakterisierung des Ubergangs orientiert man sich an der rontgen-
spektroskopischen Notation fur die Bindungszustande. K entspricht dem 1s-Niveau,
L; dem 2s-, L, dem 2py> und L3 dem 2ps-Niveau etc. Abb. 2.3 zeigt anhand eines
Bindungsniveau-Schemas eine Reihe mdglicher Auger-Prozesse, bei denen hier
ausschlief3lich Elektronen aus dem Valenzband (durchgezogene Kurve) als Auger-

Zs \ L LV

(b) /£

~ 4
(c) '[ T— = e

¥

(d) -4

Bindungsenergie kinetische Energie

Abb. 2.3: Typische Auger-Ubergéange, in einem Bindungsenergie-Schema dargestellt. Ausgangs-
punkt ist eine Vakanz in einem 2s, 2p;,, bzw. 2pz,-Niveau (offener Kreis), die durch ein Elektron
aus einem hoher liegenden Niveau oder dem Valenzband besetzt wird. Die Bindungsenergiediffe-
renz geht an das Auger-Elektron tber (hier immer aus dem Valenzband, Zustandsdichte schema-
tisch wiedergegeben), das mit einer charakteristischen Energie (Pfeil rechts) emittiert wird (aus
[Ber92)).
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Elektronen emittiert werden. L;L,V bezeichnet also einen Ubergang, bei dem das
anfangs entvolkerte 2s-Rumpfniveau mit einem 2pi»-Elektron besetzt wird, dessen
Energie an ein Valenzelektron (V) abgegeben wird.

Jedes Element (aul3er H und He) besitzt eine Zahl charakteristischer Auger-Linien,
deren Energie sich aus den Bindungsenergien berechnet. Aufgrund des drei-
Elektronen-Prozesses ist die Linienbreite jedoch relativ gro3 und auch der genaue
Wert des Auger-Ubergangs kann durch die vom jeweiligen Material abhangige
chemische Verschiebung erheblich variieren.

Da Elektronen im Festkorper eine sehr geringe freie Wegléange besitzen, ist die
Auger-Elektronenspektroskopie eine sehr oberflachensensitive Methode, die noch
Atome in der GroRenordnung eines Prozentes einer Monolage nachweisen kann. Bei
der Messung wird das elementtypische Augerelektronenspektrum durch einen in die
Nahe der Probe gebrachten Zylinderspiegel-Analysator (CMA) energieaufgelost auf-
gezeichnet. Dabei verwendet man meist das nach der Energie differenzierte Signal
(dI/dE), das uber einen Lock-in-Verstarker aufbereitet einen geringeren Rauschanteil
aufweist und bei Vergleich zweier Linien zuverlassige Aussagen erlaubt. Zwangs-
laufig vorhandene Driften des Proben-Elektronenstroms und nicht exakt reproduzier-
bare MelRgeometrien wirken sich dann nur gering aus. Es lassen sich auch quantita-
tive Aussagen uber relative Adsorbatbedeckungen treffen, wenn man die Intensitat
der Auger-Peaks (beim differenzierten Signal als Peak-to-Peak-Verhaltnisse) von
Substrat und Adsorbat bestimmt und in Relation zueinander setzt.
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.E. i 4
W -50- (NiLVV) 841eV -
o | ]
m 505 eV (O KLL)
©

-100 - .

| | 101 ev (NiMvV) | spectr. # NI3AL9

T T T T T T T T T T T T T T T
200 400 600 800
energy [eV]

Abb. 2.4: Beispiel fUr ein typisches Auger-Spektrum, hier als differenziertes Spektrum
dI(E)/dE fur die oxidierte Ni;Al(111)-Oberflache. Es sind die wichtigsten Nickel- (Ni LVV
und MVV) und Sauerstoff-Linien (O KLL) erkennbar. Der Abstand zwischen dem Peak-
Maximum und -Minimum wird als Peak-to-Peak-Hohe bestimmt. Setzt man die Peak-to-
Peak-Hbhen zweier Linien in Relation, lassen sich quantitative Vergleiche des Ober-
flachenanteils eines Elements treffen.
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2.4 UHV-Kammern fur Voruntersuchungen

Die bei einer Rontgenstrukturanalyse notwendigen Voruntersuchungen umfassen vor
allem die Bestimmung der optimalen Prozedur fir eine spatere Praparation am
Synchrotron und die erste Oberflachencharakterisierung mit LEED und AES.

Die Magnetit-Proben wurden in einer ersten UHV-Kammer mit einem Basisdruck von
ca. 3x10™ mbar untersucht, der mithilfe eines lonisationsmanometers gemessen
wurde. Das Vakuum wurde Uber eine in Serie geschaltete Drehschieber- und Turbo-
molekularpumpe erzeugt und zusétzlich durch eine mit der Probenkammer in Kontakt
stehende lonengetter- und eine Titan-Sublimationspumpe verbessert. Es stand ein
eigenentwickeltes LEED-System und Einrichtungen fir den lonenbeschul3 (lonen-
kanone und Gasreservoir) und Tempern der Probe mittels Widerstandsheizung zur
Verfugung. Die Zusammensetzung des Restgases der Kammer und des Sputter-
gases (Ar) wurde mit einem Quadrupolmassenspektrometer (Balzer QMA 430)
gepruft.

Fur die Messungen an den Nickelaluminiumproben wurde eine weiterentwickelte
UHV-Kammer verwendet (Basisdruck ca. 5x10"° mbar) mit einem vergleichbaren
Pumpsystem und Einrichtungen fiir den lonenbeschul3 der Probe. Zusatzlich war ein
weiteres Gasreservoir zur Aufnahme von Sauerstoff fur die Oxidation vorhanden. Die
geometrische Charakterisierung der Oberflache war mit einem kommerziellen Back-
View-LEED-System (Omikron SPECTALEED) und einem SPA-LEED-System
(Omikron) moglich, fur die Augerelektronenspektroskopie stand ein Standard-Doppel-
Spiegelanalysator (CMA, Staib Instruments) mit Elektronenquelle zur Verfigung, die
in den meisten Fallen mit 3 keV Hochspannung betrieben wurde.

Bei beiden Kammern wurden die Proben mit Molybdanklammern auf die Molybdan-
Heizplatte des Kristallmanipulators montiert, die mit NiCrNi-Thermoelementen und
Widerstandsheizung ausgerustet waren. Die radial angeordneten Analysesysteme
konnten durch Drehen des Manipulators angefahren werden, der aufl3erdem eine
Translation in alle drei Raumrichtungen und eine Verkippung des Kristalls aus der
Horizontalen erlaubte.
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Theoretische Einfiihrung

3. Theoretische Einfiihrung

In der Oberflachenkristallographie existiert fur die Beschreibung der Strukturen ein
mehr oder weniger einheitlicher Fachterminus, der aber bereits bei verwandten
Disziplinen abweichen kann. Dies trifft in starkerem MalRe noch auf die Oberflachen-
rontgenbeugung zu. Aus diesem Grund wird in den nachsten Kapiteln eine knappe
Ubersicht Uber die theoretischen Grundlagen der Beugung an Kristalloberflachen
geliefert, die fur das Verstandnis der in der Arbeit verwendeten experimentellen
Verfahren, Begriffe und physikalischen GréRRen hilfreich ist.

3.1 Beschreibung der Elementarzelle in zwei Dimensionen

Im Fall einer in zwei Dimensionen periodischen Oberflache geht man von einem
idealen Kristall aus, in den eine Begrenzungsflache mit den Miller-Indizes (hkl)
geschnitten wird. Dabei wird eine zweckmaflige Einheitsmasche und Basisvektoren
gewahlt, die sich von denen der Volumenstruktur unterscheiden kénnen. Gewdhnlich
wird die kleinste Wiederholeinheit in der Oberflache als Einheitszelle gewahlt. In dem
verwendeten Koordinatensystem liegen also zwei Achsen (als a, und a, bezeichnet)
in der Flache und die dritte (entlang a,) senkrecht dazu. In dieser Arbeit werden bei
der Beschreibung aller Strukturen Rechtssysteme verwendet, bei denen die positive
z-Achse von der Oberflache in Richtung Vakuum weist. Das Gitter mit der Einheits-
masche (a,,a,, Zwischenwinkel) kann im Ortsraum also einfach durch

r,=m,aa, +m,a, (3.1)

mit ganzzahligen my, m, beschrieben werden. Da ja nur in den zwei Dimensionen der
Ebene eine Periodizitat vorliegt, mufiten eigentlich auch alle tiefer liegenden Atom-
lagen zur Basis gerechnet werden. Man beschréankt sich in z-Richtung allerdings auf
die Anzahl an Lagen, die eine mel3bare Abweichung von den idealen Positionen auf-
weisen und betrachtet diese als zur Elementarzelle gehdrend.

Im einfachsten Fall eines volumenterminierten Kristalls sitzen die Oberflachenatome
auf den durch die Periodizitat der Volumenstruktur vorgegebenen Platzen und bilden
SO eine ideale Gitterebene. Eine derartige unrelaxierte p(1x1)-Struktur ist allerdings
in den seltensten Fallen vorhanden. Meist sind zumindest wie bei einer relaxierten
Oberflache die oberste bzw. die obersten Atomlagen senkrecht gegen die Unterlage
verschoben. Oft tritt daneben eine Rekonstruktion, also eine Vergroéf3erung der Ein-
heitsmasche durch Aneinanderriicken, unterschiedliche Vertikalverschiebungen der
Oberflachenatome oder durch Desorption oder Adsorption zusétzlicher Atome auf.
Fur die Beschreibung einer so gebildeten Uberstrukturzelle mit den neuen Basis-
vektorenb, und b, haben sich zwei unterschiedliche Nomenklaturen etabliert:

1. Fir koharente Uberstrukturen wird oft die Wood-Notation verwendet [Wo0064], bei
der das Verhéltnis der Betrage der Basisvektoren von Uber- und Grundstruktur
bi/a; und bo/a; und eventuell der Rotationswinkel angegeben wird, den die Uber-

21



Theoretische Einfiihrung

strukturzelle gegentiber der Unterlage verdreht ist. Ein vor der Klammer stehen-
der Zusatz wie p bzw. ¢ gibt an, ob die Uberstrukturzelle primitiv oder zentriert
aufgestellt ist. So wird etwa die in dieser Arbeit behandelte, rekonstruierte Magne-
titflache entweder als Fe;04(001)-c(2x2) zentriert oder primitiv als (V2xV2)R45°
aufgestellt. In Abb. 5.5 (S.62) ist fur die Magnetit(001)-Flache der Zusammenhang
zwischen primitiver p(1x1)-Grundstruktur und den beiden mdglichen Aufstellun-
gen der Uberstruktur als (V2xV2)R45° oder c(2x2) illustriert.

2. Die allgemeinere, fiir alle Uberstrukturen verwendbare Nomenklatur ist die Matrix-
schreibweise, urspringlich von Park und Madden vorgeschlagen [Par68]. Die
Basisvektoren der Uberstrukturzelle b, und b, lassen sich als Linearkombination
der Grundstrukturvektoren folgendermafen angeben:

oSG S)e 2
b2 a2 SZl S22 a2

Die oben erwahnte (V2xV2)R45° Struktur ware also als Fe304(001)-[_11 ﬂ zu be-

zeichnen. Diese Rekonstruktion reprasentiert die einfachste von drei moglichen
Klassen, bei der die Koeffizienten der Matrix S alle ganzzahlig sind und damit
alle Positionen des Uberstrukturnetzes mit regularen Positionen der Unterlage
zusammenfallen. Nehmen die S; dagegen rationale, nicht ganzzahlige Werte an,
so ergeben sich Koinzidenzstrukturen. Hier fallen nicht alle Uberstrukturpositio-
nen mit denen der Grundstruktur zusammen und es tritt eine Ubereinstimmung
erst nach einer gewissen Wiederholperiode auf. Diese Strukturen bezeichnet
man auch als kommensurabel. Die dritte Klasse umfaRt inkommensurable Uber-
strukturen, die sich durch irrationale Werte der Koeffizienten S; auszeichnen. Die
Oberflachenstruktur ist in diesem Fall unabhangig von der darunterliegenden
Grundstruktur und auch nach groRen Abstanden fallen Uber- und Grundstruktur-
positionen nicht zusammen.

3.2 Rontgenbeugung an Einkristallen

In diesem Kapitel sollen in knapper Form die Grundlagen der Réntgenbeugung in
drei Dimensionen zusammengestellt werden, sofern sie fur die folgend behandelte
Oberflachenbeugung von Bedeutung sind. Eine ausfuhrlichere Darstellung findet sich
z. B. in den Lehrbichern von C. Giaccovazzo [Gia92] oder B.E. Warren [War69].
Rontgenstrahlung erlaubt die Beugung an Strukturen mit atomaren Dimensionen, da
die Wellenlange etwa die Gr6Re der inneratomaren Bindungsabstande besitzt. Aus-
gangspunkt fur die Beschreibung der Beugung an Kristallen ist die Thomsonsche
Formel (z.B. [War69]), die die Streuung einer einfallenden ebenen Welle mit dem
Wellenvektor k,und der Amplitude A, an einem einzelnen Elektron am Ort T.in eine
auslaufende (Kugel-) Welle mit dem Wellenvektor k, der Amplitude A; beschreibt,

2
A, exp(-ik,E) = A, 1 exp(-ikiT,) 3.3)
mc° R

0
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Abb. 3.1: Streugeometrie mit den ein- und aus- ~ Abb. 3.2: Zusammenhang zwischen den Orts-

fallenden Wellenvektoren k. und k;und dem  vektoren der Gl. 3.3 ff. O ist der Ursprung des

Impulsiibertrag G = k; - k;. Kristalls, bei A liegt der Ursprung der n. Elemen-
tarzelle und bei B das j. Atom der n. Elementar-
zelle. Alle Streubeitrdge werden schrittweise
aufsummiert, ausgehend von der Streuung an
dem einzelnen Elektron e” (nach [Rob92]).

mit der Elementarladung e, Elektronenmasse m und dem Abstand R, zum Beobach-
ter. Der Vorfaktor e?/mc? besitzt den sehr kleinen Wert von etwa 3x10™*® m, weshalb
nur ein sehr geringer Anteil der einfallenden Intensitat gestreut wird und daher Mehr-
fachstreuanteile im allgemeinen nicht beriicksichtigt werden mussen. Es kann daher
in der Rontgenbeugung die kinematische Naherung angewendet werden: Die
gesamte vom Kristall gestreute Amplitude lai3t sich als Summe aus allen Streuampli-
tuden der einzelnen Elektronen berechnen.

In der Kristallographie ist der Impulsiibertrag q die entscheidende experimentelle
Variable im reziproken Raum, die sich als Vektordifferenz zwischen dem aus- und
einfallenden Wellenvektor k,-k berechnet. Bei elastischer Streuung gilt fur die
Betrage ki = ki = k = 2n/A, und mit der Abb. 3.1 Ialt sich unter Verwendung des
Streuwinkels 26 die der Bragg-Gleichung entsprechende Beziehung

g=2ksin6 (3.4)
4

ableiten. Durch Umformen von Gl. 3.3 unter Verwendung von g=k,-k, erhalt man fiir
die Amplitude der an einem Elektron gestreuten Strahlung

e’ 1 o

A, =A,—— —exp(iqr,) . (3.5)

mc” R,
In einem Experiment wird die Intensitat abhangig vom Impulsiibertrag gemessen, der
durch die Orientierung von Probe und Detektor festgelegt wird.
Um die gesamte gestreute Intensitat zu erhalten, werden in den folgenden Schritten
die Beitrdge der einzelnen Atome, der Elementarzelle und schliel3lich des ganzen
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Kristalls aufsummiert, was im Rahmen der kinematischen Naherung erlaubt ist. Abb.
3.2 zeigt den Zusammenhang zwischen den dabei verwendeten Ortsvektoren.

Den Beitrag des einzelnen Atoms in der Elementarzelle mit dem Index j zur Amplitu-
de A; erhélt man durch Integration Uber dessen kontinuierliche Elektronendichte p(r)
Uber das gesamte Volumen V:

e2 1 = = = =1 3,7

A, :AO—Z—J' p(r’)exp(iq-(R, +r, +r') )d°r
mc” R,y
(3.6)
e’ 1 __ =
Ao TR f@) exp(igq-(R, +1))

0

Der atomare Formfaktor f(q) wird dabei durch
f(a) =I p(r") exp(ig-1') d°r’ (3.7)
\%

als Fouriertransformierte der Elektronendichte des Atoms | ausgedrickt. Der Form-
faktor als Funktion von q ist fiur alle Elemente und einige ionisierte Atomsorten in der
Literatur als eine durch neun Parameter beschriebene Kurve tabelliert [INT95] und
wird auch in den in der vorliegenden Arbeit genutzten Analyseprogrammen einge-
setzt (diese Naherung gilt nicht bei Energien nahe der Rontgen-Absorptionskanten
der im Kristall vorkommenden Elemente).

Im néchsten Schritt wird der Beitrag aller N Atome der Elementarzelle mit den even-
tuell verschiedenen Formfaktoren fj zur Streuamplitude Az durch Bildung der Summe
von j = 1 bis N berechnet:

e? 1 __ -
A=A, — —F(@)exp(iq-R,). (3.8)
mc“ R,

Hier ist der Strukturfaktor F(q) definiert durch
. N —_ -— —_
F(@) =2 f;(@exp(iq- 1) (3.9)
=

und enthalt die gesamte geometrische Konstellation aller Atome in der Elementar-
zelle. Stellt man die gesamte Elektronendichte alternativ durch die Summe von Dirac-

N
Deltafunktionen p(r) = Z p(r - 1;) mit den Singularitaten an den Atompositionent, dar,
j=1

so kann der Strukturfaktor F(q) einfach als die Fouriertransformierte der Elektronen-
dichte aufgefaldt werden.

Im letzten Schritt wird schlieBlich tber alle Elementarzellen des Kristalls summiert
(der Einfachheit halber als Parallelspat mit den Dimensionen Ni-a,, N»-a, und N3-a,
in Richtung der Kristallachsen angenommen), um die Amplitude der nun gebeugten
gesamten Intensitat A4 zu erhalten. Die Summation von Gl. 3.8 Uber die drei Dimen-
sionen des Ortsvektors R, =n,a, +n,a, +n,a, liefert:
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N;—1 N,—1 Ny—1

A, =A,— F()ZZZexp(lq (na, +n,a, +n,a,))
mc . ni=1 n,=1 ny=1 (310)
=Ao— SICIEMCESENCESENCEN

Neben dem Strukturfaktor sind hier nur noch die drei Gitterfunktionen vom Typ

1-exp(igaN)

1-exp(iga)
von der Variable g abhangig. Zur Berechnung der gebeugten Strahlungsintensitat
mul3 das Betragsquadrat der Amplitude A, und damit auch von Sy gebildet werden:

sin’(Nga/2)
sin*(ga/2)

S,,(@8) = 3. exp(igan) = (3.11)

Su(@a) = (3.12)
Diese Funktion ist identisch mit der aus der Optik bekannten Spaltfunktion und
besitzt fur groBe N (d.h. eine grof3e Anzahl von Elementarzellen, wie sie im Kristall
vorhanden sind) scharfe Maxima, wenn der Nenner Werte ganzzahliger Vielfacher
von © annimmt, und verschwindet fast vollstandig fur alle anderen Werte. Daraus
folgt unmittelbar die Beugung der eingestrahlten Intensitat in diskrete Raumrich-
tungen, da die Bedingung ga/2=nn von allen drei Gitterfunktionen Sy gleichzeitig
erfullt werden muf3:

q-a,=2nh, g-a, =2nk, q-a, =2nl (3.13)
Die drei Gleichungen sind die Laue-Gleichungen mit den ganzzahligen Miller-Indices
h,k und |, die durch die reziproken Vektoren
g=ha+ka.+la’s (3.14)
erfullt werden. Die Basisvektoren des reziproken Gitters (im folgenden durch den
hochgestellten Stern ~ gekennzeichnet) sind dabei als
a,xa, . a, xa

=2n—2"2 @, =2n—2""  @ay=2n—~——2_ (3.15)
a,-a, xa, a,-a, xa, a,-a, xa,

QD
o
N

definiert. Die Position eines Reflexes ist also durch seine ganzzahligen Koordinaten
(hkl) im reziproken Raum bestimmt, der seinerseits ein regelméaRiges Gitter bildet.
Die melbare Intensitat des Reflexes (hkl) erhalt man als Betragsquadrat von Gl.
3.10,

2 2

© 1 rha, +ka, +1&, )N, N, N 3.16
?_(a1+a2+a3)123' (3.16)

0

Ith = Ao

Damit ist die gebeugte Intensitat proportional zum Betragsquadrat des Struktur-
faktors:
Ikt o |Fhk||2
(3.17)
Fni berechnet sich dann mit den Gleichungen 3.9 und 3.14 zu
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N
Foo = > (@) exp[2ri(hx, +ky, +1z,)|exp(-M)), (3.18)
j=1
Summiert wird Uber die Einheitszelle mit den fraktionalen Koordinaten der Atome Xx;,
y; und z;. Zusatzlich ist hier der Debye-Waller-Term mit den Temperaturfaktoren M;
angegeben, der die thermische Schwingung der Atome um ihre Gleichgewichtslage
ausdruckt.

3.3 Rontgenbeugung an Kristalloberflachen
3.3.1 Grundgitter- und Uberstrukturstabe

Durch den Abbruch des in drei Dimensionen periodischen Gitters an der Oberflache
des Kiristalls erfahrt die Beugung eine Besonderheit: die Intensitat wird nicht mehr
ausschlief3lich in punktformige Bragg-Reflexe gestreut, es wird daneben Intensitét
auch entlang von senkrecht zur Oberflache orientierten Grundgitterstédben - und bei
einer Rekonstruktion der Oberflache entlang von Uberstrukturstaben - gemessen.
Diese zusatzliche, kontinuierliche Intensitat I&13t sich qualitativ tber die gebrochene
Translationssymmetrie senkrecht zur Oberflache verstehen, durch die die Aus-
l6schung in dieser Richtung nicht mehr vollstandig gegeben ist. Die reziproken Koor-
dinaten h und k werden dabei so gewahlt, daf? sie in der Oberflache liegen (in plane),
die Koordinate | senkrecht dazu (out of plane). Fur die Ebenen | = const. parallel

i

[
»
|
:

|
®
|

[

|
[
. I a*

F————————————@
@

Abb.3.3: Intensitat entlang der Grundgittersta-
be (CTRs) im reziproken Raum in schemati-
scher Darstellung: Neben den Maxima an den
Bragg-Punkten findet sich auch schwéchere
Beugungsintensitat an jeder anderen Stelle
entlang der zweidimensionalen Stébe. Im
Intensitatsverlauf zwischen den Bragg-Punkten
steckt die wesentliche Information Uber die
Oberflachenstruktur. Das Gitter deutet die I=0-
Ebene an.

Abb.3.4: Schnitt entlang der [100]-Richtung
durch den reziproken Raum der rekonstruierten
Fe3z04(001)-c(2x2)-Oberflache. Die Volumen-
Bragg-Reflexe sind hierbei durch Punkte, die
Grundgitterstdbe durch durchgezogene und die
Uberstrukturstabe durch gestrichelte Linien dar-
gestellt. Die durch die Uberstruktur gebeugte
Intensitat Uberlagert an den ganzzahligen Posi-
tionen entlang a; dabei koharent die Intensitat
der Grundgitterstabe.
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zur Oberflache ist die Intensitat jedoch nach wie vor diskret verteilt bei den
ganzzahligen (h,k)-Werten, da lateral die Translationssymmetrie unverandert bleibt.
Schematisch ist die Intensitatsverteilung in Abb. 3.3 dargestellt.

Abhangig davon, ob die Oberflache einen “einfachen” Abschlul3 des Kristalls bildet,
oder aber sich durch Rekonstruktion bzw. Adsorptionsschichten eine zusatzliche
Periodizitat ausbildet, kann man zwei verschiedene Typen von Gitterstdben unter-
scheiden:

Die Grundgitterstabe (crystal truncation rods, CTRs) finden sich an den ganzzahligen
Werten von h und k und verbinden die Bragg-Reflexe senkrecht zur Oberflache mit-
einander. Die vereinfachte Schemazeichnung in Abb. 3.4 zeigt einen Schnitt durch
den reziproken Raum der in dieser Arbeit behandelten rekonstruierten Fe;O4(001)-
c(2x2)-Oberflache entlang der [100]-Richtung, in dem die CTRs durch durchgezoge-
ne Linien repréasentiert werden, die Bragg-Reflexe durch schwarze Punkte.

Will man den Intensitatsverlauf zwischen den Bragg-Reflexen quantitativ beschrei-
ben, bietet es sich an, wie bei dem dreidimensionalen Fall in Gl. 3.10 nun fir den
halbunendlichen Kristall lateral (in x- und y-Richtungen) Uber alle Elementarzellen mit
dem Strukturfaktor F(q) zu summieren. Diese Summation liefert wieder die ersten
beiden Laue-Bedingungen (erste zwei Terme von Gl. 3.13) und damit Intensitaten
nur bei diskreten h- und k-Werten. Senkrecht zur Oberflache tragen alle tiefer liegen-
den, uUber den Translationsvektor a, miteinander verbundenen Elementarzellen zu
den Grundgitterstaben bei. Falit man alle diese Lagen in einem zweidimensionalen
Strukturfaktor F.;;(q) zusammen, ergibt sich:

Ferr (9) = F(Q) éGXP( -(ig-a; +g)n) = 1 eXp(l-:E?j)- 3 10) (3.19)

Der letzten Ausdruck ist der bekannte Grenzwert der geometrischen Reihe fur gro3e
n. Hierbei wurde zuséatzlich die in jeder Schicht auftretende Absorption Uber einen
Exponentialfaktor exp(-¢) bericksichtigt, was eine Divergenz der Summe an den
Bragg-Punkten verhindert (fiir eine exakte Beschreibung mifte man hier auf die
dynamische Streutheorie zurtickgreifen). Die Absorption ¢ allerdings besitzt sehr
kleine Werte von ca. 10, so daR sie fern der Bragg-Punkte vernachlassigt werden
kann. Die Intensitat der Gitterabbruchstabe erhalt man dabei wieder tGber die Bildung
des Betragsquadrates als

1

sin?(q-a,/2) (3.20)

lerr (Q) o |FCTR (q)|2 - |F(Q)|2 4

Der 1/sin®Term, der aus der Betragsbildung der Exponentialfunktion stammt, domi-
niert den Verlauf der CTRs zwischen den Bragg-Reflexen und gilt streng nur fir den
ideal terminierten Kristall. An den Minima, den sog. Anti-Bragg-Punkten, ist die Inten-
sitat um einen Faktor von bis zu 10 reduziert. In Abb 3.5 ist ein CTR als Funktion
von ga, /2 als durchgezogene Linie fur einen ideal terminierten Kristall dargestellt. In
dem spezifischen Verlauf der Intensitdt zwischen den Bragg-Reflexen, also den
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T TCEs O
ROUGH SURFACE EXPANDED LAYER

1 3

CALCULATED INTENSITY

Abb. 3.5: Intensitat entlang von Gitterabbruchstaben (CTRs = crystal truncation
rods): Die durchgezogene Linie gibt den Verlauf fiir einen idealterminierten
Kristall nach GI. 3.20 wieder und die gestrichelte Linie den Effekt einer obersten,
relaxierten Atomlage (expanded layer). Die dabei auftretende Verschiebung der
Minima wird durch die Abstandsanderung der obersten Lage bewirkt. Gepunktet
ist der Einflu3 einer rauhen Oberflache auf die CTRs dargestellt (aus [Rob92]).

Abweichungen von Gl. 3.20, steckt nun die Information Gber die Oberflache: der Ein-
flul3 einer expandierten ersten Lage auf die Intensitat (gestrichelte Kurve, erste Atom-
lage mit vergrél3ertem Ebenenabstand) flhrt zu einer asymmetrischen Verschiebung
der Minimas. Der Grund hierfur ist ein Phasensprung des Grundgitterbeitrages um =«
am Bragg-Punkt mit charakteristischen Wechsel von destruktiver zu konstruktiver
Interferenz. Eine rauhe Oberflache mit einer Vielzahl von Stufen wirkt sich dagegen
in einem starkeren Abfall der Intensitat zwischen den Bragg-Peaks aus (gepunktete
Kurve). Auf die genaue Beschreibung der Oberflachenrauhigkeit wird im Abschnitt
3.3.3 eingegangen.

Bei Oberflachen, die infolge einer Adsorbatlage eine inkommensurable Uberstruktur
bilden und bei rekonstruierten Oberflichen mit einer zweidimensionalen Einheits-
zelle, die groRer ist als das Substrat, treten Uberstrukturstabe auf.

Tragt nur eine Atomlage zur Uberstruktur bei, ist die Beugung im Idealfall unabhéngig
vom senkrechten Impulsubertrag g, = ga,. Man sieht dies quantitativ durch Ein-
setzen von N=1 in die Gitterfunktion Gl. 3.11, die dadurch einen konstanten Wert
annimmt. Bei einer Messung wird die Intensitat des Uberstrukturstabs entlang der
Koordinate | in diesem Fall schwach und wenig moduliert erscheinen. Berucksichtigt
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man die Temperaturschwingungen tber den Debye-Waller-Faktor, ergeben sich fur
eine flache Atomlage typischerweise monoton mit | abnehmende Uberstrukturstébe.
Bei einer Rekonstruktion, die sich Gber mehrere Atomlagen erstreckt, sind dagegen
die z-Positionen der Atome einer in vertikal ausgedehnten Schicht gegeniber den
Positionen der Volumenstruktur verschoben. Man erwartet also starker modulierte
Stabe.

Die in dieser Arbeit untersuchte c(2x2)-Rekonstruktion der Fe3z04(001)-Oberflache
erzeugt eine Uberstruktur mit dem doppelten Verschiebungsvektor entlang der [110]-
Richtung, und fiihrt also im reziproken Raum zu zusétzlichen Gitterstaben. Die Uber-
strukturstabe mit einer Periode von a /2 sind in Abb. 3.4 als gestrichelte Linien
eingezeichnet und fallen an jeder zweiten Position mit den Grundgitterstdben zu-
sammen. Die Beitrdge von Grundgitter F.;(q) und Uberstruktur Fy(q) tUberlagern
sich dabei koharent zur Gesamtintensitat , was in der Analyse zu beriicksichtigen ist:

(@) o¢ | Fer (@) +Fos (@) |- (3.21)

Die Intensitat der CTR-Reflexe liegt in der N&he der Bragg-Punkte um Groél3enord-
nungen hoher als die der Uberstrukturstabe, da praktisch alle Atomlagen in den
Gitterabbruchstab streuen. Nur an den Anti-Bragg-Punkten mit ga, = 2=l gehen aus-
schlie3lich Oberflacheneffekte der obersten Atomlagen ein und beide Intensitaten
besitzen eine vergleichbare Dimension. Wahrend fir die Bestimmung der relativen
Lage von Adsorbatatomen zu dem darunterliegenden Substrat die Messung von
Gitterabbruchstdben zwingend erforderlich ist (weil diese den koharenten Beitrag von
Substrat und Adsorbat enthalten), kann im Prinzip bei rekonstruierten Oberflachen
darauf verzichtet werden. Allerdings wird man bei ausreichend vorhandener Mel3zeit
auch die Grundgitterstabe untersuchen, um den Datensatz moglichst umfangreich
und aussagekraftig werden zu lassen.

3.3.2 Temperaturfaktoren

Durch die Temperaturschwingungen der Atome um ihre Gleichgewichtslage wird ein
Teil der Photonenintensitat “diffus” gestreut und geht somit den Bragg-Reflexen
verloren. In dieser Arbeit wurden bei der Anpassung der Modellstrukturen in den
meisten Fallen isotrope Temperaturfaktoren verwendet, wie sie bereits in Gl. 3.18 als
Faktor exp(-M;) eingefiihrt wurden. Diese harmonische Naherung der Temperatur-
bewegung fuhrt zu einer Abschwéchung der Strukturfaktoren gemaf

Foa (T) =Fog expl-1/ 2(u? ) )=Fuo expl-Ba? 11672), (3.22)

mit dem Impulsibertrag q, der thermisch gemittelten quadratischen atomaren Ab-
weichungen (u?) und den Debye-Waller- (Temperatur-) Faktoren B. Die Umrechnung
zwischen B und den quadratischen Schwingungsamplituden folgt der Beziehung

B= 8n2<u2>. (3.23)
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3.3.3 Oberflachenrauhigkeit

Bei der Oberflachenrontgenbeugung wird prinzipiell Gber den relativ groRen Bereich
der Probenoberflache gemittelt, der vom Rdntgenstrahl beleuchtet wird. Somit ist im
gemessenen Intensitatsverlauf entlang der Gitterstdbe auch ein Einflul3 der Ober-
flachenmorphologie zu erwarten, der im atomaren Strukturmodell selbst noch nicht
bertcksichtigt wird. Dieses geht von einer ideal glatten Oberflache aus, wohingegen
die reale Oberflache eine Vielzahl von ein oder mehrere Atomschichten umfassen-
den Stufen und begrenzt breite Terrassen besitzt. Der gemittelte morphologische
Einfluld 1aRt sich durch einen einzelnen Parameter, die Oberflachenrauhigkeit, aus-
dricken.

Beschreibt man die Oberflache formal als Produkt eines unendlich ausgedehnten
Kristallgitters mit einer Stufenfunktion entlang der Dimension von a,, so erhalt man
das Beugungsmuster (mathematisch die Fouriertransformierte des Ortsraumes) als
Faltungsprodukt eines reziproken Gitters aus §-Funktionen mit der Funktion (iga,)™.
Damit wird die Intensitat des Bragg-Peaks entlang des Stabes ausgeschmiert und
man erhalt einen Verlauf oc|q513|_2. Die Einfiihrung einer statistischen Rauhigkeit be-
wirkt eine Verbreiterung der urspringlich scharfen Stufenfunktion, die die Oberflache
definiert, woraus ein Intensitatsabfall mit einer steileren Abnahme als g resultiert. In
Abb. 3.5 zeigt der gepunktet dargestellte Gitterabbruchstab diesen Effekt einer
Intensitatsreduktion.

Eine einfache Annaherung an die Realitat stellt das p-Rauhigkeitsmodell von I.K.
Robinson dar, bei dem auf die anfangs ideal glatte Oberflache weitere, mit dem
Bedeckungsfaktor B teilbelegte Atomlagen hinzugefugt werden. Jede einzelne wiede-
rum ist mit einem Faktor 3 von weiteren Lagen bedeckt, so dal3 sich fiur die n. Lage
ein Besetzungsfaktor von " ergibt. Diese Beschreibung ist auch fiir Terrassen gliltig,
wenn deren Dimension klein gegentber der Koharenzlange der Rontgenstrahlung
ist. Die exponentielle Verteilung der Bedeckung fihrt bei der Summation tber alle
Gitterplatze (gemald Gl 3.19) zu folgender Modifikation des Strukturfaktors nach
[Rob86]:

2

rou —\ |2 $ —j A 10383]) . j ~10383)
@) =NN?| Y e + 3 ale™ (3.24)
: 1

j=—oo

Die Summation uber die Zellen im Kristallvolumen (j positiv) erhalt einen Dampfungs-
faktor o fur die eindringende Rontgenstrahlung und ergibt fir den hier gultigen
Grenzfall a—1 folgende von g, abhangigen Korrektur von GI. 3.20 als Intensitat bei
einer rauhen Oberflache:

O =l D (3.2
1+B° —2Bcos(qa,&)

Der Rauhigkeitsfaktor 3 kann dabei Werte zwischen O (ideal glatte Oberflache) und 1
annehmen. Der Korrekturfaktor & sorgt fir eine Anpassung der Maxima der Kosinus-
Funktion an die vorhandenen Bragg-Peaks, da infolge von Ausléschungsregeln bei
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mehratomiger Basis einzelne Reflexe der Volumenstruktur verschwinden kénnen.
Der Rauhigkeitsfaktor fuhrt zu einer symmetrischen Absenkung der Intensitét rechts
und links neben einem Bragg-Reflex und geht in dessen Nahe gegen den Wert eins,
hat also in dessen unmittelbarer Umgebung keinen Einflu3 mehr.

Bei den schwacher modulierten Uberstrukturstaben, die einen eher kontinuierlichen
Intensitatsverlauf aufweisen, ist die Rauhigkeit unabhangig vom senkrechten Impuls-
Ubertrag g;. Der Einflu der Rauhigkeit kann hier nach [Zaj97] durch einen konstan-
ten Faktor korrigiert werden:

1-B

rough

los =lus 1B (3.26)
Wird fiir die Uberstrukturintensitaten, etwa aufgrund nicht vollstandig rekonstruierter
Oberflache, ein eigener Skalenfaktor eingefuhrt, so kommt es natirlicherweise zu
einer starken Korrelation zwischen beiden Parametern. Die Rauhigkeit kann dann
z.B. zuerst durch alleinige Verwendung der CTR-Intensitdten angepal3t werden.

Der Rauhigkeitswert B kann in den haufiger verwendeten root-mean-square-Parame-
ter orms Umgerechnet werden, der die Rauhigkeit in Einheiten von [A] angibt (d. be-
zeichnet hierbei den Abstand zweier Terrassen senkrecht zur Oberflache) [Rob86]:

Os = p™* d (3.27)

3.3.4 Streifender Einfall von Réntgenstrahlung

Betrachtet man den Festkorper als Kontinuum, so tritt Totalreflektion von Licht bei
Unterschreitung des kritischen Winkels beim Ubergang vom optisch dichteren zum
optisch dinneren Medium auf. Dabei lauft an der Grenzflache eine ins optisch
dunnere Medium exponentiell gedampfte Welle entlang. Im Gegensatz zu sichtbarem
Licht ist fur Rontgenstrahlung der Brechungsindex fir die meisten Materialien
minimal kleiner als eins (etwa um 1/10°), weshalb dieser Effekt zur Verstarkung des
Oberflachensignals bei der Rontgenbeugung verwendet werden kann.

Der Brechungsindex n ist eine komplexwertige GroRe, die sowohl die Anderung der
Ausbreitungsgeschwindigkeit des Lichts im Medium als auch Absorptionseffekte be-
schreibt. Mit dem aus der Optik bekannten Snellius’schen Gesetz und den Fresnel-
Formeln flr Reflexion und Brechung elektromagnetischer Strahlung berechnet sich
der Brechungsindex zu [Fei89]

n=1-8+ip", &=2%e*F(0)/2nmc?*V (3.28)

Hier bezeichnet A die Wellenlange der Rontgenstrahlung, F(0) den Strukturfaktor bei
verschwindendem Impulsubertrag, c die Lichtgeschwindigkeit, m und e die Elektro-

Y Im hier verwendeten Analyseprogramm PROMETHEUS wird dies in der Intensitats-Eingabedatei fur
jede (hkl)-Intensitat durch die Angabe der I-Koordinate des nachsten Bragg-Reflexes gekennzeichnet.
Der Rauhigkeitsparameter § kann neben den Atompositionen zusétzlich angepal3t werden.
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nenmasse und -ladung und V das Volumen der Elementarzelle. In den gegenuiber &
kleinen Imaginarteil B~ flieRen Réntgenstrahlung absorbierende Prozesse wie die
Anregung innerer Atomschalen ein. Nahert man den Strukturfaktor F(0) unter
Vernachlassigung der Absorption durch die Summe der Kernladungszahlen in der
Elementarzelle £Z; und setzt die Zahlenwerte ein, so wird aus Gl. (3.28)

n=1-5§=1-2.701x10°(Y 2,/ 3 A, )p2? (3.29)

mit den Atommassen A;, der Dichte p (in g/cm® und der Wellenlange A in A. Der
kritische Winkel fiur Totalreflektion (cosa. = n) IRt sich fur kleine Winkel nahern als
oc = /25 und liegt fur typische Wellenlangen um 1 A bei etwa 0.1 — 1°2,

Bei Unterschreitung des kritischen Winkels lauft eine exponentiell in Richtung des
Mediums gedampfte Welle an der Oberflache entlang, wodurch die Eindringtiefe
erheblich reduziert wird. Das optimale Signal-Rauschverhaltnis wird bei Einstrahlung
unter dem kritischen Winkel o fur aul3ere Totalreflexion erzielt. Der bei den Winkel-
scans auftretende Untergrund wird dadurch betrachtlich gesenkt, was vor allem an
der Reduktion der thermisch diffus gestreuten Intensitat und der Defektstreuung aus
dem Volumen liegt. Allerdings variiert dann die gebeugte Intensitat stark mit dem
Einfallswinkel. Voraussetzung fiir eine Messung bei o ist eine exakt plangeschliffene
Kristalloberflache, eine Rontgenquelle mit einer Strahldivergenz kleiner als der Kkriti-
sche Winkel und ein sehr genau positionierbares Diffraktometer. Abb. 3.6 zeigt den
Verlauf der Intensitat bei Variation des Einfallswinkels fiir den (0 5/3 0)-Uberstruktur-
reflex der TiO»(100)-(1x3)-Oberflache, der von H. Zajonz gemessen wurde [Zaj97].
Hier betragt die Winkelbreite des Bereichs, innerhalb derer die Intensitat konstant
bleibt, nur 0.05° (o, = 0.23°).

Ao =0.05°
1000 . .
Abb. 3.6: Abhéangigkeit der Inten-
oA sitat des (0 5/3 0)-Uberstruktur-
800 ¢ o reflexes der TiO,(100)-(1x3)-Ober-
— e ! B flache vom Einfallswinkel o; des
£ L Primarstrahls (kritischer Winkel o
= o ¢ °~..~‘.. o5 Y = 0.23°), entnommen aus [Zaj97].
% . . = o “'.- .$.:'. o~ .y
= ' Ll
Z 400 . :
e . '
200 i :
L4
L d
& oL

o0 o1 02 03 04 05 06 07 08

Einfallswinkel a; [Winkelgrad]

% Im Falle von Magnetit befinden sich in der Elementarzelle 24 Eisenatome mit einer Masse von 55.85
u und 32 Sauerstoffatome mit einer Masse von 16.0 u. Damit ergibt sich: XZ; = 24x26 + 32x8 = 880,
ZA; = 24x55.85 + 32x16.00 = 1852.4. Bei einer Dichte von p = 5.2003 g/cm?® [Wea74] und der fir die
Messung benutzten Wellenldnge A = 0.826 A ergibt sich der kritische Winkel zu o= 0.17°.
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3.3.5 Mel3prinzip und Beugungsanordnung

Nach der theoretischen Diskussion der Reflexintensitdten und deren Zusammen-
hang mit atomarer Struktur und Morphologie der Oberflache soll im folgenden Kapitel
die praktische Vorgehensweise und Versuchsanordnung zur Messung der Gitter-
stébe beschrieben werden.

Alle in der vorliegenden Arbeit gemessenen Proben wurden erst im institutseigenen
Labor mit Elektronenbeugung (LEED, SPA-LEED) und Augerelektronenspektrosko-
pie untersucht. Die SXRD-Messung erfolgte dann an den Melstationen zweier
verschiedener Synchrotronstrahlungsquellen (Beamline W12, LURE, Orsay und
Beamline ID3, ESRF, Grenoble), die mit Sechs-Kreis-Diffraktometern mit Z-Achsen-
geometrie ausgestattet waren. Durch fir Rontgenstrahlung durchlassige Beryllium-
fenster wird die Probenoberflache beleuchtet und die gebeugte Intensitat zum aul3er-
halb liegenden Detektor gefiihrt. Die Oberflachennormale liegt bei der Z-Achsen-
geometrie in der Waagrechte und damit in der Polarisationsebene des Strahls,
wodurch bei der Messung von in plane-Reflexen (g, = 0) eine Polarisationskorrektur
entfallt.

Abb. 3.7 zeigt schematisch die Anordnung und Bezeichnung der sechs Kreise fir ein
typisches in der Oberflachenréntgenbeugung verwendetes Diffraktometer. Mit den y-
und ¢-Kreisen wird die Probenoberflache so justiert, daf3 die Normale exakt parallel
zur Rotationsachse des Kiristalls (o-Kreis) ausgerichtet ist. Dies kann optisch erfol-
gen mithilfe eines Lasers bzw. durch Beobachtung der Totalreflexion des Strahls mit
einer Rontgenkamera (X-Ray-Eye). Anhand von Volumenreflexen wird die Probe

Abb. 3.7: Schema eines 6-Kreis-Diffraktometers flir SXRD-Messungen: Die Probenober-
flache wird mit den %- und ¢-Kreisen so justiert, dafd mit dem o-Kreis eine Drehung um die
Normale mdglich ist. Der Einfallswinkel des Strahls kann mit dem o-Kreis eingestellt werden.
Die Detektorpositionierung wird (in plane) durch den 8- und (out of plane) durch den y-Kreis
realisiert (Abb. aus [Loh93]).
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Abb. 3.8: Beugungsgeometrie fur die Messung von Gitterstdben in der Oberflachenréntgen-
beugung. Durch einfallenden Wellenvektor k; (Richtung durch Primérstrahl festgelegt) und den
gebeugten Wellenvektor k; (durch Detektorposition fixiert) wird der Beugungsvektor g definiert,
der sich in einen Anteil parallel und einen senkrecht zur Oberflache zerlegen 1a3t [Mey94].

Kristall 1

" Netzebenen

Abb. 3.9: Einfallender (k;) und ausfallender Strahl ki nach Beugung an den Netzebenen [Mey94].

kristallographisch orientiert. Wie in Abschnitt 3.3.4 erlautert, ist es zur Erhéhung der
Oberflachensensitivitat und zur Senkung des Untergrundsignals gunstig, Einfalls-
winkel kleiner oder gleich dem kritischen Winkel fur die Totalreflektion o einzustel-
len. Dies erfolgt Mithilfe des a-Kreises. Die Positionierung des Detektors in der Mel3-
geometrie erfolgt in der Ebene (in plane) tber den 38-Kreis und senkrecht dazu (out of
plane) Uber den y-Kreis. Variable Schlitzsysteme vor der UHV-Kammer und vor dem
Detektor begrenzen den einfallenden und gebeugten Strahl.

Bei der Oberflachenrdontgenbeugung unter streifendem Einfall trifft der Primarstrahl
mit dem Wellenvektor k; unter dem (sehr kleinen) Einfallswinkel a; auf die Oberflache
(Abb. 3.9) und tritt als gebeugter Strahl Rf unter dem Winkel o wieder aus.
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Abb: 3.9: Beispiel fir einen o- bzw. 6-Scan zur Bestimmung der Reflexintensitat.
Hier ist der (3 3 0.06)-in plane-Uberstrukturreflex der Fe;0,(001)-c(2x2)-Oberflache
abgebildet, der gut mit einer Lorentzfunktion zur Ermittlung der Integralintensitat
angepal3t werden kann.

Die Wellenvektoren k;, und k, schlieRen dabei den Winkel von 26 ein, ihre Richtung
ist durch Primarstrahl und Detektorposition fixiert. In Abb. 3.8 ist die Beugungsgeo-
metrie im reziproken Raum dargestellt, die zur Vermessung des Intensitatsverlaufs
entlang von Gitterstéaben verwendet wird. Bei der Ewald-Konstruktion wird durch die
Differenz zwischen einfallendem und gebeugtem Wellenvektor der Beugungsvektor
g definiert, der sich in die Komponenten parallel zur Oberflache q; und g, senkrecht
dazu zerlegen laRt. Zur Messung der Reflexintensitat 1(q) wird nun die Ewaldkugel
um den Ursprung O gedreht, die den reziproken Gitterstab in der Hohe g, schneidet.
Dies erreicht man durch Drehen des Kristalls um die Oberflichennormale n unter
gleichzeitiger Aufzeichnung der integrierten Intensitdt im Detektor. Wegen der
Verwendung des entsprechenden Diffraktometerkreises aus Abb. 3.7 bezeichnet
man eine derartige MelRkurve auch als - oder 6-Scan. Abb. 3.9 zeigt den (3 3 0.06)-
in plane-Uberstrukturreflex der c(2x2)-rekonstruierten Magnetitflache.

Bei einer justierten Probe mit bekannter Dimension der Oberflachenzelle sollte eine
moglichst groRe Anzahl von Grundgitter- und Uberstrukturstaben vermessen werden,
die die dreidimensionale Information Uber die Oberflachenstruktur beinhalten.
Eventuell konnen auch symmetrisch aquivalente Stdben gemessen werden, die eine
exakte Festlegung des systematischen Fehlers ermdglichen. Dartberhinaus wird
man im Fall einer Uberstruktur auch einen moglichst vollstandigen Satz von in plane-
Daten bestimmen, also von Reflexen mit sehr geringem senkrechten Impulstbertrag

(gz = 0). Diese enthalten nur die Information Uber die entlang der Oberflachen-
normale projizierten Struktur und kénnen im Rahmen einer Patterson- bzw. Differenz-
fouriersynthese wertvolle Hinweise auf wichtige Vektoren in der Elementarzelle bzw.
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Uberschissige Elektronendichte geben. Um einer mdglichen Verschmutzung der
Oberflache wahrend der MelR3dauer Rechnung zu tragen, werden ein oder mehrere
Kontrollreflexe in regelméfigen Abstdnden mitgemessen und tber deren Intensitats-
abnahme der gesamte Datensatz nachkorrigiert.

Zusatzlich sind vor einer Verwendung der Reflexintensitaten im Rahmen einer Ana-
lyse drei weitere Korrekturen noétig: Die Flachenkorrektur berticksichtigt die unter-
schiedlich grof3e vom Rd&ntgenstrahl beleuchtete Flache in Abhangigkeit von der
Probenstellung und der vom Detektor erfal3ten Flache in Abh&ngigkeit von der
Detektorposition. Hierbei geht die Breite der Strahl- und Detektorblenden ein. Die
Lorentzkorrektur ist als Folge der winkelabhéangigen Intensitdtsmessung nétig, da fur
grol3e Betrdge des Streuvektors g, die Reflexe wesentlich schmaler erscheinen.
Weiterhin erfordert die Nutzung der linear (horizontal in der Bahnebene der Elektro-
nen) polarisierten Synchrotronstrahlung zuséatzlich eine Polarisationskorrektur der out
of plane-Reflexe, da die Intensitat mit dem Quadrat des Kosinus des Ausfallswinkels
abnimmt.

3.3.6 Gitefaktoren der Analyse: R-Werte, ¥* und Goodness of Fit

Fur die im letzten Schritt der Strukturanalyse durchgefiihrte Anpassung einer Modell-
struktur an die gemessenen Daten stellt sich das Problem, die Abweichung der
gemessenen Intensitatswerte (proportional zu |Fhk||2) von den berechneten zu mini-
mieren. Das Optimierungsverfahren, z.B. ein least-squares-Algorithmus, das die
Modellparameter variiert, benétigt hierfir eine Fehlerfunktion als Maf fir diese
Abweichung bzw. die Qualitat des Fitergebnisses. Am Ende der Strukturverfeinerung
schlie3lich bendtigt man ein Kriterium, ob das beste Modell der Wirklichkeit sehr
nahe kommt, also im Vergleich die anderen verworfen werden kénnen. Da in der
Literatur unterschiedliche Gutefaktoren in Gebrauch sind, die die gemessenen Daten
unterschiedlich gewichten, sollen hier die wesentlichen aufgeftihrt werden.

In der Kristallographie verwendet man dazu den R-Wert, der die Abweichung der
beobachteten Strukturfaktorbetrage ‘F,fffs‘ von den berechneten ‘F,ff(’l“c‘ aufsummiert
und zur Summe der ‘Fhﬁif‘s‘ in Relation setzt. In dieser Arbeit wurden die Strukturen
vor allem auf die Intensitaten, also auf |Fhk,|2 verfeinert. Grundsatzlich werden dann
die hoheren Intensitaten starker gewichtet als bei einer Verfeinerung auf die Betrage,
was den Einflull der CTRs meist etwas verstarkt. Der ungewichtete R-Wert, in den
alle gemessenen Intensitaten mit dem gleichen Gewicht eingehen, berechnet sich in
diesem Fall zu:

> | [Fef - i
R, =K (3.30)

u
0BS
Z‘ Foa ‘

hkl
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Eine Verfeinerung nach R, bewirkt eine moglichst optimale Anpassung an jede
einzelne mit einem Fehler o(|F|%) behafteten Intensitdt, so daR eventuelle Ab-
weichungen Uberinterpretiert werden. Besonders bei der gleichzeitigen Analyse von
Grundgitterstaben mit meist hoher Intensitat und vergleichsweise schwacheren Uber-
strukturstaben ist der ungewichtete R-Wert eher ungunstig, wahrend er fur reine
truncation rod- oder Uberstrukturdaten gut geeignet ist. Bei kombinierten Analysen
wird daher der mit dem MelR3fehler gewichtete R-Wert herangezogen:

thkl ‘ FhOkIBS‘ ‘ icklALC‘
hkl (3.31)
thkl‘ icl)fs‘

hkl

Py,

Gewichtungsfaktor wy = 1/G(|Fhk||2)

Skalieren die Fehler mit der Intensitat, spielen also systematische Fehler etwa durch
schlechte Ubereinstimmung symmetrisch aquivalenter Reflexe keine groRe Rolle, ist
der Unterschied zwischen gewichtetem und ungewichtetem R-Wert meist gering.

Ein anderes haufig verwendetes Kriterium fur die Gite eines Fitergebnisses ist die
reduzierte x*-Funktion, bzw. deren Wurzel, der sogenannte “Goodness of Fit” (GoF).
Hierbei wird die Abweichung zwischen gemessenen und berechneten Intensitaten in
Relation gesetzt zu deren Mel3fehlern ony:

N (I Fasef | Fse] )
“N-P GthkI|)

GOF = /%

In den Wert geht mit dem Faktor 1/(N-P) auch die Differenz zwischen der Anzahl der

Datenpunkte N und der angepafiten Parameter P ein, wodurch bei einer guten Uber-
einstimmung bei kleinem y-Wert eine ausreichende Uberbestimmtheit garantiert ist.

Der y*-Giitefaktor wird alternativ oft als Verfeinerungsfaktor verwendet, wahrend sich
mit dem GoF-Wert unterschiedliche Strukturmodelle fir einen Datensatz oder
Modelle mit unterschiedlicher Anzahl verfeinerter Parameter auf signifikante Ver-
besserung vergleichen lassen. Fiur ein optimales Fitresultat und korrekt bestimmte
MeRfehler erwartet man einen y?-Wert (und einen GoF) von 1.0, bei einem Wert
deutlich gré3er als eins sind dagegen noch nicht alle strukturellen Details erfaf3t.
Dagegen kann man bei Werten deutlich kleiner als eins von einer Unterbestimmung
des Problems ausgehen (bei korrekt bestimmten Fehlern), andernfalls sind die Fehler
zu grol3 gewahlt.

(3.32)
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4. Stabilitat und Strukturprinzipien bei Metalloxid-
oberflachen

Im Gegensatz zu Metalloberflachen, die geringe vertikale Schichtrelaxationen im
Bereich einiger Prozent zeigen, kdnnen bei Oxidoberflachen sehr massive Lage-
anderungen der Atome eintreten. Die Stérung des Potentials durch Bildung einer
freien Oberflache wirkt sich auf die Atome, die im Volumen streng periodisch ange-
ordnet sind, auf drei verschiedene Weisen aus:

e durch Relaxationen, also Anderungen der interplanaren Abstande,

e durch sog. ‘rumpling’, einer differentiellen Relaxation, bei der Anionen und
Kationen verschieden starke bzw. gerichtete Relaxationen zeigen, und

e durch Ausbildung von Rekonstruktionen (Umgruppierung der Atome), die mit
einer Anderung der Oberflachenperiodizitat verbunden sind.

Eine treffende Charakterisierung einer experimentell untersuchten Oberflache ist bei
vielen Oxiden nur schwer maoglich: viele beobachtete Rekonstruktionen sind nicht
intrinsisch, sondern treten beispielsweise durch eine Ordnung der bei der Prépara-
tion erzeugten Sauerstoffleerstellen auf. Weiterhin erlauben die betrachteten kompli-
zierteren Oxidstrukturen mehrere nichtaquivalente Terminierungsschnitte.

Aufgrund der isolierenden Eigenschaften vieler Oxide und der Schwierigkeit in der
Préparation stochiometrischer Einkristalloberflachen gibt es zur Zeit noch relativ
wenige vollstdndige, meist mit niederenergetischer Elektronenbeugung (LEED)
durchgeflihrte Strukturanalysen. Die Oberflachenrontgenbeugung (SXRD) ist wegen
des geringen Streuquerschnitts des Sauerstoffs erst seit etwa zehn Jahren durch
Messung an intensiven und brillanten Synchrotronstrahlungsquellen mdéglich.
Daneben sind seit kirzerer Zeit spektroskopische Methoden an Oxidoberflachen
weiterentwickelt worden, die wichtige Hinweise auf die lokale elektronische Struktur
und Koordinationsgeometrie liefern. Das folgende Kapitel ist der Versuch, allgemeine
theoretische Konzepte zur Stabilitat von Oxidoberflachen und einige vorhandene,
exakte Strukturanalysen in knapper Form darzustellen. Da nicht alle existierenden
Arbeiten expliziert zitiert werden kénnen, sind weitergehende Informationen aus den
umfassenderen Review-Artikeln von C. Noguera [Nog00] und H.-J. Freund [Fre99] zu
entnehmen. Speziell mit SXRD untersuchte Oxidoberflachen werden bei G. Renaud
[Ren98] behandelt.

4.1 Stabilitatskriterien

Elektrostatische Stabilitat bei ionischen Oxiden:

Alle lonenkristalle lassen sich senkrecht zur Oberflache als eine Stapelfolge von
elektrisch neutralen Wiederholeinheiten ansehen, also aus einer oder mehrer Atom-
lagen, die aus geladenen Kationen und Anionen aufgebaut sind. Entsprechend der
Verteilung der Ladung und des elektrischen Dipolmoments auf die Ebenen innerhalb
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der Wiederholeinheit lassen sich nach P.W. Tasker die Terminierungsflachen von
lonenkristallen energetisch in drei Klassen einteilen [Tas79], die in Abb. 4.1 abge-
bildet sind: Bei Typ 1- wie auch bei Typ 2-Oberflachen verschwindet das Dipol-
moment p innerhalb der vertikalen Struktureinheit (durch eckige Klammern markiert).
Diese Oberflachen sind daher stabil, insbesondere die Typ-1-Oberflache mit einer
verschwindenden Gesamtladung Q innerhalb jeder atomaren Ebene. Bei den Typ 3-
Oberflachen (z. B. Magnetit(001) und (111)) tragt jede Struktureinheit senkrecht zur
Oberflache ein nichtverschwindendes Dipolmoment, was beim Aufbau des Kristalls
aus unendlich vielen Einheiten zu einer divergierenden elektrostatischen Ober-
flachenenergie fihren wirde. Derartige polare Flachen sind also prinzipiell instabil

Typ 1-Oberflache Typ 2-Oberflache Typ 3-Oberflache

- O0eCe [ © QQ — O000
- eC00 L o7 o - 9000
e o e QQ — 0000
- eC00 L o7 o - 9000

QLaqe=O,H=0 QLa_qe¢O,lJ:O QLageio,M?ﬁO

Abb. 4.1: Einteilung der Isolatoroberflachen in drei Klassen nach fallender Stabilitat (nach
[Tas79]). Q bezeichnet die Gesamtladung innerhalb der aus negativen (dunkel)
und positiven lonen (hell) aufgebauten Lagen, p das resultierende elektrische
Dipolmoment der Wiederholeinheit (durch eckige Klammern markiert). Eine Typ
3-Oberflache ist prinzipiell instabil.

und zeigen auch in der experimentellen Untersuchung vielfach Rekonstruktionen und
starke Relaxationen®. Beispiele fiir polare Flachen bei einfachen Kristallstrukturen
sind die (001)- und (110)-Flache bei Oxiden mit Zinkblende- und die (111)-Flachen
bei Oxiden mit NaClI-Struktur.

Eine Madglichkeit, trotz der polaren Terminierung eine elektrostatisch stabilisierte
Oberflache zu erhalten, liegt in der Kompensation oder Reduktion der Ladungsdichte
der obersten Atomlage oder -lagen. Dies kann auf folgende Weise geschehen:

1. Desorption von lonen der obersten Atomlagen, die bei regelmaRiger Umordnung
mit einer entsprechend beobachtbaren Uberstruktur verbunden ist,

2. Adsorbtion von geladenen Teilchen aus dem Restgas (Protonen, OH-Gruppen)
bewirken eine Ladungskompensation,

! besitzen die Bindungen neben einem ionischen auch einen kovalenten Anteil wie bei vielen Uber-
gangsmetalloxiden, kann den lonen nicht mehr einfach ihre Valenzladung zugewiesen werden. Daher
ist die Entscheidung, ob es sich bei einer Flache um eine polare handelt, nicht immer einfach zu
treffen.
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3. Starke Relaxationen der oberen/obersten Atomlage(n), die mit einer Modifikation
der elektronischen Zustandsdichte und damit der Elektronendichteverteilung an
der Oberflache verbunden sind. Dies fiihrt zu einer Anderung des ionischen Bin-
dungscharakters hin zu einem eher kovalentem oder metallischem Verhalten an
der Oberflache [Nog00]. Oft verschiebt sich dabei das Leitungsband der &uf3eren
Metallkationenlagen zu tieferen, das Valenzband der auR3eren Sauerstoffschich-
ten zu hoéheren Energien. Fir MgO(111) wurde theoretisch ein Uberlappen der
Energieb&nder vorhergesagt [P0j97]. In diesem Fall wird die Oberflache metallisch
und ermoglicht damit einen Ladungstransfer vom Sauerstoff-Valenz- zum Magne-
sium-Leitungsband, welcher die UberschuRladung abbaut. Grundsatzlich bewirken
Relaxationen genau wie bei nichtpolaren Oberflachen ein Absenken der Ober-
flachenenergie; nur wenn damit auch eine Modifikation der Ladungsdichte verbun-
den ist, kann die divergierende elektrostatische Energie ausgeglichen werden.

4. Durch mehrere Lagen umfassende Rekonstruktionen wie bei den oktopolaren Re-
konstruktionen und Mikrofacettierungen der (111)-Ebene bei Kristallen mit NaCl-
Struktur. In diesem Fall wird die urspringliche Ebene durch ladungsneutrale {100}-
Facetten ersetzt.

4.2 Modelle fur die elektronische Struktur bei Ubergangsmetall-
oxiden

Fur die Beschreibung der Metall-Sauerstoff-Bindungsverhaltnisse in einem kristalli-
nen Festkorper existieren mehrere Konzepte, die ihren Ursprung in physikalischen
und chemischen Modellansétzen haben:

In erster Naherung kann eine vollstandige lonisierung der atomaren Partner als aus-
reichende Grundannahme angesehen werden. Da aber der kovalente Anteil mit
seiner richtungsabhangigen Bindung bei den Ubergangsmetalloxiden oft wesentlich
ist, haben sich hier die Konzepte der Autokompensation und das electron counting
model aus dem Bereich der Verbindungshalbleiter etabliert. Neuere Ansatze wie das
bond-transfer model versuchen, einen von der lonizitdt der Bindung abh&ngigen
Ubergang zwischen diesen beiden reinen Bindungstypen zu schaffen, der besonders
auf polare Ubergangsmetalloxidflachen anwendbar ist.

Vollstandige lonisation: Im diesem Grenzfall werden den Oberflachenatomen die-
selben formalen Ladungen zugewiesen wie den Volumenatomen. So erhalt beispiels-
weise O die Ladung -2, Al +3, Fe in Fe,03 +3 usw. Damit kénnen eventuell vorhan-
dene Dipolmomente der Wiederholeinheit senkrecht zur Oberflache berechnet
werden, was fir viele stark ionische Oxide eine ausreichend genaue Einschatzung
der Stabilitat erlaubt. Dagegen versagt das Modell oft bei Ubergangsmetalloxiden,
etwa bei dem System der sauerstoffterminierten a-Fe,O3(0001)-Oberflache, fur die
es als einzige stabile Konfiguration die Terminierung mit einer einzelnen Fe-Lage
vorhersagt, wahrend praparationsabhéngig verschiedene Terminierungen existieren.
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Electron counting model und das Autokompensationsprinzip: Urspringlich fur
Stabilitatsbetrachtungen von rein kovalenten Verbindungshalbleitern wie GaAs oder
ZnSe eingefuhrt [Pas89], wurde das Autokompensationsmodell auch in der Betrach-
tung von Ubergangsmetalloxiden angewendet. In der urspriinglichen Sichtweise sind
die tetraedrisch koordinierten Atome der Halbleiterkristalle sps-hybridisiert. An der
Oberflache existieren durch die fehlenden Bindungspartner unabgesattigte Bindun-
gen, sog. dangling bonds, deren Anzahl bei einer stabilen Konfiguration méglichst
niedrig ist. Es gilt dabei als Stabilitatskriterium, daR die UberschuBladungen der
dangling bonds der Kationen (elektropostiver Partner) die fehlende Ladung der
Anion-abgeleiteten dangling bonds (elektronegativer Partner) mdglichst vollstandig
kompensieren sollten. Damit sind die dangling bonds der Kationen vollstandig leer
und die der Anionen vollstandig gefullt, die Oberflache ist somit "autokompensiert’.
Formal entspricht dieser Ansatz véllig dem zuvor erwéhnten Schema von Tasker fur
lonenkristalle. Die notwendige Ladungsneutralitat dient der Reduktion des Ober-
flachen-Coulomb-Potentials und kann durch eine Rekonstruktion der Oberflache
erzielt werden.

Um das Auffillen der unabgesattigten Bindung an der Oberflache zu berechnen, wird
das electron counting model herangezogen: hierzu nimmt man an, daf} jedes Atom
die seiner Valenz im Volumen entsprechende Ladung in die chemische Bindung ein-
bringt, wobei die Koordination beriicksichtigt werden muR. So gibt ein Fe**-Kation auf
einem Tetraederplatz im Magnetit (Fes04) 3- ¥ Elektronen in eine Bindung, ein Fe**
auf einem Oktaederplatz dagegen 3- 1/6 = %2 Elektron. Es wird also vorausgesetzt,
dal3 an der Oberflache und im Volumen die Anzahl der in die Bindung flie3enden
Ladungen erhalten bleibt, was aber per se nicht erflllt sein muf3.

Grundsatzlich lauft das Prinzip der Autokompensation bei polaren Oberflachen auf
einen Ausgleich der Ladungen zur Elimination des Dipolmoments hinaus, weshalb
solche Oberflachen dann auch als “ladungsneutral” bezeichnet werden [NogO0Q].

Bond transfer model:

Ein interessanter neuer Ansatz wurde von C. Noguera et al. vorgestellt [Nog00], der
bei Ladungstransfer-Oxiden dem gesamten Spektrum von kovalentem (bzw. ioni-
schem) Bindungscharakter Rechnung tragt. Mittels eines tight binding-Ansatzes
werden hier die Eigenzustande des Oxids nach den Valenzatom-Orbitalen entwickelt
und durch Integration der lokalen Zustandsdichte bis zur Fermi-Kante fir jede
Bindung charakteristische Ladungen Apc, bestimmt, die aus dem Uberlapp der Atom-
orbitale resultieren. Fir einfache isolierende Oxide berechnen sich dann die Ladung
der Anionen A; und Kationen C; mit den formalen Valenzen Q% und Q¢ als

QAi :QOA +Z AAiCj Qci :Qg _Z AAiCj’
C, Cj

wobei die Summation Uber alle nachsten Nachbar-Atome lauft. Bei Teilbesetzung
von Leitungs- oder Valenzbandzustanden in kovalenten Systemen werden zusatzlich
Korrekturterme hinzugefigt.
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4.3 Rekonstruktion verschiedener Oxidoberflachen

Besonders ausgepragte Relaxationen treten bei den ladungsneutralen polaren Ober-
flachen auf, was sowohl in theoretischen Stabilitdtsuntersuchungen vorhergesagt als
auch in Experimenten nachgewiesen werden konnte [Fre99]. Die meist schlechte
quantitative Ubereinstimmung mit den Ergebnissen von ab initio-Rechnungen zeigt
ein noch bestehendes Defizit in der theoretischen Beschreibung der oxidischen
Bindung auf.

Die mit am besten untersuchten polaren Metalloxidoberflachen sind die TiO»(100)-
und TiO2(110)-Oberflachen der Titanoxidmodifikation Rutil. Dieses System wird oft
auch als Modellsystem fur die Ubergangsmetalloxide betrachtet. TiO, besitzt die
tetragonale Rutilstruktur, in der die Ti-Atome sechsfach und die O-Atome dreifach
vom anderen Bindungspartner koordiniert sind.

Mit SXRD wurde von G. Charlton und Mitarbeitern fir die TiO,(110)-Oberflache eine
vollstandige Strukturanalyse durchgefihrt [Cha97]: die Terminierung der p(1x1)-
Struktur besteht aus einer Sauerstofflage mit einem um 30 % reduzierten Abstand
zur darunterliegenden Ti-O-Ebene, in der jeweils die Halfte der Ti-lonen flunffach, die
andere Halfte vollstandig sechsfach mit O koordiniert sind. Die sechsfach koordinier-
ten Ti-Atome relaxieren nach auf3en, die funffach unterkoordinierten Ti-Atome nach
innen (Abb. 4.2, durch Pfeile verdeutlicht). Dies fiihrt zu einem “rumpling”, also einer
vertikalen Verzerrung der vorher glatten Ti-Lage von 0.3 + 0.1 A in der obersten und
etwa der halben Amplitude in der darunterliegenden Lage. Die Ti-O-Bindungslangen
andern sich dabei relativ stark tber einen Bereich von minimal -11.3 % Kontraktion
bis maximal +9.3 % Expansion gegenuber den Volumenabstanden.

[110]

Abb. 4.2: Schemazeichnung der relaxierten TiO,(110)-p(1x1)-Flache, nach der
Strukturanalyse aus [Cha97]. Die Sauerstoffe sind grau, die Ti-Atome schwarz
dargestellt.
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Gut zutreffend sind die von Tasker [Tas79] formulierten Stabilitatskriterien z.B. fir die
polaren (111)-Flachen bei den einfachen kubischen Oxiden mit NaCl-Struktur und
hohem ionischen Charakter wie NiO und MgO. Die NiO(111)-Flache von Einkristal-
len wie von dinnen Filmen [Bar97, Roh94, Cap95] weist bei fast allen sorgfaltigen,
stochiometrieerhaltenden Praparationen eine p(2x2)-Rekonstruktion auf, fir die meist
eine oktopolare Rekonstruktion vorgeschlagen wird. Dabei wird die Oberflache aus
Mikrofacetten der GrofRe und Orientierung der {001}-Flache einer Elementarzelle
gebildet, entsprechend aneinandergereihten Wiurfelecken. Bei einem 5 ML dinnen
NiO(111)/Au(111)-Film ergab eine SXRD-Untersuchung sowohl Ni- als auch O-termi-
nierte Oktopole als Abschluf3schicht [Bar00], wahrend ein an Luft getemperter Ein-
kristall Oktopole mit ausschliel3licher Ni-Terminierung aufwies [Bar99]. Wird dieser
Kristall im UHV bei 950 K getempert, andert sich die atomare Struktur der Rekon-
struktion, die dann nur noch zwei Atomlagen umfal3t. Dagegen ist die in Anwesenheit
von Wasser beobachtete p(1x1)-Flache von NiO(111)/Ni(111) wahrscheinlich durch
OH-Gruppen stabilisiert und lait sich reversibel in die p(2x2)-Flache uberfihren
[Cap93].

Ahnliche Ergebnisse erhalt man fur die durch Oxidation von Fe(110) und -(111)-
Kristallen erzeugten FeO(111)-Dinnfilme, die eine (2x2)-Rekonstruktion aufweisen
[Cap95, Kim97b]. Verwendet man dagegen Pt(001) und (111) als Substrat bei
abwechselndem Fe-Aufdampfen und Oxidation, sind die entstehenden Fe-O-Doppel-
lagen hexagonal dichtgepackt und die atomaren Abstande lateral stark erweitert
gegenuber den der Oxid-Volumenkristalle [Rit98]. Die aul3ere Lage besteht immer
aus Sauerstoffatomen. Der Lagenabstand ist dabei gleichzeitig stark reduziert (ver-
glichen mit dem Volumenabstand von FeO), was in Folge zu einer Reduktion des Fe-
O-Bindungsabstandes von 2.15 auf 1.95 A fiihrt. Durch leichte Rotation gegeniiber
der Substratrichtung entstehen hier Koinzidenzstrukturen mit grof3er Periodenlange.
Dabei wird nicht durch eine Rekonstruktion der polaren (111)-Ebene, sondern durch
eine vertikale Kontraktion eine Depolarisierung und damit Stabilisierung erzielt.

Bei der MgO(111)-Oberflache traten nach einer Hochtemperaturbehandlung an Luft
bei 1720 K drei verschiedene Rekonstruktionen auf ((2x2), (V3xV3)R30°, (2V3x23)
R30°), fur die als Modell jeweils eine Terminierung mit Sauerstoff-Trimeren, zentriert
uber den darunterliegenden Mg-Atomen, vorgeschlagen wurde [Pla98]. An in Luft
oder in einem UHV-Sauerstoff-Plasma bei 1075 K getemperten Einkristallproben
wurde allerdings eine p(1x1)-Oberflache beobachtet [Roh94]. Dies ist vermutlich die
Folge der Adsorption von Protonen bzw. OH-Gruppen, die die Oberflachenladung
bereitstellen. Aus den XPD-Messungen laRt sich eine terminierende Sauerstofflage
ableiten, die durch gebundene Wasserstoffatome stabilisiert wird.

Neben verschiedenen Untersuchungen von durch Oxidation erzeugten CoO-Dunn-
filmen wurde flr eine CoO(111)-Einkristallflache eine SXRD-Messung durchgefiihrt
[Moc00]. Dabei konnte eine epitaktische Co0304(111)-Lage auf dem CoO-Substrat
nachgewiesen werden, wobei die [111]- und [100]-Richtungen bei beiden Kristall-
systemen Ubereinstimmen. Durch Tempern an Luft bzw. im UHV kann die urspring-
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liche Stdchiometrie nicht wiederhergestellt werden, es werden dagegen metallische
Co-Inseln gebildet.

Fur die nichtpolare MgO(001)-Flache existieren zahlreiche experimentelle und theo-
retische Untersuchungen, die fur diese stabile Typ 1-Flache das Auftreten von nur
minimalen Relaxationen belegen. Theoretische Rechnungen mit dem Modell einer
unrekonstruierten Oberflache ergeben eine differentielle Relaxation (‘rumpling”) in
einer Starke von 2%, wobei sich die Kationen relativ zu den Anionen starker zum
Kristallvolumen hin verschieben [AIf00]. Die Ursache hierfur wird in der unterschied-
lichen Polarisierbarkeit der beiden Atomtypen gesehen, verbunden mit einer durch
Uberlappung von Valenz- und Leitungsband bewirkten Ladungskompensation. Eine
LEED-I/V-Studie gibt als quantitatives Ergebnis fir die differentielle Relaxation einen
Wert von A;,/d1>; = 5.0 + 2.5 % und fur die Relaxation der ersten Lage 612,/ d;2 = 1.0
+ 2.0 %? [Bla91]. Dabei sind die Mg-Atome leicht einwérts, die Sauerstoffe leicht
nach aufRen relaxiert. Neuere, mit Oberflachenrontgenbeugung erzielte Ergebnisse
ergeben dagegen fir die obengenannten GréRen Werte von 1.07 + 0.5 % und —0.56
+ 0.35 % [Rob98]. Qualitativ dhnliche Ergebnisse wurden fur andere (001)-Ober-
flachen der Oxide mit NaCl-Struktur wie etwa NiO und CoO gefunden.

OO OO
o‘b%o 8%”

(a) (b)

Abb. 4.3: Die (0001)-Ebene der Korundstruktur in Aufsicht (a) und Seitenansicht (b) [Nog00]. Je zwei
hexagonal dichtgepackte Sauerstofflagen (grof3e Kreise) sind durch zwei Kationlagen in geringem Ab-
stand d (0.485 A bei a-Al,O3) getrennt. Es gibt also drei chemisch unterscheidbare Terminierungen.

Von den Oxidflachen mit dichtgepackten Sauerstofflagen wurden die (0001)-Flachen
von den Oxiden mit Korundstruktur a-Al,O3; [Gué97], Cr,O3 [Reb96] und a-Fe,03
[Wan98] systematisch untersucht. In der [0001]-Richtung sind in der Volumenstruktur
die hexagonalen, in ABAB-Packungsreihenfolge angeordneten Sauerstoffebenen
durch je zwei nah beieinanderliegende Kationlagen getrennt (Abb. 4.3). Fur alle drei

? Beide Prozentangaben beziehen sich auf Hohendifferenzen senkrecht zur Oberflache (z-Lage) in
Relation zum ersten Lagenabstand d,,, wobei die Symbole A fiir den Abstand z(Anion) - z(Kation) und
o fur die Veranderung gegenuber dem urspriinglichen Lagenabstand verwendet wird.
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Systeme wurde eine Terminierung durch eine einfache Lage aus den Metall-Anionen
gefunden (4.3 b). Die dabei entstehende Wiederholeinheit Metall/Os/Metall ist die
einzig mogliche Anordnung mit verschwindendem Dipolmoment. Die dulR3ere Metall-
schicht ist in allen Fallen stark einwarts relaxiert (bei Raumtemperatur: Al,O3z: -51%,
Cr,03: -50%, Fe,03: -57% des Abstandes Aq zur darunterliegenden nachsten Sauer-
stofflage), was zur Reduktion der Polaritat beitragt [Fre99]. Der Effekt ist hier so stark
ausgepragt, weil die aulRerste Kationlage nur dreifach koordiniert ist, verglichen mit
der sechsfachen Koordination im Volumen. Gleichzeitig treten weitere starke nega-
tive Relaxationen in der Grof3enordnung von 30 % des Lagenabstandes zwischen
der 4. Metallschicht und der darunterliegenden Sauerstoffschicht auf. Bis zur sechs-
ten Lage ergeben die Strukturanalysen signifikante Positionsveranderungen. Aller-
dings tritt bei Wachstum von Fe,O3(0001)-Filmen unter hohem Sauerstoffpartialdruck
parallel zu der eben beschriebenen Metall- auch eine Sauerstoffterminierung auf
[Wan98], die durch starke Relaxationen bis in tiefere Lagen und Ladungsdichteum-
verteilung stabilisiert wird. Dies ist ein weiterer Hinweis, dal3 das einfache elektrosta-
tische Bild bei den Ubergangsmetalloxiden mit nicht rein ionischem Charakter allein
nicht mehr gultig ist.

Eine erstaunliche Vielfalt geordneter Oberflachenstrukturen zeigt die intensiv unter-
suchte a-Al,03(0001)-Oberflache, die auch fir die in dieser Arbeit behandelten
dunnen Oxidfilme auf den NiAl-Legierungen besondere Relevanz hat. Bei steigender
Praparationstemperatur im UHV werden nacheinander die folgenden vier Rekon-
struktionen durchlaufen [Ren98]:

bis 1270K: (1 x 1),

ab 1370 K:  (¥3 x V3)R30°,

ab 1420 K:  (2v3 x 2v3)R30°,

ab 1520 K:  (3V3 x 3vV3)R30°,
und ab 1570 K: (V31 x V31)R+9°,

Mit Oberflachenréntgenbeugung durchgefihrte Analysen konnten die (1 x 1)-Struktur
eindeutig charakterisieren [Gué97]: Sie ist durch eine einfache Al-Lage terminiert mit
einem um 51% reduzierten ersten Lagenabstand. Durch laterale Verschiebungen der
Sauerstoffatome in der zweiten Lage reduzieren sich die Al-O-Bindungsabstande nur
um 4.5 - 6.1%. Die folgenden tieferen Lagen weisen Relaxationen von +16%, -29%
und +20% auf. Die auch an Luft stabile (¥31 x V31)R+9°-Hochtemperaturrekonstruk-
tion entsteht durch vollstandige Desorption der obersten beiden Sauerstofflagen und
konnte durch Analyse eines in plane-Datensatzes gelést werden [Ren94]: Die Uber-
struktur besteht aus zwei obersten metallischen Al(111)-Lagen mit wabenférmig
angeordneten Domanen, die im Zentrum eine hohe Ordnung und am Rande eine
starke Fehlordnung aufweisen. Abb. 4.4 zeigt die dul3ere, besser geordnete und die
darunter auf dem «-Al,O3(0001)-Substrat liegende, weniger gut geordnete Alumini-
umschicht. Die metastabile (3V3 x 3V3)R30°-Rekonstrution wurde dagegen einer
kombinierten Analyse aus SXRD und Energieminimierungsrechnungen unterzogen.
Die von den Bragg-Peaks Uberlagerten ganzzahligen in plane-Uberstrukturreflexe
wurden aus der simulierten Struktur gewonnen, um fir eine Pattersonanalyse einen
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Abb. 4.4: Die zwei obersten Al-Lagen der a-Al,03(0001)-(V31xV31)R+9°-Rekonstruktion als
Ergebnis der Patterson-Analyse aus [Ren94]. Links die besser geordnete dulRerste Lage,
rechts die an das Oxid grenzende, starker fehlgeordnete Lage.

vollstandigen Datensatz zu erhalten [Vil02]. Wie im Fall der (731 x V31)R+9°-Struktur
entsteht die kommensurable hexagonale Uberstruktur (Gitterkonstante 24.72 A)
durch zwei dichtgepackte Al-Lagen, die hier allerdings hochgeordnet in Form von
dreieckigen Domanen, getrennt durch regelmaflige Domanengrenzen, vorliegen.
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5 Die Rekonstruktion der Fe3;04(001)-Oberflache

In erster Naherung und als Ausgangspunkt der Betrachtungen ist die atomare Struk-
tur von Kristalloberflachen durch die zugrundeliegende Volumenstruktur vorgegeben,
die aber Transformationen unterworfen sein kann. Daher wird im folgenden Abschnitt
5.1 zunachst auf die verschiedenen Eisenoxidphasen eingegangen, die sich etwa bei
Variation der Temperatur ineinander umwandeln kénnen. In Kap. 5.2 folgt die detail-
lierte Aufstellung der Literaturergebnisse fir die Fe3O4(001)-Oberflache, um in Kap.
5.3 auf die SXRD-Messungen und in Kap. 5.4 auf die Strukturanalyse einzugehen.

5.1 Struktur und Eigenschaften der verschiedenen
Eisenoxidphasen

Das Mineral Magnetit, das aus O*-lonen und Fe®*- bzw. Fe*-Kationen besteht,
gehort als Eisenoxid zur Gruppe der Ubergangsmetalloxide mit Gberwiegend ioni-
schem Charakter. In vielen strukturellen und physikalischen Aspekten unterscheiden
diese sich deutlich von den rein ionischen Oxiden, da zusatzlich zu den geometri-
schen Verhaltnissen Kristallfelder eine wesentliche Rolle spielen.

Bei lonenkristallen sind Ladung und GroéRRenverhéltnisse der lonen die hauptsach-
lichen strukturbestimmenden Faktoren. So betragt der lonenradius des Oxidions O*
nach Shannon bei einer Koordinationszahl von 6 genau 1.4 A im Vergleich mit dem
von Fe?* mit etwa 0.6 A [Sha76].

Der strukturelle Aufbau dieser Kristalle 14t sich prinzipiell durch eine dichteste
Packung der Sauerstoffionen beschreiben, da hier der wesentlich groRere lonen-
radius von O gegeniiber dem Kationenradius dominiert. In die zwischen den Sauer-
stoffionen vorhandenen Lickenplatze kdnnen dann Eisenionen - oft in betrachtlichem
Umfang - eingefiigt, entfernt oder ersetzt werden. Dies bewirkt grol3e Veranderungen
der Materialparameter und fuhrt zu einer Vielzahl physikalisch interessanter Eigen-
schaften, die von denen der einfachen Oxide abweicht.

Zusatzlich spielen kovalente Bindungsanteile eine nicht zu vernachlassigende Rolle,
da Eisen ein Ubergangsmetall mit offener d-Schale ist [San91]. Die elektronische
Konfiguration fur die Partner betragt dabei

Fe: [Ar] 3d°4s?
O:  [He] 2s*2p*

Dabei kommt es zu einer Hybridisierung der antibindenden O 2p - mit den Fe 3d-
Orbitalen, womit sich ein teilweise kovalenter Bindungscharakter ergibt. Elektronega-
tivitatsbetrachtungen zeigen jedoch, dal3 der ionische Anteil bei mehr als 50 % liegt
[Bar94]. Mit hochauflésenden Wolfram-Ka Rontgenbeugungsmessungen (A = 0.0209
R) und Analyse der Daten mittels der Maximum-Entropie-Methode konnte fiir Magne-
tit die Existenz von Elektronendichte an den Positionen der Fe*'-Tetraederbindungen
und lokalisierte 3d-Elektronen nachgewiesen werden [Kin98].
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Abb. 5.1: Phasendiagramm des Systems Eisen-Sauerstoff, enthommen aus
[Voo98a]. W, M und H bezeichnen die Oxidphasen Wistit, Magnetit und Hamatit,
o,y und & die Phasen metallischen Eisens und L die flissige Phase. Gestrichelt
sind die Sauerstoff-Gleichgewichtsdampfdriicke angegeben.

5.1.1 Phasendiagramm des Systems Fe/O

Es existieren mehrere stochiometrisch und strukturell verschiedene Oxide des
Eisens, die bei Variation der Umgebungsbedingungen, d.h. der Temperatur und des
Sauerstoffpartialdrucks, ineinander Ubergehen konnen. Die drei thermodynamisch
stabilen Oxidphasen sind, in der Reihenfolge einer zunehmenden Oxidationstufe des
Eisens: Wistit (Fe1xO), Magnetit (Fe30,4) und Hamatit (a-Fe2O3). In Abb. 5.1 ist das
Phasendiagramm des Systems Fe-O dargestellt, das die im Gleichgewicht stabilen
Phasen in Abhangigkeit von Temperatur und Zusammensetzung angibt. Zusatzlich
sind hier die metallischen Eisenphasen gekennzeichnet: die raumzentrierte (bcc) a-,
die flachenzentrierte (fcc) y- und die bcc Hochtemperatur-6-Fe-Phase. Mit steigen-
dem Sauerstoffanteil werden die Stabilitatsregionen von Woastit, Magnetit nach
Hamatit durchlaufen. Waustit ist allerdings nur oberhalb 833 K thermodynamisch
stabil, darunter disproportioniert der Kristall in a-Fe und Fe3zO,4. Zusatzlich existiert
die zu a-Fe,O3 polymorphe, metastabile Form y-Fe,O3; (Maghemit).
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Tab. 5.1: Die kiirzesten Sauerstoff-Eisen (Fe,) und Sauerstoff-Sauerstoff-Abstande (O,) in A
fur die verschiedenen Eisenoxidphasen [Wu97]. In Klammern angegeben ist die Anzahl der
Bindungen. Die letzte Zeile enthélt den mittleren Sauerstoff-Sauerstoff-Abstand der dichtge-

packten O-Subgitter.

o-Fe,03 Fe304 FeO

Fel 1.95 (x2) 1.887 (x1) 2.15 (x6)
Fe2 2.08 (x2) 2.059 (x3)
01 2.60 (x2) 2.854 (x2) 3.041 (x12)
02 275 (x2) 2.969 (x2)
03 288 (x2) 3.082 (x3)
04 3.048 (x2)

<0-0> 2.868 2.968 3.041

Diese Phasen sind auf vielfaltige Weise ineinander tUberfuhrbar: Fe;O, kann durch
Tempern an Luft bei moderaten Temperaturen (z.B. bei etwa 575 K [Oga88]) zu
metastabilem y-Fe,O3; oxidiert werden und geht bei héheren Temperaturen in -
Fe,O3 Uber, das unter atmosphérischen Bedingungen das thermodynamisch stabilste
Eisenoxid ist. Bei Beriicksichtigung allein der Bildungsenthalpien von Wustit, Hamatit
und Magnetit (-272, -826 und —1121 kJ/mol [Cha98]) sollte Magnetit am stabilsten
sein. So kann etwa a-Fe,O3; durch Tempern im UHV auf 600 K zu Fe3zO4 [Kur99],
uber 880 K allerdings auch zu FeO reduziert werden [V0o098a]. Von FeO (Wistit)
uber Fe;O4 (Magnetit) zu a-Fe,O3 (Hamatit) steigt mit zunehmender Oxidationszahl
des Eisens auch die Anzahl unbesetzter Zustande im Fe 3d - Orbital an, die sich mit
den O 2p - Orbitalen mischen kdnnen. Verbunden damit ist eine Abnahme der Fe-O
Bindungslange. Tabelle 5.1 gibt eine Ubersicht (ber die Eisen-Sauerstoff- und
Sauerstoff-Sauerstoff-Abstande in diesen drei Eisenoxiden.

Man kann die Struktur der Eisenoxide wegen der Dominanz der Anion-Kation-
Bindung und des uberwiegend ionischen Charakters durch ein dicht gepacktes Oxid-
Untergitter mit durch Fe gefillten Licken beschreiben. Die St6chiometrie der Oxid-
phase bestimmt den Anteil und die Art der Lickenplatze: Fe-Kationen kdnnen von 4
(tetraedrische Koordination) oder von 6 O-Atomen umgeben sein (oktaedrische
Koordination). Die Valenz des Eisens kann dabei 2+ oder 3+ betragen, wohingegen
metallisches Eisen mit spektroskopischen Methoden nie nachgewiesen werden
konnte.

Auch an Eisenoxidoberflachen sind viele praparationsbedingte Phasenumwand-
lungen bekannt, etwa durch Oxidation von Magnetit zu Hamatit [Wei99] oder von
Magnetit zu Maghemit [Cha99]. Im Folgenden werden daher die kristallographischen
Strukturen der einzelnen Oxidphasen genauer diskutiert, auch um spéater fur die
modellgebundene Strukturanalyse des Magnetits eine Grundlage zu schaffen.
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5.1.2 Wastit - Fe;.,O

Wiistit kristallisiert in der NaCl-Struktur mit einer Gitterkonstante von 4.31 A [Gai97a,
Wyc82]. Idealerweise sind im kubisch dichtgepackten O*-fcc-Gitter alle Oktaeder-
licken mit Fe?" gefilllt, alle Tetraederliicken dagegen leer. Die Realstruktur weist
allerdings immer einen Unterschuld von Eisen und damit eine Abweichung von der
Stéchiometrie auf: es bilden sich Defekte im Fe?*-Subygitter, die dadurch entstehende
UberschuRladung wird durch Bildung je zweier Fe**-lonen ausgeglichen. Der maxi-
mal auftretende Eisenanteil im Fe1xO betragt 0.97 (x = 0.03), der minimale 0.84 (x =
0.16) [Voo098a]. Der nichtstochiometrische Wustit zeigt eine interessante Defekt-
struktur [Cat75], bei der einzelne Defektcluster gebildet werden:

In der einfachsten Form bestehen diese aus einem Fe*'-lon in einem tetraedrischen
Zwischengitterplatz mit Leerstellen auf vier benachbarten Oktaederplatzen, angeord-
net als Tetraeder. Diese sind erforderlich, da andernfalls der Fe-Fe-Abstand lediglich
1.87 A betragen wiirde. Die als 4:1-Cluster bezeichnete Struktur (4 Leerstellen, 1
Zwischengitteratom) besitzt einen negativen Kern umgeben von einer positiv gelade-
nen Schale aus substitutionellen Fe**-lonen auf Oktaederplatzen. GroRere Cluster
konnen auch als kanten- bzw. flachenverknipfte Gebilde aus den kleineren aufge-
baut werden. Lokal ahnelt diese Struktur der von Magnetit, man vermutet sie auch
als Ausgangspunkt der Phasenumwandlung Waustit-Magnetit, die unterhalb einer
Temperatur von etwa 830 K einsetzt. Dabei zersetzt sich Fe;.xO in a-Fe und Fez0y,
so daf’ zur Bildung von Wistit aus der stabilen Hochtemperaturphase ein schnelles
Ausfrieren notig ist.

Als Mineral tritt WUstit sehr selten auf, es wird aber als wesentlicher Bestandteil des
Erdkerns diskutiert und ist daher ein wichtiges Untersuchungsobjekt der Mineralogie.
Physikalisch bedeutsam ist Wustit durch seine Eigenschaft als Antiferromagnet mit
einer Néel-Temperatur von 200 K, die jedoch stark mit der Stéchiometrie variieren
kann.

5.1.3 Magnetit - Fe304

Magnetit, das alteste bekannte magnetische Material, besitzt unter den Eisenoxiden
die komplexeste Struktur und die vielféltigsten physikalischen Eigenschaften. Magne-
tit nimmt die kubische, inverse Spinellstruktur in der Raumgruppe Fd3man (Nr. 227,
[INT95]) mit einer Gitterkonstanten von 8.396 A [Wyc82], die in den einzelnen Kristal-
len, abhéngig von der Anzahl der Punktdefekte und Verunreinigungen, von 8.393 A
(Mgo.0sFe2.9604 [Fle82]) bis 8.406 A (synth. Fes04, [Se099]) variiert. Die Sauerstoff-
atome bilden ein flachenzentriertes dichtgepacktes Subgitter, das allerdings durch
die Besetzung der tetraedrischen und oktaedrischen Zwischengitterplatze mit Fe-
Kationen leicht deformiert ist. Diese Deformation wird hauptsachlich durch die Auf-
weitung der Tetraederliicken durch das eingebaute Fe** bewirkt. Die Auslenkung aus
den idealen Lagen wird mit dem Positionsparameter u beschrieben, fir den bei ver-
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Abb. 5.2: Die Magnetit-Elementarzelle, bestehend aus 32 O*-Anionen (groRe weiRe
Kugeln), 16 Fe***-Kationen auf Oktaederplatzen (Feqq, kleine graue Kugeln) und 8 Fe®*-
Kationen auf Tetraederplatzen (Fewy, kleine schwarze Kugeln). In der Aufsicht auf die
oberste (001)-Begrenzungsflache ist eine Feq-Kette als Strukturelement erkennbar.

schiedenen Magnetitproben Werte von 0.0049 gefunden wurden [Fle84,Fle81]. In der
Elementarzelle sind 1/8 der Tetraederplatze mit dreiwertigen Eisenionen (8 Fe**-
Kationen) und die Halfte der Oktaderplatze jeweils zu gleichen Teilen mit zwei- und
dreiwertigen Eisenionen besetzt (8 Fe*- und 8 Fe®*'-Kationen). Mit den 32 O*-
Anionen befinden sich also insgesamt 56 Atome in der Elementarzelle. Auf eine
Struktureinheit Fe;O4 bezogen laldt sich Magnetit also folgendermal3en beschreiben:

[Fe3+]T{Fe2+ Fe3+}o(02-)4

Die Fe**-lonen verteilen sich also in gleichen Teilen auf die tetraedrisch- bzw. okta-
edrisch koordinierten Platze, hier gekennzeichnet durch die Indizes T und O.

In den Wachstumsrichtungen entlang {111} besteht der Kristall aus dichtgepackten
Sauerstoffebenen, zwischen denen abwechselnd Schichten aus rein oktaedrisch
koordiniertem Eisen und Schichten mit sowohl oktaedrisch als auch tetraedrisch
koordiniertem Eisen folgen.

In Abb. 5.2 ist die Elementarzelle des Magnetits mit den vorhandenen Eisen-Sauer-
stoff-Bindungen dargestellt, wobei die grof3en hellen Kugeln die Sauerstoffionen, die
kleinen grauen Kugeln die Eisenionen in oktaedrischer Koordination (Fe®*o und

53



Die Rekonstruktion der Fes0,4(001)-Oberflache

[010]

@ re(OK
@® rei(ie

Abb. 5.3: Aufsicht auf die (001)-Flache des Fe;O4-Kristalls. Die tetraedrischen Fe-lonen
(schwarz) sitzen 1/8 der Gitterkonstante Uber der Fe/O-Lage. Vier der abgebildeten
Doppelschichten Gibereinander bilden die komplette Elementarzelle (Quadrat), jeweils um
90° um den Zellursprung gedreht und um % der Zelldiagonale in der Ebene verschoben.

Fe*oq) und die kleinen schwarzen Kugeln die Eisenkationen in tetraedrischer Koor-
dination (Fe** ;) wiedergeben.

In der {100}-Projektion, also in Aufsicht auf die Zelle aus Abb.5.2, kann die Struktur
als eine Stapelfolge aus vier Schichten aus Sauerstoff und Eisen auf Oktaederplat-
zen (B-Platze) und vier dazwischenliegenden Schichten tetraedrisch koordinierten
Eisens (A-Platze) angesehen werden. Der Abstand zwischen zwei gleichartigen A-
Schichten betragt etwa 2.10 A, der zwischen einer A- und einer B-Schicht 1.05 A. Die
vier Doppelschichten, die die Elementarzelle aufbauen, lassen sich durch Drehung
um eine senkrecht durch den Ursprung entlang [001] verlaufende Achse um 90° und
Verschiebung des Ursprungs um % der Zelldiagonalen ineinander tberfihren.

Die Fe-lonen auf den Oktaederplatzen, die im Mittel die Ladung 2.5+ tragen, hangen
in Form von Ketten in {110}-Richtung zusammen, verbunden durch die Sauerstoff-
ionen. Die Schemazeichnung Abb.5.3 gibt eine Aufsicht auf die (001)-Flache wieder.
Man erkennt ein System paralleler Feq/O-Bander, getrennt durch Reihen unbesetz-
ter Liickenplatze. Fe**-lonen in der dariiberliegenden (kleine schwarze Kugeln) und
in der darunterliegenden Schicht binden diese Bander aneinander. Insgesamt bildet
Magnetit im Volumen eine komplizierte Struktur mit vielen freien Liickenplatzen aus,
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Abb. 5.4: Ferrimagnetische Spinstruktur des inversen Spinells Magnetit
(Bild entnommen aus [Ber92], S.723). Die Spins der Kationen auf den
Oktaeder- und Tetraederplatzen koppeln antiferromagnetisch

die sich aufgrund der hohen Symmetrie durch lediglich 8 inaquivalente Sauerstoff-
und 12 inaquivalente Eisenpositionen pro Elementarzelle beschreiben laf3t.

Magnetische Eigenschaften:

Die Spins der Fe-lonen (A- und B-Licken) sind innerhalb der beiden Untergitter
jeweils parallel ausgerichtet, wobei die Spinrichtungen der Feg- und der Fer-lonen
antiparallel koppeln. Wegen der unterschiedlichen magnetischen Momente in den
zwei Spinuntergittern bleibt eine Restmagnetisierung erhalten. Magnetit ist daher ein
Ferrimagnet mit der Néel-Temperatur von 858 K [Nog00]. In Abb.5.4 ist die Orien-
tierung der Spins in Fe3z0,4 flr einen Ausschnitt der Elementarzelle dargestellt. Der
Bindungswinkel Feq-O-Fettr betragt ca. 125° im Gegensatz zu den Bindungswinkeln
Feok-O- Feok und Fegey -O- Fewr mit 80° bzw. 90°. Durch die Uberlappung mit der
Ladungsverteilungen des nichtmagnetischen Sauerstoffions (Superaustausch) tritt
antiparallele Spinkopplung zwischen den beiden Spinuntergittern auf [Ber92]. Pro
Fes;0O4-Formeleinheit ergibt sich ein magnetisches Nettomoment von 4.1 pg.

Die im Volumen vorherrschende Magnetisierungsrichtung ist <111>. An der Ober-
flache dreht sich die Magnetisierungsrichtung nach <001> aufgrund der Oberflachen-
Anisotropie, da die Fe?*-Spins senkrecht zu (100) an der Oberflache fixiert sind (sog.
‘pinning’) [S0s99]. Das Zusammenwirken von Magnetismus und Leitfahigkeit ermég-
licht die Konstruktion planarer magnetoelektrische Bauelemente (z.B. spin valves),
was das hohe technologische Interesse an Fe;O4-MBE-Dunnfilmen begrindet.
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Leitfahigkeit:

Im Gegensatz zu den meisten Oxiden ist Magnetit bei hoheren Temperaturen relativ
gut leitend und kann als Halbmetall charakterisiert werden, d.h. die Spinpolarisation
der Elektronen an der Fermi-Kante E; liegt bei 100 %. Die Leitfahigkeit ¢ betragt bei
Raumtemperatur etwa 2 x 10* Q'm™ [Fle81], also ca. drei GréBenordnungen niedri-
ger als etwa bei Kupfer. Es lauft dabei ein lokalisierter elektrischer Transportprozel3
ab: Beim sog. “electron hopping” springen Elektronen von den Fe?*- zu den Fe*'-
lonen entlang der Feq-Ketten, wobei die verschieden ionisierten Fe-Atome bei
Raumtemperatur statistisch entlang der Reihen verteilt sind. Wegen des halbmetalli-
schen Charakters ist der Leitungsprozeld fast vollig durch die Spinpolarisation be-
stimmt [Voo98a, Wie94]. Sowohl Fe**- als auch Fe?*-lonen bilden einen High-Spin-
Komplex mit S = 5/2 bzw. S = 2. Die Fe**-lonen besitzen die Elektronenkonfiguration
3d® (spin up 1), die Fe**-lonen 3d® mit einem zusétzlichen Elektron in einem antibin-
denden Zustand (spin down {). Sind die Spins benachbarter lonen auf B-Platzen
parallel ausgerichtet, kann dieses Elektron seinen Platz wechseln, andernfalls wéare
die Aktivierungsenergie aufgrund des erforderlichen Spin-Flips zu hoch. Im Volumen-
Magnetit sind die B-Platz-Spins tatséachlich parallel ausgerichtet, da dort die antiferro-
magnetischen A-B-Superaustausch-Kopplung dominiert.

Bei Unterschreitung der Verwey-Temperatur (Ty = 120 K fir stdéchiometrische
Volumenkristalle) tritt ein Phasenlibergang erster Ordnung ein und der spezifische
Widerstand p steigt sprunghaft um etwa zwei GréRenordnungen auf p = 10% Qcm, da
das thermisch aktivierte “electron hopping” eingefroren wird. Dieser Ordnungs-Unord-
nungs-Ubergang, verursacht durch eine regelmaRige Anordnung von Fe?" und Fe**-
lonen auf Oktaederplatzen entlang der [110]-Richtung, ist begleitet von einem struk-
turellen Ubergang vom kubischen fcc- zu einem monoklinen Gitter [Wie94, Sos99]
und einer Verschiebung der Atompositionen um etwa 0.1 A.

5.1.4 Nichtstochiometrischer Magnetit - Fe; 504

Durch Oxidation in einer Sauerstoffatmosphére wird Magnetit unter Bildung von
Kation-Fehlstellen allmahlich in einen nichtstdchiometrischen Kristall umgewandelt.
Dieser Prozel3 kann maximal bis zur vélligen Umwandlung in y-Fe,O3, den Maghemit,
fuhren. Die Fehlstellen befinden sich im wesentlichen auf den Oktaederplatzen,
wobei der electron hopping-Prozel3 erheblich behindert wird: Die im Mittel mit einer
Ladung von -2.5 e belegten Kationfehlstellen fangen dabei 5 Fe**-lonen auf umge-
benden Oktaederplatzen ein, die deren Ladung abschirmen [Coe71] und somit nicht
mehr zum Leitungsprozeld beitragen kénnen. Die Verteilung der Fehlstellen auf die
Oktaederplatzen bei Berucksichtigung der Valenzladungen kann man sich wie im
Falle von Magnetit durch Umschreiben der Strukturformel veranschaulichen (unter
Verwendung des Schottky-Symbols os = Leerstelle mit der Konzentration 9d):

_ 3+ 3+ 2+ 2- _
Fess04= Fe  1[Fe™ 1105 F&“ 135 O05Jo O 4 =

Fe**1(Fe®*1.35 Fe* 135 )o(Fe*ss Os5)o0 0”4
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Nichtstochiometrischer Magnetit kann bei Molekularstrahlepitaxie (MBE) von diinnen
Eisenoxidfilmen durch eine Senkung des Sauerstoffgehalts direkt erzeugt werden
[Voo98a]. Zwischen Fe30,4 und y-Fe,O3; kdnnen also abhangig von den Wachstums-
bedingungen kontinuierliche Zwischenphasen von Fe;.;04 auftreten, wenn & von O fur
stoéchiometrischen Magnetit bis 1/3 fir stdchiometrischen Maghemit variiert.

5.1.5 Maghemit - y-Fe,0O3

Maghemit ist polymorph zu a-Fe,O3 und wie Magnetit ein inverser Spinell, allerdings
mit Defektstruktur. Die strukturelle Ahnlichkeit des metastabilen Maghemit mit Fez04
auRert sich auch in einer Gitterkonstanten von 8.352 A [Wyc82], die also nur um
0.53% kleiner ist als die von Fe3O,4. So lassen sich durch Oxidation eines diinnen
Magnetitfilms in einer Vakuumkammer zumindest die obersten 25 Atomlagen voll-
standig in Maghemit umwandeln, was mittels XPS nachgewiesen wurde [Cha99].
Man kann sich Maghemit vorstellen als Magnetit, bei dem alle Fe**-lonen auf den
Oktaederplatzen zu Fe®" oxidiert sind. Zur Herstellung der Ladungsneutralitat
mussen daher Fehlstellen, hauptsachlich im B-Subgitter, eingefiihrt werden [Ram87].
Die Formelschreibweise wére dann Fe( 2304 bzw. Fe* 1[Fe® 5301/3]00a.

Aufgrund der fehlenden Fe**-lonen, die fiir das electron hopping nétig sind, ist y-
Fe,O3 ein Isolator. Als inverser Spinell ist der Kristall ein Ferrimagnet mit einem mag-
netischen Moment von = 2/3 x 5 ug = 3 1/3 ug pro Formeleinheit.

5.1.6 Hamatit - a-Fe,O3

Das am haufigsten in der Natur auftretende Eisenoxid mit seiner charakteristischen
rétlichen Farbung ist Hamatit. Der Kristall besitzt die rhomboedrische Korund-Struktur
von Saphir (a-Al;O3) mit (0001) und (1012)als Wachstumsflachen und den Gitter-
konstanten ag = 5.035 A und c,=13.72 A [Wyc82]. Im hcp-Sauerstoff-Subgitter liegen
die dichtgepackten O%*Anion-Ebenen senkrecht zur [0001]-Richtung. In der Einheits-
zelle befinden sich 6 Sauerstofflagen, jeweils mit zwei Eisenlagen auf beiden Seiten.
Die Fe*'-Kationen besetzen hier 2/3 der aus den idealen Lagen ausgelenkten Okta-
ederplatze des hexagonal dichtgepackten O* Gitters.

Mit einem spezifischen Widerstand von p ~ 10° Qcm [Bar94] ist Hamatit ein idealer
Isolator. Der Volumenkristall ist antiferromagnetisch geordnet mit einer Néel-Tempe-
ratur von 950 K. Bei 260 K tritt der sog. Morin-Ubergang auf: die magnetischen
Momente, die in der Niedertemperaturphase parallel zur c-Achse ausgerichtet sind,
drehen sich um 90° in die (0001)-Ebene, sind aber nicht véllig plan, so dafl3 ein
kleines parasitares Moment parallel zur c-Achse ubrigbleibt [Voo98a].
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5.2 Ergebnisse friherer Studien an der Fe3z04(001)-Oberflache

Fur die modellbasierte Rontgenstrukturanalyse ist eine mdoglichst genaue Vorab-
information Voraussetzung, damit eine rechnerische Modellanpassung zum Erfolg
fuhrt. Im folgenden wird daher eine Zusammenstellung der sehr unterschiedlichen,
reichhaltigen Untersuchungsergebnisse und Modellstrukturen fir die Fe304(001)-
Oberflache gegeben.

Bei der Untersuchung von (001)-Magnetitoberflachen wurden bisher synthetische bzw.
naturliche Einkristalle prapariert oder aber epitaktisch auf einem geeignetem Substrat
aufgewachsene Oxid-Dunnfilme untersucht. Als Substrat wird z.B. oft MgO(001)
verwendet, das mit einer Gitterkonstante von 4.212 A nur 0.31 % an das Magnetitgitter
fehlangepasst ist (bezogen auf die halbe Magnetit-Gitterkonstante bei einer kongruen-
ten Fortsetzung des Sauerstoff-fcc-Gitters in beiden Systemen). Trotzdem sich Valenz
und Anzahl der Fe-Kationen pro Elementarzelle bei den verschiedenen Eisenoxiden
unterscheiden, kann bei leicht variierten Bedingungen auf demselben Substrat auch g-
Fe,O3; (Maghemit) aufwachsen werden, das gegenuber Fe3;O, eine Fehlanpassung
von 0.53 % besitzt [Cha99]. Daher wurde dieses Material bei der Zusammenfassung
der Ergebnisse der wichtigsten Arbeiten gleichfalls berlcksichtigt, die in Tabelle 5.2
aufgefuhrt sind.

Tab. 5.2: Zusammenstellung relevanter Studien Uiber Magnetit-Oberflachenstrukturen. Es wurden auch
andere Fe;O4-Flachenorientierungen und das strukturell eng verwandte g-Fe,O3 berticksichtigt.

Oberflache Probe Arbeiten
Fe;0,4(001) Einkristall, natirlich [Ceb04], [Ceb03], [Wie94], [Coe93], [Tar93],
[Shv92], [Wie92a], [Wie92b], [Wie92c]
Einkristall, synthetisch [Ceb04], [Ceb03], [KIim03], [Se099]
Epitaxie auf MgO(001) [MijO1], [Cha00], [Mij00], [Sta00], [Cha99],

[Van98], [Vo098a], [Voo98b], [And97],
[Gai97a], [Gai97b], [Gao97b], [Kim97a],
[Rud97], [Voo95],

MD-Rechnung [Rus99]
H>O/Fe3;04(001) | Einkristall, natirlich [Ken00]
Fes0,4(111) Einkristall, nattrlich [Con97], [Len96], [Wei93]
Fes;04(110) Einkristall, synthetisch [Jan95]
Epitaxie auf MgO(110) [Gao974a], [Rud97]
g-Fe,03(001) | Epitaxie auf MgO(001) [Cha99], [Gao97h]
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5.2.1 Einflul3 der Oberflachenpraparation

Die Praparation der einkristallinen Probe im UHV dient einerseits zur Entfernung von
Verunreinigungen der oberen Atomschichten, etwa mit unvermeidlich adsorbierten
Bestandteilen der Atmosphéare wie Wasser oder Kohlenwasserstoffen und mit aus
dem Volumen segregierten Fremdatomen. Andererseits soll mdglichst reproduzierbar
eine hochgeordnete und stdchiometrisch korrekte Oberflachenkonfiguration erzielt
werden. Starker noch als bei vielen Metallen und Halbleitern wirken sich bei
Metalloxiden die genaue Abfolge und die Parameter bei der Préparation sehr
empfindlich aus, da sie aufgrund des komplexen Phasendiagramms abhé&ngig von
Zusammensetzung und Anregungsenergie (Temperatur der Probe) unterschiedliche
Strukturen ausbilden kdénnen. Nur einige wenige Oxide wie NiO und MgO ergeben
durch Spalten in situ glatte, wohldefinierte Oberflachen [Fre99]. Bei den Eisenoxiden
werden nach dem Schneiden und Polieren ex situ folgende Préparationstechniken im
Ultrahochvakuum angewandt:

a) Tempern der Probe: Durch das Heizen der Probe dampfen Fremdatome und
Molekule von der Oberflache ab, die Ordnung erhéht sich und Defekte heilen aus.

b) Tempern in Sauerstoffatmosphare: Dadurch kann vor allem der Kontamination
mit Kohlenstoff effektiv begegnet werden und bei praparationsbedingtem erhdh-
tem Fe-Anteil in den Oberflachenlagen Sauerstoff nachgeliefert werden.

c) lonenbeschufd und Tempern: Durch lonenbeschul (Sputtern) bei Energien von
ca. 0.5-2 KeV werden obere Atomlagen abgetragen und durch das anschlielRende
oder gleichzeitige Heizen der Probe der Kristall wieder ausgeheilt.

Aktuelle Untersuchungen mittels XAFS und XPS-Messungen an mit H,O belegten
Fes04(111)- und (001)-Oberflachen zeigen, dal3 durch Heizen des Kiristalls auf
Temperaturen bis zu 980 K die Hydroxyl- und Eisenoxohydroxylschicht, die mehrere
Atomlagen umfafdt, nicht wesentlich entfernt werden kann [Ken00]. Eine Sauberung
durch lonenbombardement, etwa mit Ar*, scheint also bei allen auBerhalb des Vaku-
ums vorbehandelten Proben noétig zu sein, um die storende Hydroxylbelegung zu
entfernen. Dies gilt im Gbrigen auch fur die meisten anderen Metalloxide.

Allerdings ist lonenbeschufd bei Oxiden immer mit einer Reduktion der Oberflache
verbunden: Es werden bevorzugt die negativ geladenen Sauerstoffionen entfernt
(praferentielles Sputtern) und die Fe®**-lonen zu Fe?* und Fe® reduziert, was durch
XPS-Messungen bestétigt wurde [Bru77]. Hierbei kann eine stark gestdrte Oberflache
mit Suboxiden und metallischem Fe entstehen. Nach ausreichend langem Tempern (1
— 10 h) scheint allerdings die Stéchiometrie bei einer Fe304(001)-Probe wiederherge-
stellt zu werden, da aus dem Volumen Sauerstoffionen an die Oberflache nachdiffun-
dieren kdnnen [Ken00]. Auch bei einer weiteren natirlichen Fe3z04(001)- und einer
Fe304(110)-Probe konnte mittels AES eine Anreicherung von Fe nach dem Sputtern
festgestellt werden, was sich aber nach Tempern bei etwa 850 K wieder rlickgangig
machen liel3 [Tar93, Jan95].

Beim epitaktischen Wachstum von dinnen Magnetitfilmen mit Dicken von wenigen
Atomlagen bis hin zu 10000 A entfallen die Probleme der Oberflaichenpraparation,
sofern danach die Analyse in situ durchgefuhrt wird und kein Transport in der Atmo-

60



Die Rekonstruktion der Fe;04(001)-Oberflache

sphare notig ist. Als unterschiedliche Verfahren bei der Epitaxie wird das schichtweise
Aufdampfen von metallischen Eisen-Sub-Monolagen und darauffolgende Oxidation
verwendet [Rit98] oder durch Molekularstrahlepitaxie in oxidierenden Gasen (z.B. NO,
in [Voo95]) bzw. in reaktivem Sauerstoffplasma [Cha00]. Verschiedene Eisenoxid-
phasen kdnnen durch Variation der Wachstumsparameter wie der Fe-Aufdampfrate
und dem Sauerstoffdruck gezielt hergestellt werden [Voo98a]. Da Substrattempe-
raturen und Sauerstoffpartialdrucke, die bei der MBE von einkristallinen Oxidfilmen
verwendet werden, meist deutlich von dem Gleichgewichts-Stabilitatsbereich der
Volumenphasen abweichen, scheint vor allem die Reaktionskinetik die Art der
epitaktisch wachsenden Oxidphase zu bestimmen.

Insgesamt ist es jedoch nicht voéllig sicher, in wie weit die mit Einkristallen und MBE-
Filmen gewonnenen Ergebnisse vergleichbar sind. So sind zwar epitaktisch gewach-
sene Filme meist reiner in ihrer elementaren Zusammensetzung, weisen aber oft eine
hohe Dichte an Antiphasendomanen auf [Mar97]. Dies hangt mit der begrenzten
Diffusionslange von Eisen auf dem meist als Substrat verwendeten MgO zusammen
(verglichen mit Fe304(001) besitzt MgO(001) nur ca. die halbe Gitterperiodizitat). Zum
Anderen sind in dunnen epitaktischen Oxidschichten durch die unterschiedlichen
Gitterkonstanten von Substrat und Oxidfilm starke mechanische Spannungen vorhan-
den. Dadurch kdonnen Oberflachenenergien und damit Art und Mechanismus der
Rekonstruktion von der von Einkristallen stark abweichen. Es wurde selbst bei 1 mm
dicken Fe304(001)/MgO(001)-Filmen noch eine mit Réntgenbeugung mel3bare tetra-
gonale Verzerrung der vertikalen Gitterkonstante von -0.27 % beobachtet [And97].

5.2.2 Die c(2” 2)-Rekonstruktion der Fe;0,4(001)-Oberflache

Der GrofR3teil der durchgefuhrten Untersuchungen zur (001)-Flache des Systems
Magnetit findet bei der Praparation im Vakuum eine gewohnlich als (02702)R45°
bezeichnete Rekonstruktion. Um die in der Literatur verwendeten unterschiedlichen
Nomenklaturen zu klaren, ist in Abb. 5.5 der Zusammenhang zwischen Realraum und
dem Beugungsbild im reziproken Raum dargestellt. Die atomare Anordnung in
Aufsicht auf die (001)-Oberflache ist in Teilbild a) zu erkennen, wobei die Termi-
nierung durch eine dunkler schattierte volle Lage Ferer €ingezeichnet wurde. Magnetit
besitzt eine kubische Elementarzelle mit flachenzentrierter Symmetrie, weshalb im
Beugungsbild der unrekonstruierten Flache nur die Reflexe mit den Indizes (h, k)
existieren, die der Bedingung h+k = 2n entsprechen. Im schematischen LEED-
Beugungsbild in Teilbild b) sind dabei neben diesen quadratisch angeordneten
Grundstrukturreflexen (als Kreise dargestellt), die einer Einheitszelle von 5.9 A ent-
sprechen, zentrierte Uberstrukturreflexe vorhanden. Diese entsprechen im Realraum
einer Oberflacheneinheitszelle von 8.4 A und sind durch Kreuze gekennzeichnet.
Somit wird durch die Rekonstruktion, die auf mikroskopischer Ebene etwa durch die
Umgruppierung von Atomen erreicht wird, die Dimension der Magnetit-Volumenzelle
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Abb. 5.5: Zusammenhang zwischen Einheitszelle und Beugungsbild der Fe;0,4(001)-Flache. In
a) ist mit p(1”1) die unrekonstruierte Oberflacheneinheitszelle gekennzeichnet. Die durch die
Rekonstruktion entstandene Periodizitat 14Rt sich entweder primitiv als (02x02)R45° beschrei-
ben (gestrichelt) oder zentriert als c(2”2) (gepunktet). Abb. b) zeigt schematisch das (LEED-)
Beugungsbild mit den Grundstrukturreflexen (Kreise) und den durch die Rekonstruktion erzeug-
ten Uberstrukturreflexen (Kreuze).

in der (001)-Flache wiederhergestellt. Die Aufhebung der Flachenzentrierung bewirkt
das Auftauchen der vorher ausgeldschten Reflexe mit der Bedingung h+k = 2n+1.
Abb. 5.5 a) zeigt die Relation zwischen der primitiven p(1”1)-Zelle von 5.9 A und der
durch die Rekonstruktion entstandenen Zelle, die in der Literatur gewohnlich einfach
als (02x02)R45° aufgestellt wird (gestrichelt dargestellt), d.h. durch Drehen um 45°
und Streckung der Einheitsvektoren um den Faktor 02.

Bei der Strukturanalyse in dieser Arbeit wird jedoch spater die zentrierte c(2”2)-Auf-
stellung verwendet (gepunktet dargestellt), wodurch die Einheitsmasche die vier-
fache Flache der p(1”1)-Zelle erhélt bei Verdoppelung der Basisvektoren. Der Grund
fur diese Aufstellung liegt in einer Vereinfachung der Messung durch Verwendung
ganzzahliger Reflexindizes und der gunstigeren Symmetrie fur die computergesttitzte
Strukturverfeinerung.

In der Literatur werden gelegentlich auch andere, im kristallographischen Sinne nicht
korrekte Bezeichnungen verwendet. So wird bei Voogt [Voo98a u. b, Voo95], Gaines
[Gai97a] und Tarrach et al. [Tar93] diese Rekonstruktion als p(1”~1) bezeichnet. Die
Autoren beziehen sich hier auf die Zelle des Volumen-Magnetits als Basis mit 8.4 A
Periodizitat. Die unrekonstruierte Oberflache wirde in dieser Nomenklatur als c¢(1”1)
bezeichnet werden. Um eine eindeutige Darstellung zu ermdglichen und weitere
Verwirrung zu vermeiden, wird fir die Ubersicht iiber die vorhandenen Ergebnisse die
ubliche Bezeichnung der Rekonstruktion als (02x02)R45° verwendet und bei Arbeiten
mit anderer Nomenklatur die dort erwahnten Uberstrukturen entsprechend dieser
Basis umbenannt.

62



Die Rekonstruktion der Fe;04(001)-Oberflache

5.2.3 Die Stabilitat verschiedener Rekonstruktionsmodelle

Wie bereits in Kapitel 5.1 beschrieben, a3t sich der ideale (001)-Magnetitkristall ab-
wechselnd aus B-Lagen, bestehend aus O%* und Fe®*(okt) bzw. Fe®**(okt) auf Okta-
ederplatzen und A-Lagen, bestehend aus Fe*(tetr) auf Tetraederpléatzen aufgebaut
denken. Innerhalb der B-Lagen bilden die Fe-lonen durchgehende Ketten (entlang der
[110]-Richtung, s. Abb. 5.3 bzw. Abb. 5.6), die voneinander 5.9 A getrennt parallel
verlaufen mit einem Fe-Fe-Abstand von ca. 3 A. Aufeinandergestapelt bilden je vier
dieser A/B-Doppellagen mit einem Abstand von 2.1 A eine vollstiandige Elementar-
zelle, wenn man sukzessive eine Verschiebung der jeweils folgenden Doppellage um
Y, der Gitterkonstante entlang einer [100]-Richtung und eine 90° Drehung um den Ur-
sprung durchfahrt. Es existieren demnach nur zwei verschiedene ideale Oberflachen-
terminierungen fur den Fe30,4(001)-Kristall: entweder die gemischte Sauerstoff/Eisen-
Schicht (B-Lage) oder die ausschliel3lich aus tetraedrischen Eisen bestehende A-
Lage. Da beide Terminierungen polar und elektrostatisch nicht neutral, also instabil
sind, ist eine Stabilisierung durch verschiedenartige Rekonstruktionen zu erwarten.

Das electron counting model liefert folgende Abschatzung des Ladungstransfers:

Im Volumen besitzt jedes tetraedrisch koordinierte Eisenion (Fey) vier 1.89 A lange
Bindungen und jedes oktaedrisch koordinierten Eisenion (Feqx) sechs 2.06 A lange
Bindungen zu den umgebenden Sauerstoffionen. Jedes O%-lon seinerseits ist von 3
Feokt Und einem Fey koordiniert. Die Feq: innerhalb einer B-Lage besitzen im Mittel
die Valenzladung 5/2 = 2.5 e, da sie zu gleichen Teilen aus Fe?* und Fe*" bestehen.
Betrachtet man den Beitrag an Elektronen zu den einzelnen Bindungen zwischen
Eisen und Sauerstoff, so gibt ein tetraedrisches Fe®* . die Ladung % e in eine
Bindung zu den vier O-Atomen der Koordinationssphare, ein oktaedrisches Feg: im
Mittel 5/2 © 1/6 e = 5/12 €" in die Bindung zu den sechs koordinierten O-Atomen. Geht
man pro Bindung von zwei Elektronen aus, beteiligt sich ein Sauerstoffion bei jeder
Feiwr - O- Bindung mit 2 - 3/4 e = 1 %2 e und bei jeder Feq - O Bindung 2 - 5/12 e =1
7/12 e’. Zusammenfassend gilt also:

Beteiligung an einer Bindung Fey — O: O 5/4 e
Fetetr 3/4 e-
Feok— O O 19/12 e

Feow 5/12 e

Mit diesen Werten konnen die Ladungsbeitréage zu den offenen kovalenten Bindungen
(dangling bonds) fur jede Terminierung berechnet werden. Diese werden aufge-
brochen, wenn der Kristall entlang der A- oder B-Lage getrennt wird, um die (001)-
Flache des Kristalls zu erhalten.

Die in der Literatur diskutierten atomaren Modelle fir die Magnetitoberflache werden
im folgenden dargestellt. Trotz der erwahnten begrenzten Anwendbarkeit wird das
Autokompensationsmodell (Kap. 4.2) zu Hilfe genommen. Die energetisch stabilste
Oberflache ist dabei diejenige, fur die alle Oberflachen-Sauerstoffatome voll aufge-
fullte und alle Fe-lonen vollig leere nichtabgesattigte Bindungen (“dangling bonds)
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besitzen. Anders gesagt, alle Bindungen, die Beitrage zum Valenzband liefern, sind
gefillt, die Bindungen mit Beitragen zum Leitungsband bleiben dagegen leer.

In Abb. 5.6 sind zur Veranschaulichung die zwei am haufigsten diskutierten Modelle
abgebildet, die beide autokompensiert sind. Es sind alle Atome der ersten vier Ober-
flachenlagen in verschiedenen Grautdénen dargestellt, wobei die von den Sauerstoff-
atomen verdeckten Feq-Atome der 4. Lage nur in Teilbild b) durch eine Sauerstoff-
Fehlstelle sichtbar werden. Alle offenen Bindungen sind ebenfalls sichtbar. Die
verschiedenen Oberflachenterminierungen kdénnen nun auf die Erfullung des Auto-
kompensations-Kriteriums getestet werden:

1) Terminierung durch eine volle A-Lage — Modell 1

In der (02x02)R45°- Einheitszelle (EZ, gepunktet dargestellt in Abb. 5.6 a fur Modell 3)
befinden sich zwei Fer-Atome mit je zwei nichtabgesattigten Bindungen, die zusam-
men 2~ 6/4 e = 3 e in ihre dangling bonds abgeben. Weitere vier Feq pro EZ liefern
4~ 5/12 e =1 2/3 e'. Die vier ehemals oktaedrisch koordinierten Sauerstoffatome an
der Oberflache mit je einer aufgebrochene Bindung liefern 4 © 19/12 e" = 6 1/3 e in die
offenen Bindungen, also fehlen insgesamt 1 2/3 e zur vollen Absattigung dieser vier
Bindungen. Damit besitzt diese Flache eine negative UberschuBladung von 3 e ent-
sprechend 1.5 geflilliten Kation-dangling bonds und ist demnach nicht stabil. Es wurde
vorgeschlagen, eine neutrale Oberflache hier durch Reduktion der vollen obersten
Eisen-Monolage Few"" auf Fewy?" und gleichzeitig durch Reduktion der Halfte des
oktaedrischen Eisens Feq>>" der zweiten Lage auf Feq’" zu erzielen [Gai97a]. Damit
ergabe sich allerdings eine Anreicherung von zweiwertigem Eisen in den oberen
Lagen, was in Widerspruch zu mehrfach reproduzierten XPS-Messungen steht
[Cha99]. Fur den Fall des von Tarrach et al. beobachteten p(1”1)-LEED-Bilds bei
einem auf 880 K getemperten Fe304-Kristall wird die Diskrepanz zu der mit STM
beobachteten p(2”1)-Zelle mit einer vollen Fewy-Lage erklart, von der die Halfte als
metallisches Fe® vorliegt [Tar93].

2) Terminierung durch eine B-Lage — Modell 2

In der EZ der gemischten Feq/O-Lage befinden sich vier Sauerstoffe mit je einer
offenen Tetraeder- und vier mit einer offenen Oktaeder-Bindung. Fir die Absattigung
der 8 Bindungen fehlen also 8 “ 2 e -4~ (5/4 + 19/12) e = 4 2/3 €e'. Die vier offenen
Feok-Bindungen liefern jedoch nur 1 2/3 e". Damit kénnen die Eisenatome die Ladung
von 3 e nicht abdecken und es bleiben 1.5 Kationen-abgeleitete dangling bonds unab-
gesattigt. Eine unmodifizierte Oktaedereisenlage ist also instabil, wenn nicht durch
eine Erhéhung der Fe-Valenzstufe weitere Ladungen zur Verfiigung gestellt werden.
In aktuelleren Studien wird eine vollstdndige B-Lagen-Terminierung vorgeschlagen,
bei der die (02x02)R45°-Rekonstruktion durch eine Ordnung der Fe?* und Fe** in den
Oktaederplatzen der obersten Lage bewirkt wird [Ceb04, Mar02].

3) Terminierung durch eine halbe A-Lage — Modell 3

Diese Struktur, in der Literatur am haufigsten als Modell der Fe304(001)-Flache vor-
geschlagen, wurde u. a. ausfihrlich in [Kim97a, Voo98a] diskutiert (siehe Abb. 5.6 a).
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Abb.5.6: Die zwei wichtigsten Modelle fiir die Oberflachenterminierung von Fe;0,4(001), mit Angabe der
c(272)-Zelle und der (02x02)R45°-Zelle (gepunktet). Die Atome der 1. bis 4. Oberflachenlage sind dar-
gestellt (Feq der 4. Lage wird in Bild a Uberall durch O verdeckt): a) Modell 3: Terminierung mit einer
halben Monolage Fey: jede 2. Reihe der Feyy-Lage entlang [100] wird entfernt, alle Fe-lonen behalten
ihre Volumenvalenzen. b) Modell 4: Terminierung durch Oktaeder-Eisenlage (B-Lage): Zur Erhaltung
der elektrostatischen Neutralitdt muf3 pro Elementarzelle ein Sauerstoff entfernt werden. Die geordne-
ten Sauerstoffdefekte pragen der Flache die (02x02)R45°-Rekonstruktion auf.
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Sie ist stabil durch Absattigung aller Ladungen und ermdéglicht eine Erklarung der
beobachteten Rekonstruktion durch eine geordnete (02x02)R45°-Anordnung der
Halfte der obersten Fey-Atome. Vier Feg und ein Fewr pro EZ geben 1 2/3 e + 1%
e = 3 1/6 e in ihre dangling bonds ab. Von den acht Sauerstoffatomen in der EZ
besitzen vier je eine oktaedrische offene Bindung und ein weiterer Sauerstoff zwei
tetraedrische Bindungen. Zur Abséattigung der sechs dangling bonds missen die Fe-
Atome also 12 e - (6 1/3 e + 2 %2 e) = 3 1/6 e beitragen, was auch erflllt wird. Die
Oberflachen-Fe-Atome sind hier nur zweifach von Sauerstoffatomen koordiniert.

4) Terminierung durch eine B-Lage mit geordneten Sauerstoff-Leerstellen —
Modell 4:

Die Ladungsbilanz der Terminierung 2 mit dem Defizit von 3 fehlenden Elektronen
kann durch geordnetes Einfligen eines Sauerstoffdefekts pro EZ in der B-Lage ver-
ringert werden, in Einklang mit der Rekonstruktionsgeometrie. Diese Terminierung
wurde erstmals von F.C. Voogt vorgeschlagen [Voo98a] und auch in einer STM-Arbeit
diskutiert [Sta00]. Es existieren in der Elementarzelle nur zwei verschiedene nicht-
aquivalente Platze fur diesen Defekt, von denen der eine, wie in Abb. 5.6 b) gezeigt,
drei zusatzliche offene Feq-Bindungen pro EZ hinterlafldt und einen Sauerstoff mit der
assoziierten Tetraederbindung entfernt. Der andere mogliche Platz entsprache der
Entfernung eines Sauerstoffs mit offener oktaedrischer Bindung und der Erzeugung
von zwei zusatzlichen Feq- und einem Few-dangling bond. In beiden Fallen fehlt nach
Transfer aller Fe-abgeleiteten Bindungselektronen auf die sieben nichtabgesattigten
Sauerstoffbindungen die Ladung von 1 e pro EZ. F.C. Voogt schlug vor, dal’ dieses
Defizit durch die Erhéhung des Oxidationszustands von 2+ auf 3+ von einem Feg; der
Oberflachenlage in der EZ ausgeglichen wird [Voo98a]. Damit stiege die effektive
Valenz des Eisens von 2.5+ auf 2.75+. Durch den Defekt verringert sich allerdings die
Symmetrie von c2mm auf cm, da die Spiegelebenen parallel zu den Feq-Reihen
aufgehoben werden.

5) Terminierung durch modifizierte B-Lage — Modell 5:

Auch bei dieser Rekonstruktion der Oberflache, die als Ergebnis einer theoretischen
Untersuchung vorgeschlagen wurde [Rus99], wird durch Aufhebung von Spiegel-
ebenen, hier allerdings diejenigen senkrecht zu den Feq-Reihen, die Symmetrie auf
cm reduziert (siehe Abb. 5.7). Bei den molekulardynamischen Rechnungen mit spe-
ziell auf Eisenoxide angepaldten Potentialfunktionen und der Verwendung formaler
Ladungen wurde als Konfiguration mit der niedrigsten Energie folgende Terminierung
gefunden: ausgehend von einer urspriinglich mit einer halben Eisen-Monolage abge-
schlossenen Magnetitflache (Modell 3) klappen die obersten Fe-Atome (A-Lage) in
freie Oktaederpositionen der darunterliegenden B-Lage (2. Lage), gleichzeitig findet
ein Umklappen der Halfte der 3. Lage- Fewr-Atome nach oben in benachbarte freie
Oktaederpositionen statt. Somit ergibt sich eine B-Lagenterminierung, bei der zwei
nebeneinanderliegende urspriinglich unbesetzte Oktaederliicken nun mit Fe**-"'Dime-
ren” besetzt sind, die den langlichen Strukturen in den STM-Bildern der Fez04(001)-
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Abb. 5.7: Terminierung (Modell 5) durch eine modifizierte B-Lage (Fex/O) nach [Rus99]:
eine halbe Monolage Fe aus der dartiber- und darunterliegenden A- (Few-) Lage klappen in
freie Oktaederliicken der B-Lage und koordinieren deren Sauerstoffatome. Die Anzahl an O-
“dangling bonds” wird minimiert und man erkennt eine "Dimer -artige paarweise Anordnung
dieser Eisenatome (dunkel) und die Reduktion der Symmetrie.

Oberflache entsprechen konnten (siehe Abb. 5.9, S.70). Der Antrieb fur diese struk-
turelle Umordnung wird in der Absattigung der Bindungen der Sauerstoffatome ge-
sehen, die die ‘Dimer’-Atome koordinieren. Dies wird quantitativ begriindet mit der
Renormierung der Pauling-Bindungsordnung (diese nahert sich wegen der hdheren
Koordination dem Magnetit-Volumenwert von 2.0). Damit erhélt die oberste Lage eine
fast dem Waustit (mit NaCl-Struktur) &hnliche, nichtpolare Form.

5.2.4 Weitere beobachtete Rekonstruktionen

Im vorhergehenden Abschnitt wurde die atomare Geometrie und verschiedene Modell-
vorschlage fur die (02x02)R45°-rekonstruierte Oberflaiche dargestellt, die in den
meisten Experimenten beobachtet wurde. Alle epitaktisch in situ gewachsenen und
untersuchten Fez04(001)-Filme zeigen die (02x02)R45°-Rekonstruktion. Bei wahrend
des Wachstums durchgefuhrten RHEED-Messungen ist anhand von Viertel-Ordnung-
Beugungsreflexen das Auftreten der Rekonstruktion bereits ab der zweiten epitakti-
schen Feq/O-Doppellage nachweisbar [Mij00, And97], die eine intrinsische Eigen-
schaft des stochiometrischen Kristalls zu sein scheint. Es existieren allerdings einige
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Ausnahmen, die in erster Linie von der Praparation und der Vorgeschichte des
Kristalls abzuh&ngen scheinen und im folgenden beschrieben werden:

Nach dem Tempern von natirlichen Fe304(001)-Proben ohne vorausgehenden
lonenbeschulR wurden im UHV bei 880 K [Tar93] bzw. bei 1000 K [Shv92, Wie94] mit
LEED nur p(1”1)-Reflexe beobachtet. Die mit dem STM in atomarer Auflésung
durchgefiihrten Messungen ergaben bei Tarrach et al. [Tar93] an den Positionen der
(17 1)-Zelle Erhebungen unterschiedlicher Starke, die einer p(2”~ 1)-Rekonstruktions-
geometrie entsprachen. Diese Tunnelbilder wurden als Terminierung durch eine volle
Monolage tetraedrischen Eisens gedeutet, bei der als Hypothese die eine Halfte als
Fe®* und die andere Halfte als metallisches Fe® angenommen wurde.

Bei einem ex situ mittels MBE hergestellten Dunnfilm mit zwischenzeitlichem atmo-
spharischen Kontakt war die Oberflache im UHV nach lonenbeschuld und Tempern in
O,-Atmosphare bei 570-770 K mit der bekannten (02~ 02)R45°-Rekonstruktion bedeckt
[Sta00]. Wurde dagegen ohne Sauerstoffzufuhr getempert, traten jedesmal bei den
zwei verschiedenen Proben eine p(17n)- bzw. eine (202~ 02) R45°-Rekonstruktion auf,
die mit LEED und STM beobachtet wurden. Bei Fe304(001)/MgO(001)-MBE-
Dunnfilmen fihren hohere Temperaturen (950 K [Sta00], 725 K [Kim97a]) zu
Magnesium-Segregation aus dem Substrat an die Oberflache, wobei auch eine
p(3~ 1)-Rekonstruktion beobachtet wurde. Bei synthetischen und natlrlichen Einkris-
tallen spielen nach langerem UHV-Tempern die segregierten Verunreinigungen Ca
und K eine entscheidende Rolle bei der Ausbildung der Rekonstruktion [Ceb04]. Mit
steigendem Ca-Gehalt der Oberflache werden hier p(1”2)-, p(1”3)- und p(1”4)-
Rekonstruktionen beobachtet.

5.2.5 Zusammenstellung der experimentellen Hinweise

Es existieren fur die (001)-Magnetitoberflache nur relativ wenige oberflachensensitive
spektroskopische Untersuchungen, mit deren Hilfe zum Beispiel Koordinationsum-
gebungen und Kationvalenzen bestimmt werden koénnen. Einen wichtigen Beitrag
liefert die Arbeit von Chambers et al. [Cha99], in der mit XPS in situ gewachsene
Fe304(001)- und g-Fe,03(001)-MBE-Filme untersucht wurden. Der Detektionswinkel
fur die Photoelektronen wurde zwischen 7° (Glanzwinkel) und 90° variiert, wodurch ein
Vergleich der eher oberflachen- mit den volumensensitiven Spektren méglich war.
Eine Analyse der verschiedenen Fe 2p-Rumpfniveau-Bindungsenergien der
getemperten Fe3z04(001)-Probe ergab starke Abweichungen an der Oberflache: das
Verhaltnis von dreiwertigem Fe®*" zu zweiwertigem Fe?* in den ersten zwei Atomlagen
war betrachtlich erhoht. Aus den O 1s-Spektren konnte das Auftreten ober-
flachenspezifischer Sauerstoffvarianten und Hydroxylgruppen ausgeschlossen wer-
den. Dies spricht flr eine Terminierung aus tetraedrisch koordiniertem dreiwertigem
Eisen, also fur das stabile Modell einer halben A-Lagen-Terminierung (Modell 3).
Daneben kann aber auch die weitere von F.C. Voogt genannte B-Lagen-Terminierung
nicht ausgeschlossen werden, wenn man die zur Ladungsneutralitéat nétige Erh6hung
der Feq-Oxidationsstufe in der obersten B-Lage akzeptiert. Anhand der XPS-Daten
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kann dagegen die Existenz von metallischem Fe® ausgeschlossen werden und damit
der Vorschlag von Tarrach [Tar93] zur Erzielung einer elektrisch neutralen vollen
Fewr-Monolage (Modell 1). In derselben Studie [Cha99] konnte der stéchiometrische
Fe;O4-Film durch Oxidation in einem ECR-Sauerstoff-Plasma (2710 Torr) in
Maghemit (g-Fe,O3) umgewandelt werden. Diese vollstandig oxidierte Eisenoxidphase
besitzt ebenfalls die inverse Spinellstruktur, allerdings mit Fehlstellen auf den Feq-
Positionen, die aufgrund der hier beobachteten p(1~ 1)-Rekonstruktion wahrscheinlich
statistisch verteilt sind. In der vorliegenden Arbeit wurde wegen dieser Ergebnisse bei
der Praparation der Kristalloberflache im UHV daher auf eine Oxidation der Probe
verzichtet.

Zahlreiche rastertunnelmikroskopische (STM-) Untersuchungen wurden an der
Fe304(001)-Oberflache durchgefiihrt, mit denen eine direkte Abbildung der Topogra-
phie, eigentlich der lokalen elektronischen Struktur der Oberflache mdglich ist. Aller-
dings konnte dabei in den seltensten Féllen eine echte atomare Auflésung erzielt
werden. Aus lokalen Spindichterechnungen [Zha91] geht hervor, da’ die O 2p-Orbi-
tale weit unterhalb der Fermi-Kante liegen und die Elektronen im wesentlichen aus
den hoher gelegenen Fe 3d-Bandern tunneln. Allgemein gehen die meisten Autoren
daher davon aus (z.B. [Sta00]), dal3 bei Fe3O04-Flachen nur die Eisenkationen, haupt-
sachlich Feq, abgebildet werden?.

In den STM-Aufnahmen wurden grof3flachige rechteckige Terrassen, getrennt durch
Stufen der Hohe von 2.1 A oder Vielfachen davon gefunden, entsprechend der verti-
kalen Distanz je zweier A- (bzw. B-) Lagen im Magnetitkristall. Die Stufenkanten sind
entlang den 4110f-Richtungen orientiert. Es wurden auch vereinzelt auftretende Ter-
rassenstufen der Hohe 1.05 A beobachtet, an die allerdings nur sehr kleine Terrassen
angrenzen und die im Mittel zu vernachlassigen sind [Ceb04, Gai97a, Gai97b, Coe93].
Somit tritt in der Hauptsache nur eine der zwei Terminierungsebenen gleichzeitig auf.
Dies kann als ein wichtiges Ergebnis in die Strukturanalyse eingehen, da andernfalls
auch Mischungen verschiedener Oberflachenphasen beriicksichtigt werden muf3ten.
In den friihen Arbeiten der Autoren Wiesendanger [Wie92a, Wie92b, Wie92c], Shvets
[Shv92] und Coey [Coe93] konnte an einem natirlichen Fe3O4(001)-Kristall mit dem
Tunnelmikroskop magnetischer Kontrast erzielt werden. Das STM-Bild der durch
Polieren und Tempern auf 1000 K im UHV praparierten Probe (im LEED-Bild unre-
konstruiert) zeigte mit einer unmagnetischen Wolfram-Nadel relativ einheitliche Atom-
reinen im Abstand von ca. 6 A, entsprechend einer Terminierung mit einer Oktaeder-
Eisenlage (B-Lage). Mit einer ferromagnetischen Fe-Nadel ist entlang dieser Reihen
ein Kontrast im Abstand von Vielfachen von 3 A mit einem Haufigkeitsmaximum bei 12
A sichtbar [Wie94, Wie92c]. Dies wird identifiziert mit dem Abstand der geordneten

' In der Literatur gibt es bei STM-Untersuchungen von Metalloxid-Oberflachen eine Kontroverse, ob
geometrische Faktoren - z.B. Sauerstoffreihen - oder elektronische Faktoren, wie z.B. die durch
einzelne Kationen lokal verdnderte Zustandsdichte- die Abbildung dominieren. Fiir die Ubergangs-
metalloxid-Oberflache TiO»(110)-p(1"1) wurde mit STM-Experimenten und Simulationsrechnungen
gezeigt, daf? die Effekte der lokalen elektronischen Struktur Giberwiegen [Die96].
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Abb. 5.8: STM-Bilder eines natiirlichen Fe304(001)-Kristalls, entnommen aus [Tar93, fig.5 u. fig.9 b)]:

a) Durch Tempern bei 880 K erzeugte Oberflache. Es ist eine (27 1)-Zelle aus langlichen Strukturen zu
erkennen (198 x 198 A, Upias = +3.0 V, 1 = 0.3 nA).

b) Durch lonenbeschul und Tempern bei 880 K erzeugte (02~ 02)R45°-Oberflache. Es sind in [110]-
Richtung elongierte Spots mit Defekten vorhanden (65 x 65 A, Upias = +3.0 V, | = 0.3 nA).

Abb. 5.9: STM-Bild eines MBE-Fe;04(001)-Films, nach lonenbeschul und Tempern auf 875 K
[Gai97a]:

a) Ziegelartige (02”02)R45°-rekonstruierte Oberflaiche aus langlichen Clustern mit Drehung der
Orientierung um 90° beim Wechsel zur oberen Terrasse (280 x 280 A, Upias = -2.3 V, | = 0.24 nA).

b) Es tritt bei dieser Praparation eine zweite Domane mit der Symmetrie des Sauerstoff-Untergitters
und einem atomaren Abstand von 3 A auf (70 x 70 A. Ui =-2.3 V. 1= 0.31 nA).
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Fe*-Paare zu den Fe*'-Paaren in der Niedertemperaturphase von Magnetit (T<120
K), da durch die unterschiedliche Spinkonfiguration in beiden Oxidationsstufen des
Eisens ein unterschiedliches Tunnelsignal zu erwarten ist. Im Nahbereich der Ober-
flache sollte also eine statische Ordnung der lonentypen Fe?* und Fe** eintreten
(Wigner-Kristallisation), erklarbar durch das fehlende O-Atom der unterkoordinierten
Fe-Oktaeder an der Oberflache und des "band narrowings”. Im Gegensatz dazu sind
die Eisen-Reihen in Aufnahmen mit einer unmagnetischen Wolfram-Nadel fast véllig
konturlos.

In einer STM-Untersuchung von G. Tarrach und Mitarbeitern an einem naturlichen
Magnetit-Einkristall wurden abhangig von den Praparationsbedingungen drei unter-
schiedliche Rekonstruktionen der (001)-Flache gefunden [Tar93]: Wahrend die mo-
derate Praparation durch einfaches Tempern bei 810 K im STM-Bild nur zu Reihen im
Abstand von 6 A fiihrte bei einer im LEED-Bild unrekonstruiert erscheinenden
Oberflache (Prap. A), sind bei der bei 880 K getemperten Probe im atomaren Bereich
aufgeldste Strukturen sichtbar. Bei negativem Bias erscheinen Reihen von Spots mit
einem Abstand von 6 A, bei positivem Bias eine verdoppelte (1 1)-Zelle mit langlichen
Strukturen (Abb.5.8 a, Prap. B). Dies entspricht einer p(2~ 1)-Rekonstruktion bei einem
gleichzeitig auftretenden p(1”1)-LEED-Beugungsbild. Die Diskrepanz wird erklart
durch eine Terminierung mit einer vollen Monolage Fet, Wobei die eine Halfte aus
Fe®*" und die andere Halfte aus metallischem Fe® bestehen soll, die beim Tunneln
unterschiedliche Signale hervorrufen, jedoch ein p(1~ 1)-Beugungsbild ergeben. Durch
lonenbeschuR und Tempern bei 880 K |4t sich die dritte Oberflachenstruktur
praparieren (Prap. C), welche nun die (02 02)R45°-Rekonstruktion im Beugungsbild
wie auch im Tunnelbild zeigt (Elementarzelle: 8.3 A). Die in [110]-Richtung elongier-
ten Spots sind in Abb. 5.8 b) dargestellt. Fehlende Spots weisen auf Defekte hin.
Diese Struktur wird von den Autoren als Terminierung mit einer halben Monolage Fee
erklart.

Zu &hnlichen Ergebnissen kommen Gaines et al. [Gai97a, Gai97b] bei einem 500 A
dicken, mit Molekularstrahlepitaxie ex situ hergestellten Fe3;O4-Dunnfilm, der durch
lonenbeschulR und Tempern bei 875 K prapariert wurde. In Abb. 5.9 a) ist in einer
STM-Aufnahme das regelméRige, ziegelmauerartige Netzwerk aus langlichen Clus-
tern abgebildet, aus denen die 8.4 A-Elementarzelle der rekonstruierten Oberflache
besteht. Mit héherer Auflésung scheinen die Cluster aus 3-4 Atomen zu bestehen. Es
sind zwei groRere Terrassen erkennbar, getrennt durch eine Stufe der Hohe 2 A,
wobei die sich die Orientierung der Zellen um 90° dreht. Diese Drehung der Struktur
bei Terrassen, die Uber eine Doppellage oder Vielfachen davon verbunden sind, ist
aus der Volumenstruktur des Magnetit zu erwarten und wird auch in vielen anderen
STM-Arbeiten berichtet. Neben der beschriebenen Rekonstruktion, die wieder als
halbe Fewir-Monolage gedeutet wird, werden in den Tunnelbildern zusatzlich auch
Bereiche mit einer anderer Rekonstruktion beobachtet: In Abb. 5.9 b) ist in der unteren
rechten Ecke ein an die (02~ 02)R45°-rekonstruierte Oberflache angrenzender Bereich
abgebildet, der die Periodizitat einer p(¥2~%2)-dichtgepackten Zelle besitzt. Dies wird
mit der Bildung einer FeO- (Wustit-) ahnlichen Terminierungsebene durch Auffillen
aller Oktaederliicken mit Eisen erklart, wodurch derim STM-Bild beobachtete 3 A-
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Abb. 5.10: a) STM-Bild mit atomar aufgeloste Reihen eines MBE-Fe;0,4(001)-Films, entnommen aus
[Sta00, fig.3]. Die Autoren schlagen als Terminierung eine Feq/O-Lage vor mit geordneten Sauer-
stoffehlstellen (dunkel), Feq-Reihen und vereinzelte Fey, an der Oberflache (100 x 100 A, Upiss =
+0.6 V, | = 0.3 nA). b) Mesoskopische Reihen-Rekonstruktion bei einem Fe;04(001)-Einkristall nach
Tempern auf 965 K [Se099, fig.10]. Die Terrassen-Reihen mit einer Breite von 24 A und einer Hohe
von 2.1 A verlaufen in regelmaRigem Abstand von 33 A (1000 x 1000 A, Uyias = +1 V, | = 0.1 nA).
Auch hier wird eine B-Lagenterminierung vorgeschlagen.

3+

Fe

Fe

X (A)

Abb. 5.11: a) Spinpolarisiertes STM-Bild (magnetische NiMn-Nadel) eines synthetischen Fe304(001)-
Kristalls [Ceb03, fig.11], (140 x 210 A, Upas = +1.0 V, | = 0.1 nA). b) Profil entlang der in a) mit a-a ge-
kennzeichneten Linie. Die Maxima im Abstand von 6 A werden den Fe*- und Fe**-Paaren einer B-Lage
zugeordnet, wobei der Kontrast zwischen beiden lonenvalenzen deren unterschiedlicher Spinkonfigura-
tion zugeschrieben wird.
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Kationabstand der NaCl-Struktur zustande kommt (unter der Voraussetzung, dafl3 mit
dem STM die Fe-Kationen abgebildet werden). Obwohl die (001)-Flache von Wustit
(NaCl-Strukturtyp) prinzipiell stabil ist wegen verschwindender Ladung und Dipol-
moment in den Kristallebenen wird das Problem damit nur in tiefere Lagen an die
Grenzflache zum Volumen-Magnetit verschoben. Eine derartige Terminierung ist
daher relativ unwahrscheinlich. In einer weiteren STM-Studie praparierten Stanka et
al. [Sta00] einen 5000 A dicken MBE-Dinnfilm durch Sputtern unter Glanzwinkel und
Tempern bei Uber 600 K in Sauerstoffatmosphére, was im Beugungsbild zu der be-
kannten (02~ 02)R45°-Rekonstruktion fiihrte. In den STM-Bildern sind Reihen atomar
aufgeldster Punkte in [110]-Richtung erkennbar, die etwa 6 A getrennt voneinander
verlaufen. Innerhalb der Reihen existieren helle Punkte im Raster von etwa 3 A (siehe
Abb. 5.10). Es ist eine wellenformige Deformation der Reihen erkennbar, die der
(027 02)R45°-Rekonstruktionsperiode entspricht.  Mithilfe tunnelspektroskopischer
Messungen werden die geordneten dunklen Bereiche Sauerstoffleerstellen und die
hellen Punkte innerhalb der Reihen oktaedrischem Eisen zugeordnet. Anhand der
Relativpositionen kénnen auch einige Fewr in der Oberflache identifiziert werden,
allerdings weit unterhalb der GrofRenordnung einer halben Monolage. Als Modell
schlagen die Autoren die oben beschriebene Terminierung mit einer Feq/O-Lage mit
einer Sauerstoffehlstelle pro (1 1)-Zelle (Modell 4) vor. Wird der derart charakterisier-
te Kristall anschlieRend im UHV weiter bei etwa 770 K getempert, zeigte die erste der
untersuchten Probe im STM-Bild kleine Bereiche, in denen die Reihen nach Viel-
fachen von 6 A unterbrochen waren, entsprechend einer (1~ n)-rekonstruierten Ober-
flache. Dies aul3erste sich im LEED-BIld in einer Streifung zwischen den Grundgitter-
reflexen. Eine zweite untersuchte Probe zeigte sowohl in LEED als auch im STM-Bild
hingegen eine (202" 02)R45°-Rekonstruktion. Mittels lonenstreuung konnte in beiden
Fallen ein reduziertes Sauerstoff/Eisen-Verhaltnis ermittelt werden. Die derart veran-
derte Fe304(001)-Oberflache, Gber deren atomare Beschaffenheit keine weiteren Aus-
sagen gemacht wurde, konnte durch Tempern in Sauerstoff wieder in die urspringlich
rekonstruierte Form Uberfuhrt werden [Sta00].

In den Arbeiten von S.F. Ceballos et al. [Ceb03,Ceb04] und G. Mariotto [Mar02] wur-
den STM-Bilder in atomarer Auflésung und spinpolarisierte Aufnahmen erzielt. Die mit
der nichtmagnetischen Wolfram-Nadel aufgezeichneten Bilder von Magnetit-Einkristal-
len zeigen die Reihen der Oktadereisenatome und liefern den Hinweis auf eine B-
Lagen-Terminierung. Ein mit der magnetischen Nadel aufgezeichnetes STM-Bild ist in
Abb. 5.11 a) wiedergegeben, Teilbild b) zeigt ein Linienprofil entlang einer der in [110]-
Richtung orientierten Reihen. Es zeigt sich eine Abfolge zweier unterschiedlich hoher
Maxima im Abstand von 6 A, wobei die gesamte Periode 12 A betragt. Damit ergibt
sich zwar die Grol3e der rekonstruierten Zelle, die Diskrepanz zum B-Lagen-Modell mit
den Feq-Atomen im Abstand von 3 A innerhalb der Reihen bleibt aber bestehen. Es
wird vorgeschlagen, daR die paarweise Ordnung Fe®*-Fe?" und Fe**-Fe** innerhalb
der Reihen zusammen mit dem erwarteten magnetischen Kontrast zu dem beobachte-
ten Ergebnis fuhrt und der Grund fur die (202~ 02)R45°-Rekonstruktion ist.
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In zwei Untersuchungen fand sich ein weiterer Rekonstruktionsmodus der Fe304(001)-
Oberflache, der eher im mesoskopischen Mal3stab liegt und moglicherweise mit dem
EinfluB von chemischen Verunreinigungen zusammenhangt: Die Ausbildung von
schmalen, regelmaRig parallel angeordneten Terrassensegmenten. An einem synthe-
tischen und einem natirlichen Einkristall konnten Seoighe und Mitarbeiter [Seo99] mit
dem Tunnelmikroskop die Veranderung der polierten Flache im UHV bei Tempern bei
965 K beobachten: Entlang der [110]-Richtung der rechtwinkligen Terrassen spaltet sich
die Oberflache Uber deren ganze Lange in parallele Reihen-Segmente mit der Hohe
einer Doppellage (2.1 A) mit einem Abstand, der sich bei langerem Tempern immer
mehr einem Mittelwert von 33 A annahert und einem Durchmesser von 24 A (siehe Abb.
5.10 b). Diese regelmalfiige Anordnung fuhrt im LEED-BIild zu Satelliten zwischen den
(17 1)-Reflexen. Auf den Segmenten sind 6 A voneinander getrennte Reihen erkennbar,
hier interpretiert als Oktaeder-Eisen-Terminierung. Die Rekonstruktion, die thermodyna-
misch stabil und nur durch Nachpolitur rickgangig zu machen ist, wird bei einer Vorbe-
handlung mit einer chemomechanischen Politur dagegen vollstandig unterdrickt.

In der Arbeit von Anderson et al. [And97] wird der Effekt der Segregation von Magne-
sium aus dem MgO-Substrat an die Oberflache eines epitakischen Magnetitfilms
studiert. Nach dem Tempern bei 820 K sind in den Tunnelbildern ebenfalls Terrassen-
segmente mit der Breite von 24 A und Hohe von 2.1 A vorhanden, die (02”02)R45°-
Rekonstruktion verschwindet mit fortschreitendem Tempern. Fir die Oberflachenlagen
betragt das Verhaltnis Mg/Fe 1:1.5, was auf die Existenz einer isomorphen Magnesio-
ferrit-Spinellphase mit Mg-substituierten Fe-Oktaederplatzen hindeutet. Wird danach in
einer Sauerstoffatmosphéare getempert, ist ein gut geordnetes (1~ 4)-rekonstruiertes
LEED-Bild und eine entsprechende 24”6 A groRe Einheitszelle mit dem STM zu beo-
bachten. Durch den hohen Anteil an zweiwertigem Mg sind weniger Elektronen flr die
Kompensation der O-dangling bonds vorhanden, daher kann nach dem Vorschlag der
Autoren diese Rekonstruktion durch Entfernen jeder vierten Few-Reihe in Richtung
[110] bei einer A-Lagen-Terminierungsschicht erklart werden.

Zusammenfassend lassen sich Uber die Fe3;04(001)-Oberflache als Ergebnis der STM-
Untersuchungen folgende Ubereinstimmende Aussagen treffen:

Die Hohen der Terrassenstufen betragen hauptsachlich 2.1 A oder ein Vielfaches
davon und sind also Doppelschichten aus einer A- und einer B-Lage.

Bei entsprechendem Proben-Nadel-Bias sind meist Reihenstrukturen zu erken-
nen, die sich bei Ubergang an durch Einfachstufen getrennten Terrassen um 90°
drehen.

Die Kanten der quadratischen oder rechtwinkligen Terrassen, meist mit einer
GroRe von etwa 100-500 A, verlaufen entlang der <110>-Richtungen.

Sowohl nattrliche Kristalle als auch MBE-Filme weisen Antiphasen-Doménen-
grenzen in <100>-Richtungen auf, die auf Stapelfehler in der Besetzung der
Kationlicken wahrend des Wachstums zurtickzufiihren sind [Rud97].
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Basierend auf den erzielten Ergebnissen und Modellen gab es bis jetzt einige Ver-
suche, auch quantitativ analysierbare Streu- und Beugungsmethoden zur Klarung
der Oberflachenterminierung von Magnetit heranzuziehen. In den dazu verdoffentlich-
ten Arbeiten wird allerdings nur eine vertikale Relaxation der Oberflachen-Atomlagen
beschrieben und nicht die fur eine vollstandige Strukturanalyse erforderlichen lateralen
Atomverschiebungen erwahnt. Insofern sind die Ergebnisse nur als erste Hinweise auf
die Art der Terminierung zu sehen.

Chambers et al. fiihrten an 5000 A dicken epitaktischen Schichten Roéntgen-Photo-
elektronenbeugungsmessungen (XPD) durch und zeichneten das Fe 2p3/2-Signal
abhangig vom Azimutalwinkel bei Ausfallswinkeln zwischen 6° und 15° auf [Cha0O0,
Kim97a]. Anhand der Mel3daten wurden dann die Zwischenlagen-Relaxationen bis zur
sechsten Atomlage in einer Einfachstreurechnung an die folgenden Modellterminierun-
gen angepalit:

a) die Terminierung mit einer halben Monolage Fewy, b) die Terminierung mit einer
Feo/O-Lage inklusive Sauerstoffehlstelle, ¢) die Terminierung mit einer halben Mono-
lage Fewy, bei der eine weitere halbe Monolage Few geordnet tetraedrische
Zwischengitterplatze der darunterliegenden Sauerstofflage besetzt?, d) die Terminie-
rung mit einer modifizierten Feq/O-Lage als Ergebnis molekulardynamischer Rech-
nungen [Rus99]. Die R-Werte der optimierten Modelle betrugen in der oben genannten
Reihenfolge 0.0309, 0.0341, 0.0708 und 0.0856, weshalb die Terminierungen c) und
d) klar abgelehnt wurden. Die beste Ubereinstimmung ergab Modell a), allerdings
konnte eine Unterscheidung zwischen einer halben oder vollen Feyr-Monolage nicht
getroffen werden. Die Relaxation der ersten funf Atomebenenabstande betragt dabei -
14, -57, -19 und +29% des entsprechenden Volumen-Ebenenabstands von 1.05 A

Niederenergetische lonenstreuung (LEIS) unter Glanzwinkel mit azimutalaufgeldster
Detektion des Signals fiihrten Mijiritski et al. an 100 A dicken MBE-Filmen durch
[Mij00]. In Azimutalrichtung besalRen die Spektren eine ideale vierzahlige Symmetrie,
in Ubereinstimmung mit einer symmetrischen Verteilung der verschieden orientierten
Oberflachendoménen. Auch hier wurden die Mel3daten in Simulationsrechnungen an
drei Strukturmodelle angepaldt (volle und halbbesetze Fewr-Monolage, Feq/O-Lage)
unter Beriicksichtigung von Temperaturschwingungen. Das beste Fitergebnis ergab
die halbe Fewr-Monolagen-Terminierung mit einer Einwartsrelaxation der &uf3ersten
Eisenschicht um -40 £ 10 %. Es konnte keine signifikante Welligkeit (buckling bzw.
rumpling < 0.1 A) fiir die Oberflachenlagen festgestellt werden.

In einer aktuellen LEIS-Studie wurde die Streuung von He*-, Ne*- und Ar*-lonen der
Energie 5 - 8 keV an der Oberflache eines synthetischen Fe3O4-Einkristalls untersucht
[KimO03]. Aus der Starke des O*-RiickstoRpeaks folgt eine groRe Anzahl von Sauer-
stoffatomen in der duRersten Lage. Zusammen mit dem massiven Anstieg des Ar*-Fe-
Streupeaks bei einer Temperatur unterhalb des Verwey-Ubergangs wird eine B-
Lagen-Terminierung gefolgert.

? Dieses Strukturmodell wurde als Zwischenergebnis der hier vorgelegten Arbeit mit dem besten R-Wert
gefunden und dem Autor zur Uberpriifung zur Verfiilgung gestellt, spater aber aus strukturchemischen
Uberlegungen wieder verworfen, siehe Kap. 5.4.1
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Tab. 5.3: Zusammenfassung der wichtigsten Studien der Fez04(001)-Flache mit Terminierungsvor-
schlagen, geordnet nach Art der Modellterminierung. In der Spalte “Préparation” bedeutet “ex situ”, daf
die Filme vor der Untersuchung Kontakt mit der Umgebungsluft hatten. Der Begriff “Spots” bei den
STM-Arbeiten steht abkirzend fur die abgebildeten topographischen Erhebungen, die aus einem oder
mehreren Atomen (Cluster) bestehen kénnen.

Arbeit |Praparation Meth | Experimentelles Ergebnis Terminierung
[Mijo1], |MBE, 525K LEIS |nur %2 ML Few-Modell pafdt gut zu Daten, kein | Y2 ML Fegy
[Mijo0] buckling bzw. rumpling > 0.1A

[Cha99], | MBE, 525 K XPS | Erste 2 Atomlagen: erhéhter Anteil an Fe’* 5 ML Féeey

[Cha00] XPD | Starke Relaxationen f. erste 5 Lagenabstande

STM | (027 02)R45°, entl. [110] elongierte Spots

[Gai97a] | MBE ex situ, 875 K STM | (02702)R45°, entl. [110] elongierte Cluster Y ML Feey

, kleine Bereiche dichtgepackte Struktur (3"3A) |+ FeO-Term.

[Gai97hb]

[Tar93] | Naturlicher Einkristall LEED | p(1” 1), unrekonstruiert

Tempern bei 880 K STM | p(2” 1)-Rekonstruktion, jedoch Spots auf 1 ML Fewr mit
p(1x1)-Positionen Fe** u. Fe°

Sputtern+Tempern bei | LEED | (027 02)R45° Y ML Feey

880 K STM | (027 02)R45°, entl. [110] elongierte Spots

[Shv92], | Naturlicher Einkristall LEED |p(1” 1), unrekonstruiert, Reihen im Abstand 1 ML Fetey

[Wie94] | Tempern bei ca.1000 K von 5.9 A

[Ceb04] |Nat. + synth. Einkristall, | STM | (02~ 02)R45°-Rekonstruktion, Fe-Reihen Feq-Lage

Sputtern+Tempern in O, atomar aufgeldst. Paarweise Ordnung der
bei 990 K Fe” und Fe* in en Reihen.
[Sta00] | MBE ex situ, 525 K STM | (027 02)R45°-Rekonstruktion: Feo-Lage mit
Sputtern+Tempern in O, wellige Reihen im Abstand von 6 A entl. [110] | O-Leerstelle
bei 770 K aus durch 3 A getrennten Spots, geordneteO-
Leerstellen.
Tempern bei 570-770 K p(1” n)-Rekonstruktion (1.Probe) k. A
(202" 02)R45°-Rekonstruktion (2.Probe)

[Rus99] | Theoretische Arbeit MD | (027 02)R45°-Rekonstruktion Feo-Lage mit
Molekulardyn. Rechnung: 2 ober- u. unterhalb | 2 zusétzlich be-
liegende halbe Monolagen Fe klappen in setzten Okta-
Oktaederplatze der obersten Feq-Lage ederplatzen /EZ

[Se099] | Synth. Einkristall LEED | (02~ 02)R45°-Rekonstruktion Feq-Lage

20h Tempern bei 965 K | STM | Reihen-Rekonstruktion entlang [110], Streifenférmige
Terrassenreihen mit 33 A Abstand, 2 AHohe | Feq-Lage

[And97] | MBE ex situ, 570 K LEED | (1" 4)-Rekonstruktion Streifenférmige
Tempern 1.0, bei 820 K STM | Reihen-Rekonstruktion entlang [110], Terrassen,
¥ ML Fegey

Terrassenreihen von 24 A Abstand, 2 A Héhe,
Mg-segregierte Oberflache
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5.3 Fe304(001)-c(2x2): Experimentelle Durchfiihrung

Die Methode der Oberflachenréntgenbeugung unter streifendem Einfall hat die Ver-
wendung moglichst idealer Einkristalle mit gut geordneten Domanen, also Bereichen
der Oberflache mit einheitlicher atomarer Struktur, zur Voraussetzung. Durch Punkt-
defekte im Volumen hervorgerufene Gitterverzerrungen, zum Beispiel durch
Verunreinigungen wie Magnesium in natirlichem Magnetit, &uf3ern sich als erhdhter
Untergrund bei der Messung der Reflexe, vor allem in der Nahe der Bragg-Peaks.
Dies erschwert oft die Auswertung der schwachen Oberflachenbeugungsintensitaten.
Zum anderen konnen eine hohe Stufendichte und Punktdefekte an der Oberflache,
etwa durch adsorbierte Restgasatome oder an die Oberflache segregierte Fremd-
atome die Reflexe erheblich verbreitern und so eine exakte Intensitatsauswertung
behindern. Deswegen ist neben einem sehr gut geordneten Kristall und optimalen
UHV-Bedingungen die Praparation der Einkristalloberfliche von grof3er Bedeutung
fur die Qualitat der Ergebnisse.

5.3.1 Praparation und LEED-Untersuchungen

Der verwendete Magnetitkristall hatte einen fast ideal oktaederférmigen Habitus mit
einer Lange der quadratischen Basis von ca. 12 mm. Die 8 Begrenzungsflachen
besalRen dabei <111>-Orientierungen. In einem Laue-Diffraktometer wurde der
Kristall auf die (001)-Netzebene orientiert mit einer Abweichung von weniger als 0.5°
von der Flachennormalen und anschliel3end exakt in einem Einkristalldiffraktometer
mittels 20-Winkel-Messung ausgerichtet. Dabei zeigte sich, daf3 keine weiteren
Kristallkdrner vorhanden waren, was auch spater durch Abrastern der Oberflache
mittels LEED bestatigt wurde. Mit einer Diamantdrahtsdge wurden zwei verschieden
grol3e quadratische (001)-Schnitte aus der einen Halfte des Oktaeders hergestellt.
Die beiden Kristalle erhielten dadurch die Form abgeflachter Pyramiden mit den
Abmessungen von 6x6x2.3 mm und 10x10x2.8 mm. Mit SiC-Schleifmaterial
abnehmender Kornungsstarke (anfangs 30 p) wurde die Oberflachen geschliffen und
danach mit Diamantpaste abnehmender Kérnungsstérken von 15 u, 9 u, 6 w, 3 p und
1 um poliert. Eine Abtragung der durch das mechanische Polieren zwangslaufig
vorhandenen kristallin zerstérten und verunreinigten Schicht fand in einem letzten
Schritt mittels der Atzpolitur OPS® statt (0.125 pum, Al/Si-Oxide). Nach Ablésen vom
Praparationstrager mittels Aceton wurden die Magnetitproben erst mehrere Stunden
in Isopropanol, anschlieend in Aqua bidest (zweifach destilliertem Wasser) gespuilt.
Die auf diese Art praparierten Oberflachen waren optisch glatt, wenn auch einige
erkennbare Unebenheiten vorhanden waren. Abb. 5.12 zeigt ein Photo des bei der
spateren Rontgenmessung verwendeten kleineren Magnetitkristalls: Hier sind eine
Vielzahl feiner Oberflachenvertiefungen und Adern sichtbar und ein kleiner Bezirk mit
anderer Farbung. Der Kristall wies eine makroskopische Magnetisierung auf und
wurde von eisenhaltigen Gegenstanden angezogen.
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Abb. 5.12: a) Photo des fur die SXRD-Messung verwendeten Fe;0,4(001)-Kristalls. Es sind
einige hauptsachlich vertikal verlaufende Adern und minimale Vertiefungen erkennbar.
b) LEED-BIld in inverser Darstellung (E = 90 eV) nach dem ersten Praparationszyklus. Nur
die quadratisch angeordneten Grundstrukturreflexe sind vorhanden.

Vor der eigentlichen Rontgenmessung im Synchrotronstrahlungslabor wurde der
Kristall in dem in Kap. 2.4 beschriebenen Rezipienten zur Bestimmung der optimalen
Praparationsbedingungen untersucht. Der Basisdruck in der Kammer, verursacht
durch Restgase, betrug ca. 2 x 10"** mbar. Fiir die Préaparation der Fe;04(001)-Ober-
flache im UHV wurde erst der kleinere Kristall mit Molybdan-Halteplattchen auf den
mit einer Widerstandsheizung versehenen Molybdan-Kristallhalter des Manipulators
montiert. Die Messung der Probentemperatur erfolgte mittels zweier NiCrNi-Thermo-
elemente, von denen eines auf dem Halteplattchen und das andere zwischen
Halteplattchen und Kristallhalter befestigt war. Zusatzlich stand ein Pyrometer zur
Verfigung, mit dem die Temperatur des glihenden Mo-Halters bestimmt werden
konnte. Alle Temperaturangaben sind einem geschatzten Fehler von etwa 30 K zu
betrachten.

Bereits unmittelbar nach dem Einsetzen des Kiristalls in die Vakuumkammer waren
ohne weitere Praparationsschritte (aul3er Heizen der Probe auf 425 K zum Ausgasen
des Kristallhalters) im LEED-BIild schwache, aber scharfe quadratische Grundstruk-
turreflexe héherer Ordnung bei einer Energie von 350 eV sichtbar.

Fur ein Abtragen der kontaminierten Oberflachenlagen im UHV ist der Beschul’ der
Probe mit Edelgasionen nétig (hier Ar®), gefolgt von einer Temper-Phase bei aus-
reichend hohen Temperaturen fur das Ausheilen der dabei zerstdrten Kristallschich-
ten. Die Reflexe im LEED-BIld zeigten oft eine Elongation entlang der [110]-Richtung
bei abruptem Abschalten der Heizung, was auf eindimensionale Unordnung in den
Oberflachenlagen hindeutet. Deshalb wurde ein langsames Abkihlen des Kristalls
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Abb. 5.13: a) LEED-BIld (E=90 eV, inverse Darstellung) der rekonstruierten Fe;04(001)-
Flache nach wiederholten Praparationszyklen mit Indizierung der Reflexe im reziproken
Raum. Der Kristallhalter erscheint hell im Zentrum. Zwischen den Grundgitterreflexen (z.B.
(4 0), (4 2)...) erscheinen nun zentriert schwachere Uberstrukturreflexe (z.B. (3 1)...), die
der bekannten c(2x2)-Rekonstruktion mit der Gitterkonstante von 8.4 A entsprechen.
b) bzw. c) LEED-Bilder bei 70 bzw. 130 eV in inverser Darstellung. Die scharfen Reflexe
bei geringem Untergrund zeugen von der hohen atomaren Ordnung der Oberflache. Die
{44}-Reflexe sind in diesem Energiebereich besonders intensiv.

auf Raumtemperatur mit linearer Abnahme gewahlt. Unter Bericksichtigung des
LEED-Beugungsbildes beziglich Schéarfe der Reflexe und Minimierung des diffusen
Hintergrundes konnte der Praparationsparameter im Laufe der Untersuchung opti-
miert werden. Es wurde folgender Zyklus gewahlt: 1 Stunde Ar’-lonenbeschufd
(Sputtern) bei einer Energie von 500 eV (1.5 pA Kristallstrom, 5x10™ mbar Ar-Partial-
druck) und einer Probentemperatur von 875 K, gefolgt von einer Stunde Tempern bei
derselben Temperatur und Abkuhlen mit konstanter Rate von 8 K/min. Abb. 5.12 b)
zeigt das LEED-Bild nach dem ersten Zyklus in invertierter Darstellung: Nur die
guadratisch angeordneten Grundstrukturreflexe sind sichtbar, die Rekonstruktion ist
noch nicht erkennbar. Um die Qualitdt der Beugungsbilder zu erhéhen, wurde die
Probe 63 h bei 575 K und weitere 4 h bei 875 K getempert. Erste Reflexe erschienen
dann ab 23 eV und waren auf3erordentlich scharf bei geringem Untergrund, weshalb
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auf eine hohen atomaren Ordnungsgrad der Oberflache geschlossen werden kann.
Es traten hierbei zentriert zwischen den Grundstrukturreflexen die erwarteten c(2x2)-
Uberstrukturreflexe auf. Die Rekonstruktion der Oberflache, die wie in Kap. 5.2 be-
schrieben von verschiedenen Arbeitsgruppen beobachtet wurde, trat auch nach allen
weiteren Préaparationszyklen mit lonenbeschufd und Tempern auf. Abb. 5.13 a) zeigt
das LEED-BIld der rekonstruierten Fe304(001)-Flache bei einer Energie von 90 eV,
wobei auch eine Indizierung der Reflexe im reziproken Raum angegeben wird. Die
Orientierung der reziproken Koordinate h (bzw. k) in der verwendeten zentrierten Auf-
stellung ist dabei <110> (bzw. <110>). Zwischen den Grundgitterreflexen (z.B. (4 0),
(4 2), (2 2)) sind schwacher die Uberstrukturreflexe (z.B. (3 1)) zu erkennen (Die ge-
ringere Intensitat auf der rechten Halfte ist entweder auf eine Kadmium-Verunreini-
gung des LEED-Schirmes durch friihere Aufdampf-Experimente zuriickzufiihren oder
auf die Beeinflussung des Elektronenstrahls durch die makroskopische Magneti-
sierung der Probe). Abb. 5.13 b) und c) zeigen Beugungsbilder fir 70 und 130 eV.
Bei allen Energien sind die Uberstrukturspots deutlich erkennbar, die {44}-Grund-
strukturreflexe besitzen immer besonders hohe Intensitat. Veréandert man die Elektro-
nenenergie derart, dal3 diese Reflexe auf den Rand des LEED-Schirmes zu liegen
kommen, Rt sich mit der bekannten LEED-Geometrie die Dimension der Elementar-
zelle berechen: Sie betragt 11.84 A fiir die c(2x2)-Zelle (bzw. 8.37 A fiir die in Kap.
5.2.2 beschriebene (V2xV2)R45°-Zelle).

Um eine etwaige Temperaturabhangigkeit der Rekonstruktion zu Uberprifen, wurde
die Temperatur der Probe in auf- und absteigenden Rampen von Raumtemperatur
auf 875 K mit einer Rate von 7 K/min veréandert und dabei das LEED-Bild aufgenom-
men. Die Uberstrukturreflexe waren ohne Veranderung oder abruptes Verschwinden
durchgehend sichtbar, um dann bei einer Temperatur von ca. 800 K im Hintergrund-
leuchten der glihenden Probe zu verschwinden. Die Grundstrukturreflexe erschienen
dagegen bei allen Temperaturen scharf und deutlich.

Eine einmal praparierte Oberflache war etwa 4 Tage lang ohne starke LEED-Inten-
sitatsverluste stabil bei einem mittleren Restgaspartialdruck der Kammer von 5x10™**
mbar. Erst nach etwa 8 Tagen hatte der Untergrund des Beugungsbildes deutlich
zugenommen, so daR die Uberstrukturreflexe nur noch schwer erkennbar waren. Das
Beugungsbild konnte daraufhin in der urspringlichen Qualitdt durch Tempern auf
875 K mit folgendem langsamem Abkuhlen regeneriert werden.

Mit der zweiten, groReren Magnetitprobe, die auf die selbe Weise prapariert werden
konnte, wurden Aufdampfexperimente mit Kalium durchgefihrt. Das mit Kalium als
Promoter belegte Eisenoxid ist fur die Dehydrierungsreaktion von Ethylbenzol zu
Styrol von Bedeutung [Zsc97]. Hier wurde eine elektrisch beheizte Aufdampfquelle
verwendet, die sich in einem Abstand von 7 cm von der Probe befand. Es wurden
unterschiedliche Aufdampfraten getestet und Kalium sowohl bei Raumtemperatur als
auch bei auf bis zu 975 K geheizter Probe adsorbiert. Dabei nahm aber in jedem Fall
die Ordnung der Oberflache ab, erkennbar durch einen steigenden Untergrund im
LEED-Bild und begleitet von einem allmahlichen Verschwinden der c(2x2)-Uber-
strukturreflexe. Nach langen Aufdampfzeiten waren auch keine Grundstrukturreflexe
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mehr beobachtbar. AnschlieRendes Tempern mit verschiedenen Abkihlraten ergab
nur eine schwache Regeneration bzw. ein Wiederauftreten der p(1x1)-Reflexe. Da
sich fur das System K/Fe304(001) keine geordnete Oberflache praparieren liel3,
wurde auf eine Weiterfilhrung der K-Adsorptionsversuche verzichtet.

5.3.2 Chemische Zusammensetzung

Naturlicher Magnetit enthélt oft Beimengungen anderer Metalle, die entweder die
Eisenionen auf den Kationpositionen substituieren oder neue Zwischengitterplatze
besetzen [Fle81, Fle82]. Unter Verwendung der Mikrosonde (oder EPMA, Electron
Probe Micro Analysis) des Instituts fur Petrographie der LMU wurde die genaue ele-
mentare Zusammensetzung im Volumen der Probe untersucht. Hierzu benétigt man
Standards, die Vergleichsspektren fur die Bestimmung der atomaren Anteils des
jeweils getesteten Metallkations liefern, das als typisches Fremdelement in Magnetit
auftritt. Folgende Oxidminerale wurden als Standards verwendet: limenit (FeTiO3) fur
Titan und Mangan, Korund (Al,O3) fur Aluminium, Hamatit (a-Fe,O3) fur Eisen, Ortho-
pyroxen (CaMg[Si»Os]) fir Magnesium und Wollastonit (Cas[SizOy]) fir Kalzium.
Tabelle 5.4 fal3t die an 50 Punkten der Kristalloberfliche gemessenen und gemittel-
ten Ergebnisse zusammen. In Tabelle 5.5 sind die Anteile der verschiedenen Metall-
kationen, umgerechnet auf eine Formeleinheit mit 3 Kationen und 4 Sauerstoff-
anionen, wiedergegeben. Die Zusammensetzung entspricht fast stéchiometrisch der
von Fes;0,, die einzige zusatzliche signifikant auftretende Komponente ist Mn®* mit
einem Anteil von 0.014 bezogen auf 3 Kationen.

Tab. 5.4: Mit der Mikrosonde bestimmte
Anteile der kationspezifischen Fluoreszenz der
Magnetitprobe im Verhaltnis zu der der
getesteten Oxidminerale, gemittelt aus 50
MeRpunkten (o ist die Standardabweichung).

Tab. 5.5: Umgerechnete Atomprozente der
getesteten Elemente, bezogen auf eine
Formeleinheit Fes0,. Neben Fe?* und Fe*'
weist der Magnetitkristall noch sehr geringe,
aber signifikante Anteile von Mn?* auf.

Mineral <% > c Kation <at% > c
TiO, 0.04 0.13 Fe3* 1.996 0.008
Al,O3 0.04 0.02 Fe?* 0.987 0.003
FeO 93.72 0.72 Mn?* 0.014 0.004
MnO 0.42 0.13 AP 0.002 0.001
MgO 0.01 0.02 Ti** 0.001 0.004
CaO 0.01 0.01 Mg?* 0.001 0.001

Summe | 94.24 0.59 ca* 0.000 0.000

Leider gab es wahrend der Préaparationsexperimente und bei der spateren Synchro-
tronmessung keine apparative Mdoglichkeit, die genaue chemische Zusammenset-
zung der Oberflache (z.B. mit AES) zu Uberprifen. Allerdings wurde in friiheren
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Untersuchungen bei verunreinigten Proben Veranderungen im LEED-Bild gefunden:
So traten nach Segregation von Mg an Fe3z04(001)-Oberflachen unter vergleichbaren
Préaparationsbedingungen (1x4)- [And97] bzw. (1x3)-Rekonstruktionen [Voo98a] auf.
Das Beugungsbild der (¥V2xV2)R45°-rekonstruierten Flache wies dabei bei Prapara-
tionstemperaturen von 820 K starke Streifen entlang der Grundstrukturreflexe in
[110]- und [110]-Richtungen auf, was auf eine Fehlordnung des segregierten Mg an
der Oberflache hindeutet. Langes Tempern dagegen flihrte zu einem Verschwinden
der Uberstrukturspots [And97]. In der LEED-Voruntersuchung des in dieser Arbeit
verwendeten Kristalls konnte nach schnellem Abkihlen eine Elongation der Reflexe
beobachtet werden, so dafl Fremdkomponenten nicht ausgeschlossen werden kon-
nen. In weiteren Studien mit natirlichen Fe;O4-Proben trat nach langerem Tempern
(20 h) bei Temperaturen ab etwa 1075 K eine Diffusion von K, S und Ca an die Ober-
flache auf [Ceb03, Shv92, Wie92a], wobei sich nur Ca als stabil gegen langeres
Tempern erwies [Ceb03]. Da in der vorliegenden Arbeit der Kristalls h&ufig durch
lonenbeschuld gereinigt und gemalRigte Praparationstemperaturen um die 875 K
verwendet wurden, kann man davon ausgehen, daf} eine Oberflachensegregation
von Verunreinigungen keine wesentliche Rolle spielt. Auch wenn kein eindeutiger
Nachweis vorliegt, wird daher im weiteren angenommen, dal3 die rekonstruierte
Fe304(001)-Oberflache nicht durch den geordneten Einbau von Fremdkomponenten
induziert wird. Die Existenz von Punktdefekten, etwa von Mangan in erhohter Kon-
zentration, kann allerdings nicht ausgeschlossen werden.

5.3.3 SXRD-Messung und Datenreduktion

Die Rontgenoberflachenmessung der Fe3;04(001)-Oberflache fand innerhalb einer
zweiwdchigen Mel3periode am LURE (Laboratoire pour I"Utilisation du Rayonnement
Electromagnétique) in Orsay bei Paris statt. Dort wurden die Experimente an der
Wiggler-Beamline DW 12 des Synchrotron-Speicherrings DCI (95 m Umfang) durch-
gefuhrt, der bei 1.85 GeV Strahlenergie und vier Elektronenpaketen mit einem Ring-
strom von 320 mA betrieben wurde. In der MeR3hitte der Beamline sind drei durch ein
Transfersystem miteinander verbundene UHV-Kammern vorhanden: ein Prapara-
tions-Rezipient fur lonenbeschul3 und Tempern der Probe, eine Kammer mit
Aufdampfquellen und dem LEED-System und die Mel3kammer mit dem halbzylinder-
formigem Beryllium-Fenster und einem sechs-Kreis-Diffraktometer mit vertikaler
Orientierung der Oberflachennormale (z-Achsen-Geometrie). Der Basisdruck in der
Diffraktometerkammer lag wahrend der Messung bei 10™"° mbar. Die Messung der
Reflexe erfolgte mit 6-Scans durch Drehen des Kristalls um die Oberflachennormale,
wobei der Strahl und die Position des mit flissigem Stickstoff gekihlten Halbleiter-
detektors fest in der Beugungsgeometrie fixiert waren.

Anfangs wurde versucht, die grol3ere Magnetitprobe (10x10 mm) zu préparieren, die
nach dem beschriebenen Préparationsablauf allerdings im LEED-Bild nur sehr
schwach ausgepragte Uberstrukturreflexe und unscharfe Grundgitterreflexe zeigte.
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Abb. 5.14: Uberblick iiber den vermessenen reziproken Raum der rekonstruierten
c(2x2)-Fe;0,4(001)-Oberflache. Die h-Achse weist hier in Richtung [110]. Die ge-
messenen in plane-Reflexe und Gitterstabe sind in der h-k-Ebene markiert.

Mit Oberflachenrontgenbeugung war in den Uberstrukturreflexen nur sehr schwache,
Uber dem starken Untergrundsignal mel3bare Intensitat vorhanden. Eine stufenweise
Erhohung der Temperatur bis 940 K fuhrte zu einer Facettierung der Oberflache,
erkennbar an LEED-Reflexen, die bei Erhéhung der Elektronenenergie in rechtem
Winkel aufeinander zuliefen. Die kleinere, 6x6 mm grof3e Probe war dagegen nach
mehreren Praparationszyklen nach dem beschriebenen Schema sehr gut geordnet
(scharfe LEED-Reflexen mit geringem Untergrund) und wurde fur die folgende
Rontgenmessung verwendet.

Mit dem Doppelkristall-Monochromator des Mel3platzes wurde eine Photonenenergie
von 15.010 keV (Wellenlange A = 0.8260 A) eingestellt, die weit genug entfernt von
den Fe- und O-Roéntgenabsorptionsbanden liegt, um eine geringe Fluoreszenz-
strahlung zu gewahrleisten. In der Diffraktometerkammer wurde die Oberflache
optisch mit einem Laser justiert und der Kristall mit den (4 0 0) und (4 0 2)-Magnetit-
Volumenreflexen orientiert. Die Messung fand bei streifendem Einfall des Strahls
(oi = 0.17°) in der Nahe des kritischen Winkels fur die Totalreflexion statt. Dabei
konnten sowohl Grundgitter- als auch Uberstrukturstabe mit auswertbaren Intensi-
taten vermessen werden.

Die c2Zmm-Symmetrie der idealen Kristalloberflache und die angenommene Gleich-
verteilung der um 90° rotierten und Uber eine Doppellage getrennten Domanen fihrt
im Beugungsbild zu der beobachteten p4Amm-Symmetrie. In Abb. 5.14 ist eine Uber-
sicht Uber den vermessenen reziproken Raum gegeben, indiziert in reziproken Ein-
heiten h und k entsprechend der c(2x2)-Aufstellung der Oberflachenzelle. Die h- und
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Abb. 5.15:

8-Scans des (3 3 I)-Uberstruktur-
stabes fur Werte von | = 0.06 —
1.0. Fir | = 1.0 zeigt sich ein zu-
satzlicher scharfer Peak, der auf
die zweite Beugungsordnung
des (6 6 2)-Volumenreflexes zu-
rickzufiihren ist und korrigiert
werden muflte.

Abb. 5.16:

Einige 06-Scans des (4 0 I)-
Grundgitterstabes fiir niedrige I-
Werte. Fur | = 0.2 tritt Gber den
gesamten Scan-Bereich ein
starkes, abfallendes Unter-
grundsignal auf, das thermisch
diffuser (4 0 0)-Volumenintensi-
tat zugeordnet werden kann.
Derartige Daten wurden fir die
Struktur-Analyse nicht herange-
zogen.

Abb. 5.17:

Als Beispiel fur die teilweise nétige
Untergrundkorrektur ist der 6-Scan
des (7 3 3.2)-Uberstrukturreflexes
wiedergegeben. Der massive An-
stieg des Signals kbénnte auf einen
Volumenreflex eines zweiten Korns
zuriickgehen. Fur die Auswertung
dieser Scans wurde der Unter-
grund jeweils mit einer Spline-
Funktion (durchgezogene Linie)
angepalit und subtrahiert.
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k-Achsen sind hier gleichzeitig Spiegelebenen. Bedingt durch die Beschrankung der
Detektorpositionierung (gestrichelte Linie) konnte etwas weniger als der halbe
Reflexraum angesteuert werden. Insgesamt wurden alle in plane-Uberstrukturreflexe®
im Bereich von h = -9 bis 9 und von k = 1 bis 9 gemessen und alle in plane-Grund-
gitterreflexe im Bereich h = 0 bis 10 und k = 0 bis 10. Es wurden funf Gitterabbruch-
stabe (CTRs) und sechs Uberstrukturstabe vermessen, von denen alle symmetrisch
indquivalent waren. Der Mel3bereich fir die reziproke Komponente | senkrecht zur
Oberflache umfal3te dabei fir die CTRs Werte von | = 0.06 bis 3.7 in Schritten von
0.1 (fur die Uberstrukturstabe von | = 0.06 bis 3.4 in Schritten von 0.2), bezogen auf
die vertikale Gitterkonstante von 8.396 A. Das entspricht einem maximalen Impuls-
libertrag senkrecht zur Oberflaiche von 0.441 A™. Die begrenzt zur Verfiigung
stehende MelR3zeit am Synchrotron und die wegen des hohen Untergrundsignals
notwendigen langen Integrationszeiten fir jeden Datenpunkt eines 0-Scans lie3en
leider keine Messung von symmetrisch aquivalenten Gitterstaben zu.

Datenreduktion und Korrekturen

Die Datenreduktion zur Gewinnung der integrierten Intensitaten aus den Rohdaten ist
mit verschiedenen erforderlichen Korrekturen dieser Werte verbunden. Gewoéhnlich
werden die 0-Scans fur jeden Reflex an eine Lorentz- bzw. Pseudo-Voigt-Kurve
angepaldt und das Integral ausgewertet (die theoretisch erwartete Form ist die Voigt-
Kurve). Dieses Vorgehen erwies sich hier jedoch nicht als sinnvoll: die Kurvenform
der meisten Reflexe entwickelte sich von einem Lorentzprofil bei niedrigen Werten
von | zu einem Gaul3-&hnlichen Profil bei hoheren Werten von |, was auf die Auf-
|6sungsfunktion des Detektors zurtickzufuihren ist. Um die Daten moglichst einheit-
lich zu integrieren, wurden die Intensitaten daher aus der numerischen Summation
der Datenpunkte nach Abzug des Untergrundsignals gewonnen.

Trotz der zuvor in den LEED-Bildern beobachteten scharfen Reflexe erwies sich die
Halbwertsbreite in den Scans der Rontgenmessung als relativ grof3. Sie betrug in
plane fur die verschiedenen Uberstrukturstabe zwischen 0.8 und 1.5° (FWHM, full
width at half maximum). Damit 14Rt sich eine Domé&nengréRe von etwa 50 - 100 A
abschatzen. Moglicherweise liegt die Ursache fir die starke Verbreiterung neben
einer relativ rauhen Oberflache auch in einer unvollstandigen Ausbildung der
Rekonstruktion tUber die gesamte Probenflache.

Einige MeRkurven fir niedrige I-Werte des (3 3 I)-Uberstrukturstabes sind in Abb.
5.15 dargestellt. Fur | = 1.0 zeigt sich hier ein Uberlagerter, sehr scharfer Peak, der
der zweiten Beugungsordnung des (6 6 2)-Volumenreflexes zuzuordnen ist. Zur
Korrektur wurde bei diesem und vergleichbaren Uberstrukturreflexen der zusatzliche
Bragg-Intensitatsanteil numerisch angepal3t und subtrahiert.

% solche mit verschwindendem Impulsiibertrag senkrecht zur Kristalloberflache, hier experimentell auf

| = 0.06 festgesetzt.
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Wahrend des Rontgenexperiments trat bei einigen Reflexen ein hoher und kompli-
ziert verlaufender Untergrund auf, der eine aufwendige Korrektur notwendig machte.
Abb. 5.16 zeigt einige 6-Scans des (4 0 l)-Gitterabbruchstabes. Der hier (nahe bei | =
0) wie auch bei anderen Reflexen in der Nahe der Bragg-Bedingung auftretende,
stark ansteigende Untergrund macht eine Integration sinnlos, weswegen derartige
Daten nicht fur die Strukturanalyse herangezogen wurden. Eine vor den Detektor
positionierte, hochreine Chrom-Folie, die durch die Lage der Cr-Absorptionskanten
vor allem die elastisch gestreute Synchrotronstrahlung transmittieren sollte, ergab
kein besseres Signal/Untergrund-Verhaltnis. Es ist daher zu vermuten, dal3 der
starke Untergrund auf elastische, thermisch diffus gestreute und auf massive
Streuung an Volumendefekten des natirlichen Kristalls zurtickzufhren ist. Vor allem
Punktdefekte wie Fehlstellen, Zwischengitteratome oder Fremdatome auf Substitu-
tionsplatzen (moglicherweise auch durch die Praparation mit lonenbeschul3 induziert
und nicht vollstandig ausgeheilt) bewirken eine lokale Verzerrung des Kristallgitters
und konnten dafur verantwortlich sein. Daneben traten fur Reflexe mit gré3erem
senkrechten Impulsiibertrag (reziproke Koordinate I) bei einigen Uberstrukturreflexen
ein kompliziert ansteigender Untergrund auf, wie in Abb. 5.17 fur den (7 3 3.2)-Reflex
gezeigt, der eventuell auf Volumenreflexe kleiner, fehlorientierter Kristallkdrner
zuruckzufihren ist. Mit Hilfe des Programms BACK [BAC98] wurde hier der Unter-
grund durch eine Spline-Funktion mit passend gewéahlten Stitzstellen angefittet und
von der MeRkurve subtrahiert. Die gemessen héherindizierten in plane-Uberstruktur-
positionen ohne mel3bare Reflex-intensitat (sog. Null-Reflexe), die wegen des erheb-
lichen Untergrundrauschens mit einer hohen Unsicherheit behaftet waren, wurden
weggelassen.

Die aufgrund der MelRgeometrie nétigen Korrekturen wie Lorentz-, Flachen- und
Polarisationskorrektur wurden mit dem an der Beamline vorhandenen Programm
durchgefiihrt. Der in regelmaRigen Abstanden gemessene Kontrollreflex (3 3 0.06)
zeigte keine tendenzielle Abnahme mit der MelRdauer, so dalR keine Nachkorrektur
der Intensitaten (Intensitatsverlust durch Verunreinigung der Oberflache mit Restgas)
notig war. Dies ist auch in Einklang mit der vorher beobachteten mehrtagigen
Stabilitat des LEED-Bildes. Nach Mittelung aller symmetrisch aquivalenten Reflexe
gemal der Symmetrie des Beugungsbildes von p4mm bestand der Datensatz aus
etwa 200 Intensitatswerten, darunter 12 in plane-Uberstrukturreflexe.
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5.4 Fe304(001)-c(2x2): Strukturanalyse

Fur eine Bestimmung der atomaren Oberflachenstruktur missen die experimentell
gemessenen Reflexintensitatsdaten mit den berechneten Beugungsintensitaten der
vorgeschlagenen Modellstrukturen verglichen werden. In der dazu verwendeten Soft-
ware verandert ein Optimierungsalgorithmus die Koordinaten der Oberflachenatome
entsprechend einer Minimierung des R-Wertes, um eine optimale Ubereinstimmung
zu erreichen. Allerdings tolerieren die meisten gebrauchlichen Algorithmen als Start-
werte nur relativ geringe Abweichungen von diesem als optimale Lésung gefundenen
Minimum. Sie besitzen also sehr enge Konvergenzradien, innerhalb derer sich die
Atomkoordinaten des Startmodells bewegen muissen. Dies verlagert den Problem-
schwerpunkt auf das Auffinden des “richtigen” Startmodells.

Neben den strukturellen Parametern (den Atomkoordinaten) missen als nichtstruk-
turelle Parameter auch die Temperaturfaktoren (a.d.p.s, atomic displacement para-
meters) angepaldt werden. Hierbei ist zu beriicksichtigen, dafld in den Temperatur-
faktor eines Atoms auch die mittleren Verschiebungsquadrate von der idealen Lage
eingehen, wenn etwa infolge von Fehlordnung die Bindungsléangen variieren kénnen.

Fur die Strukturrechnungen wurde eine fir Oberflachen modifizierte Version des
Programms PROMETHEUS verwendet, das ursprunglich fir die Analyse von mit
Rontgen- und Neutronenbeugung gemessenen Volumenstrukturen entwickelt wurde
und fur die Optimierung einen least-squares-Algorithmus verwendet [Zuc83]. Neben
der Verfeinerung von Grund- und Uberstrukturstaben lassen sich auch anisotrope
und anharmonische Temperaturschwingungen untersuchen. Der Aufbau und die
Funktionsweise des am Institut laufend erweiterten Programmes ist ausfuhrlich in
[Zaj97] beschrieben. In einem Fit lassen sich fur jeden Parameter feste Grenzwerte
angegeben, zudem ist eine Beschrankung fur die Bindungsabstande bei explizit
angegebenen Atomen méglich?.

Die atomare Struktur der folgenden funf in dieser Strukturanalyse getesteten Start-
modelle fir die rekonstruierte Fe3;04(001)-Oberflache wurden bereits in Kap. 5.2.3
beschrieben:

Modell 1: Terminierung durch eine A-Lage (volle Monolage Fetet)

Modell 2: Terminierung durch eine B-Lage (Feq/O-Lage)

Modell 3: Terminierung mit einer halben Monolage Fee

Modell 4: Terminierung mit einer Feq/O-Lage mit geordneten O-Fehlstellen

Modell 5: Terminierung mit einer modifizierten obersten Feq/O-Lage, bei der
zusatzliche Feq-Positionen besetzt sind

* Daneben wurden zur Kontrolle der Ergebnisse auch Rechnungen mit dem Programm FIT gemacht,
das von O. Bunk im Rahmen seiner Dissertation entwickelt wurde und auf einem grid-search-Algorith-
mus basiert [Bun99]. Dabei wurden aber keine prinzipiellen Unterschiede in den berechneten Ober-
flachenstrukturen gefunden.
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Die ersten beiden Modelle sind nicht ladungsneutral, kbnnen aber nicht per se aus-
geschlossen werden. Die drei letzten Modelle sind im wesentlichen autokompensiert
und damit stabil. In Abb. 5.18 (S. 89) sind die Terminierungen von Modell 3 — 5 als
perspektivische Kugelmodelle abgebildet. Die Sauerstoffatome sind dabei weil3, die
Feok-Atome grau und die Feer-Atome dunkelgrau wiedergegeben. Es ist jeweils die
Elementarzelle eingezeichnet. Wie vorher erlautert (S. 62), wurde fur die Struktur-
analyse der rekonstruierten Flache nicht die kleinere (V2xV2)R45°-Zelle, sondern die
c(2x2)-Aufstellung gewahlt. In dieser Aufstellung besitzt Modell 3 eine Oberflachen-
symmetrie von c2mm in Ubereinstimmung mit der in die (001)-Ebene projizierten
Volumensymmetrie des Magnetit und Modelle 4 und 5 eine reduzierte Symmetrie von
cm die durch das Hinzufiigen bzw. Entfernen von Atomen in der obersten Lage zu-
standekommt. Dabei verlauft die vorhandene Spiegelebene in Modell 4 senkrecht zu
den Feq-Reihen der obersten Lage (senkrecht zu [110] in Abb. 5.18 b, bzw. Abb. 5.6
b, S. 65). In Modell 5° liegt die Spiegelebene parallel zu den Reihen (entlang [110] in
Abb. 5.18 c, bzw. Abb. 5.7, S. 67). Die Tabelle 5.5 gibt eine Ubersicht tber die
Anzahl an Atomen und maximal moglichen freien Parametern fur alle Startmodelle.
Hierbei sind 5 Atomlagen senkrecht zur Oberflache bertcksichtigt, deren strukturelle
Anpassung eine signifikante Verbesserung des Ergebnisses bewirkte:

Tab. 5.5: Die gerechneten Strukturmodelle, jeweils mit Angabe der Oberflachensymmetrie. Die An-
zahl von Atomen und Zahl die Zahl freigegebener Parameter (in Klammern die strukturellen Parame-
ter) beziehen sich auf eine asymmetrische Einheit, die bis in die finfte Magnetit-Atomlage reicht. Mo-
delle 3 - 5 sind nach Autokompensationskriterien stabil, Modelle 1 und 2 sind die beiden Volumen-
terminierungen. Die reduzierte Symmetrie der Modelle 4 und 5 kommt durch Entfernen bzw. Hinzu-
fiigen von Atomen in der ersten Fe,/O-Lage zustande.

Modellterminierung Symmetrie | unabhang. Atome Parameter
1. Feter—1 ML c2mm 13 41 (26)
2. Feoxt c2mm 11 37 (24)
3. Feterr - 0.5 ML c2mm 12 43 (25)
4. Fegt - O-Fehlstellen cm, X 17 63 (44)
5. Feok - modifiziert cm,y 18 67 (47)

Die Sauerstoffatome befinden sich im Magnetit nicht exakt an den idealen Positionen
des fcc-Gitters, sondern werden durch den Platzbedarf der Eisenatome in den be-
setzten Tetraederliicken leicht ausgelenkt. Fir die Strukturanalyse wurde hierfur ein
Sauerstoff-Positionsparameter (u-Parameter) von 0.0049 in Einheiten der Magnetit-
Gitterkonstante angenommen, ein Wert, der das Ergebnis aktueller Volumenstruktur-

®> Modell 5 entsteht anschaulich durch Herunterklappen der obersten halben Fe,~-Atomlage und Hoch-
klappen der Halfte der Fe,,-Atome der nachsttieferen Lage in die erste Fe,/O-Lage, wenn man von
Modell 3 ausgeht. Dadurch werden nebeneinanderliegende Oktaederliicken neu besetzt und es ent-
stehen Fe,-Paare an der Oberflache (hier dunkelgrau gezeichnet).
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Abb. 5.18: Perspektivische Aufsicht auf die drei vorgeschlagenen stabilen Terminierungen fir
die Fe30,4(001)-c(2x2)-Oberflache: a) Modell 3: Y2 ML Fey, b) Modell 4: Terminierung mit einer
Feot/O-Lage mit geordneten O-Fehlstellen und c) Modell 5: modifizierte Feq/O-Lage nach
[Rus99]. Die hellen Kugeln reprasentieren Sauerstoffatome (zur besseren Darstellung mit um
14% reduzierten lonenradien), die hellgrauen Feq- und die dunkelgrauen Fe-Atome. Eine
c(2x2)-Elementarzelle (11.9 x 11.9 A) ist grau gekennzeichnet. Senkrecht zur Oberflache sind 4
Sauerstofflagen entsprechend einer ganzen Elementarzelle sichtbar.
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analysen von naturlichem Magnetit ist [Fle81, Fle84]. Um die Intensitat der Gitterab-
bruchstabe berechnen zu kénnen, bendtigt das Analyseprogramm alle Parameter der
Volumenzelle, die wahrend der Strukturanpassung nicht mehr gedndert werden. Da-
gegen konnen strukturelle Parameter und Temperaturfaktoren der Oberflachenzelle
explizit freigegeben werden. Die in der Strukturrechnung verwendeten Einheitszellen
besitzen eine laterale Dimension von 11.873 x 11.873 A und vertikal (in z-Richtung)
eine Hohe von 8.396 A. Modellabhangig befinden sich 22 — 62 Atome in der asym-
metrischen Einheit, davon 11 - 18 in den ersten 4 - 5 Lagen, die am Ende verfeinert
wurden (Tab. 5.5).

Sowohl die Volumenatome als auch die Atome der zu verfeinernden Oberflachen-
zelle wurden anfangs mit isotropen Temperaturfaktoren (B-Faktoren) vorbesetzt, die
der 3D-Strukturanalyse von M.E. Fleet entnommen sind [Fle81]. Die B-Faktoren
betragen fur die Sauerstoffpositionen 0.49, fur die Feq-Positionen 0.46 und fur die
Few-Positionen 0.36 und stimmen mit geringen Abweichungen mit den Werten an-
derer Untersuchungen uberein [Fle82, Fle84]. Erst in einem spateren Analyseschritt
nach Stabilisierung der Ortsparameter wurden die Temperaturfaktoren der obersten
drei bis finf Atomlagen freigegeben und an die Daten angepalit, teilweise auch
anisotrop verfeinert.

Um den zwei auf der Oberflache koexistierenden, gegeneinander um 90° gedrehten
Magnetit-Domanen Rechnung zu tragen, wurde eine inkoharente Mischung der
Beugungsintensitdten von zwei gleich stark auftretenden Domanen angenommen.
Eine Veranderung des Bedeckungsverhaltnisses mit Bevorzugung einer Domane
wurde getestet und fuhrte in keinem Fall zu einer Verbesserung des Ergebnisses des
Fits (was aus den Ergebnissen friherer STM-Messungen und aus Symmetriegrin-
den auch nicht zu erwarten gewesen war).

5.4.1 Strukturrechnungen mit dem gesamten Datensatz

Der gesamte fur die Analyse aufbereitete Datensatz umfaldte 196 Reflexe. Fir die 17
vorhandenen in plane-Reflexe wurde ein zweiter Skalenfaktor eingefuihrt, um der
Uberhéhung der Beugungsintensitat bei streifendem Ausfall und der damit zusam-
menhangenden Empfindlichkeit auf die prazise Kristallorientierung gerecht zu
werden. Nimmt man an, dafld nur eine Teilbedeckung der Probenoberflache mit der
rekonstruierten Struktur vorliegt, verringert sich der relative Beitrag der Uberstruktur-
zu den Grundstrukturreflexen. Ein dritter Skalenfaktor fir die Uberstrukturreflexe,
testweise eingefuhrt um diesen Einfluld zu simulieren, fuhrte zu keinem besseren Er-
gebnis. Daher wurde auf diesen zusatzlichen Parameter verzichtet und im folgenden
eine vollstandig rekonstruierte Oberflache angenommen.

Nach intensiven und mehrfach wiederholten Bemihungen zur Analyse des Systems

Fe304(001)-c(2x2) mit dem vorliegenden Datensatz stellte sich das folgende allge-
meine Vorgehen bei der Strukturanpassung als sinnvoll heraus:

90



Die Rekonstruktion der Fes0,4(001)-Oberflache

Bei den Strukturrechnungen der einzelnen Modelle war die Position der Eisenatome,
besonders die der tetraedrisch koordinierten, entscheidend fur die Qualitat des Fits.
Wurden alle strukturellen Parameter fur die Anpassung freigegeben, anderten sich
die Position der Eisenatome fir jedes analysierte Modell nach wenigen Anpassungs-
zyklen kaum noch. Dagegen traten in diesem Fall bei den Sauerstoff-Positionen
weitaus starkere Relaxationen auf. Vor allem die Sauerstoffatome der obersten
Fe(okt)/O-Lage nahmen teilweise Platze mit physikalisch nicht sinnvollen, d.h. zu
kurzen oder zu langen Bindungsabstanden zu den Nachbarn ein. Eine Kopplung der
z-Koordinaten aller Atome einer Lage, also eine lagenweise Relaxation, wie sie bei
vielen Oxiden beobachtet werden kann, flhrte bei allen getesteten Modellen zu
keinem zufriedenstellenden Fitergebnis. Eine Ausnahme bilden hier die Fewy-Lagen
(Lage 1, 3 und 5, vgl. S. 94), die symmetriebedingt nur aus einem unabh&ngigen
Atom bestehen. Eine Anpassung der experimentellen Daten erforderte es in jedem
Fall, da’ deutliche atomare Verschiebungen lateral und senkrecht zu den Ebenen
zugelassen wurden.

Grundsatzlich wurde in jeder Rechnung die Modellstruktur nach einer anfanglichen
ungewichteten Verfeinerung mit dem gewichteten Qualitatsfaktor Ry, bezogen auf die
Reflexintensitaten ([F,,|*) verfeinert.

Oberflachenrauhigkeit:

Im verwendeten Analyseprogramm PROMETHEUS ist eine Anpassung der Ober-
flachenrauhigkeit nur mit dem Modell von I.K. Robinson (Kap. 3.3.3, S. 30) imple-
mentiert. Weil bei diesem Modell fir jede atomare Terrasse derselbe Strukturfaktor
angenommen wird, ist es eigentlich nur fir Systeme mit primitiver Elementarzelle
anwendbar. Im Fall von Fes04(001) tritt jedoch beim Ubergang von einer Terrasse
zur nachsten (liber die A/B-Doppellage von 2.1 A) eine Drehung um 90° verbunden
mit einer Translation um ¥ der Elementarzelle auf. Generell mussen auf diese Weise
durchgefiihrte Korrekturen als zweifelhaft betrachtet werden, da die Intergralintensitét
eigentlich unabhangig von der Rauhigkeit sein sollte. Erst bei sehr kleinen Terrassen
oder einer grofRen Anzahl von Punktdefekten, die zu Verlusten in der Integralinten-
sitat fihren, kann die Verwendung des Rauhigkeitsparameters doch berechtigt sein.
Da jedoch eine Analyse der Oberflachenrauhigkeit aus den genannten Griinden als
nicht sinnvoll erschien und auch mit der vorhandenen Software nicht méglich war,
wurde sie fur die weiteren Rechnungen auf den Wert 0 (ideal glatte Oberflache)
festgesetzt.

Test der Startmodelle

Fur die beiden Modelle 4 und 5 mufdten die Rechnungen wegen der grof3en Zahl an
strukturellen Parametern, die aus der reduzierten Symmetrie folgten, auf die obersten
5 Atomlagen beschrankt werden. Die gekoppelte Relaxation einzelner Atomebenen
verbesserte die Fitqualitat nicht, insbesondere auch nicht in tieferen Lagen. Bei
Modell 5 konnten die zusatzlich mit Eisen besetzten Oktaederliicken in der obersten
Feo/O-Lage (B-Lage) in den lateralen Koordinaten nicht freigegeben werden, da sie
ansonsten zu physikalisch unsinnigen Positionen zogen. Bei lateraler Fixierung
dieser Fe-Atome wurden flr bei der Strukturanpassung nie R-Werte (gewichtet und
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ungewichtet) besser als 0.82 erzielt, weshalb dieses Modell klar auszuschlief3en ist.
Modell 4 (das sich von der Volumenterminierung Modell 2 nur durch das fehlende
Sauerstoffatom in der oberen B-Lage unterscheidet) konnte nach Freigabe aller
Sauerstoffpositionen auf R-Werte von ca. 0.6 angepaldt werden. Dabei traten aller-
dings extreme Positionsdnderungen auf mit erheblichen Verzerrungen in der O-fcc-
Struktur. Als Folge traten dabei physikalisch nicht zu rechtfertigende sehr kurze O-O-
Bindungsabstiande von nur 2.1 A auf, die zusammen mit der geringen Giite der
Datenanpassung eine Ablehnung des Modells begriinden. Auch Modell 1, das im
Laufe der Verfeinerung nur R-Werte von etwa 0.6 und vergleichbar kurze Bindungs-
abstande aufwies, konnte ebenfalls verworfen werden.

Die Strukturrechnungen mit dem Modell der halben Fey-Lage (Modell 3) und der
Feo/O-Lage (Modell 2) lieferten bereits durch Anpassung der Skalenfaktoren und
der z-Koordinate der obersten atomaren Ebene bessere Resultate. Fir Modell 3
wurde bei Freigabe weiterer Atomlagen eine sehr gute Ubereinstimmung von experi-
mentellen und berechneten Intensitaten erzielt (R, = 0.19): Im Verlauf der Anpassung
wurde dabei aber das urspringlich Gber der Oberflache sitzende terminierende Feieq-
Atom in eine senkrecht darunter liegendende freie Tetraederliicke verrickt (intersti-
tial-Modell). Die Fe-Fe-Abstande zu den nachstbenachbarten Feq-Atomen reduzier-
ten sich dadurch auf 1.9 A, ein viel zu niedriger Wert, der trotz der guten Anpassung
der Beugungsdaten aus strukturchemischen Griinden abzulehnen ist. Zudem konnte
dieses Modell in einer Strukturrechnung mit Daten aus einem Photoelektronenbeu-
gungsexperiment von S. A. Chambers et al. klar abgelehnt werden [Cha00] (in dieser
XPD-Studie erzielten die Terminierungen mit einer halben Monolage Fewy und mit
einer Feqx/O-Lage etwa gleich gute, im Vergleich mit dem interstitial-Modell etwa
halb so groRe R-Werte). Die Strukturanalyse wurde daraufhin mit einem erweiterten
Programm fortgesetzt, das eine Begrenzung der atomaren Abstande durch
Bindungslangen-constraints ermdglichte.

Ergebnis der Analyse — Modell 3 (gesamter Datensatz)

Nach Einfihrung oberer und unterer Schranken fur die atomaren Bindungslangen
(constraints) wurde fur das Modell 3 mit einer halben Monolage Fewy an der Ober-
flache ein gewichteter R-Wert Ry, = 0.399 und ein ungewichteter R, = 0.372 erzielt.
Abb. 5.19 (S. 93) zeigt eine Gegenuberstellung des experimentell bestimmten (Mel3-
punkte) und aus der angepaldten Modellstruktur berechneten Intensitatsverlaufs
(durchgezogene Linie fur Modell 3, gestrichelte Linie fir Modell 2) fur die Grund- und
Uberstrukturstabe. Alle Uberstrukturstabe sind fir Modell 2 und 3 im Vergleich mit
den ubrigen gerechneten Modellen wesentlich besser wiedergegeben (auch in Ver-
gleich mit dem interstitial-Modell). Dagegen weichen Teile der berechneten Grund-
strukturstabe noch deutlich von den MelRdaten ab, wie etwa beim (2 O I)-, (4 O I)- und
(4 4 1)-Stab zu erkennen ist. In diesen Fallen liegt die berechnete Intensitat zwischen
zwei Bragg-Peaks unterhalb der gemessenen Intensitat. Dies kann mit einer hohen
Defektdichte des verwendeten natiurlichen Magnetitkristalls erklart werden, da die
Gitterabbruchstéabe in der Nahe der Bragg-Reflexe vor allem Intensitatsbeitrage aus
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Abb. 5.19: Vergleich der gemessenen Reflexintensitaten (Punkte mit Fehlerbalken) mit dem aus dem
verfeinerten Modell 3 (durchgezogene Linie) und dem Modell 2 (gestrichelte Linie) berechneten Inten-
sitatsverlauf fur alle Grundstruktur- (a) und Uberstrukturstébe (b).
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dem Volumen enthalten. Diese Bereiche, die in die Strukturanpassung wegen der
hohen Intensitat wesentlich starker eingehen, verlieren durch Defektstreuung aus
dem Volumen Intensitat und werden relativ starker geschwacht als die oberflachen-
sensitiveren Abschnitte am Antiphasenpunkt. Eine hohe Dichte an Volumendefekten
ist im Ubrigen auch aus der starken Reflexverbreiterung der 6-Scans in der Nahe der
Bragg-Punkte zu schlieBen (Kap. 5.3.3). Diese Defekte konnten etwa als Punktdefek-
te auf Fe-Positionen durch die signifikante Mn?*-Verunreinigung verursacht werden®,
die zuvor mit der Mikrosonde bestimmt wurde.

In Abb. 5.20 — 5.22 (S. 96 - 97) ist die verfeinerte Struktur in verschiedenen Ansich-
ten dargestellt, wobei senkrecht zur Oberflache jeweils die urspriinglich 5 obersten
Lagen mit signifikanten atomaren Positionsanderungen wiedergegeben sind. In den
abgebildeten c(2x2)-Elementarzellen (Dimension 11.873 x 11.873 A) sind die Feey-
Atome dunkelgrau, Feq-Atome hellgrau und Sauerstoffatome weil3 wiedergegeben.
Zusatzlich geben die eingezeichneten Fe-O-Bindungen gut die Verzerrung in der
urspringlich fast rechtwinkligen Magnetitstruktur wieder. Die in der Analyse anpal3ten
Atome in der asymmetrischen Einheit haben dabei folgende Bezeichnungen:

erste A-Lage (Lage 1): Fel (Fe2 fehlt gemal der %2 ML-Rekonstruktion)
erste B-Lage (Lage 2): O3, Fe4, O5, O6

zweite A-Lage (Lage 3): Fe7

zweite B-Lage (Lage 4): Fe8, 09, 010, O11, Fel2

dritte A-Lage (Lage5): Fel3

Alle im Rahmen der Analyse angepalidten strukturellen Parameter im Vergleich mit
denen der Volumenstruktur sind in Tab. 5.6 (S. 98) aufgefuhrt. Tab. 5.7 und 5.8 auf
S. 99 enthalten charakteristische Bindungsabstande und die verfeinerten Tempera-
turfaktoren fur das Modell 3.

Das charakteristische Merkmal des Ergebnisses ist eine starke Abwartsrelaxation der
terminierenden halben Monolage Feey (Fel) um 1.05 A, die dadurch mit der
darunterliegenden Feq/O- (bzw. B-) Lage planar abschlief3t. In der perspektivischen
Darstellung in Abb. 5.20 ist eine wellenférmige Verzerrung der entlang der [110]-
Richtung verlaufenden Feq-Reihen (bestehend aus Fe4) gut erkennbar. Die Seiten-
ansicht entlang [110] (Abb. 5.21) zeigt die vertikalen Positionsveranderungen in den
einzelnen Atomlagen. Neben der symmetriebedingt einheitlichen Relaxation der A-
Lagen (Fewr-Ebenen bestehend aus Fel, Fe7 und Fel3) tritt bei der Struktur keine
gemeinsame vertikale Relaxation der Atome innerhalb der oberen B-Lagen auf. So
liegt in der ersten Feq/O-Lage der Fel koordinierende Sauerstoff O3 wie auch der
an das fehlende Fe2 angrenzende Sauerstoff O6 fast auf dem Volumenwert bei z =
0.75 relativen Einheiten (genauer, bei 0.7592 bzw. 0.7508, siehe Tab. 5.6). Das
Sauerstoffatom O5 aus derselben Ebene liegt dagegen ca. 0.28 A tiefer.

Eine Mittelung Uber die z-Koordinaten aller Atome einer Lage unter Berlcksichtigung
der symmetriebedingten Multiplizitdt jedes Atoms ermdglicht die Angabe der mittleren

® In der Volumenstrukturanalyse von M.E. Fleet wird ein bei 1073 K getemperter natirlicher Magnetit
untersucht, der mit Spuren von Mg verunreinigt ist [Fle84]. Dabei treten die Mg-Atome ausschlief3lich
als Substitutionsdefekte an Fey- und Few-Positionen auf.
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Lagenrelaxation di/do’. Dabei erhdlt man Werte von ds/do = 0.91, dss/do = 1.00,
dys/dp = 1.22 und dsg/dp = 0.78 (vgl. Abb. 5.21). Gerade die oberen Lagen verschie-
ben sich im Mittel nur wenig, die starkere Relaxation fur den dritten und vierten Ab-
stand folgen aus einer Verlagerung des einzelnen Fer-Atoms Fel3 nach unten.
Charakteristisch ist eine erhebliche differentielle Relaxation der Fe-Kation-Positionen
senkrecht zur Oberflache (z-Richtung) gegen die der O-Anionen, auch als rumpling
bezeichnet. Vor allem die Sauerstoffatome innerhalb der ersten Feq/O-Lage und die
Eisenatome in der zweiten Feq/O-Lage zeigen eine starke Abweichung der z-Koor-
dinate von der Ursprungslage. Die differentielle Relaxation kann quantitativ durch die
Verhaltnisse §;re-0/do angeben werden (3ire-0 bezeichnet hier die z-Lagendifferenz
der Fe- gegen die O-Atome in der Lage i, gebildet aus dem Mittelwert der jeweiligen
Atomsorte). Es ergibt sich fur die erste B-Lage ein verschwindender Wert 8 re.o/dp =
0.02 und fur die zweite B-Lage eine erhebliche Variation 84 re-o/do =0.21. Mit den auf
die selbe Weise berechneten Quotienten kann auch die auf die maximalen und mini-
malen z-Lagen bezogene Welligkeit (buckling) einer Atomsorte berechnet werden:
Fur die erste B-Lage folgt 6z re-re/do = 0.21 und 82,0.0/dp = 0.30 und fur die zweite
da re-reldo = 0.18 und 84 0-0/dp = 0.20, also in etwa gleich grof3e Werte.

Einen Blick auf die Oberflache senkrecht von oben vermittelt Abb. 5.22. Die Spiegel-
ebenen der c2mm-Flachengruppe verlaufen dabei durch die gestrichelt eingezeich-
neten Begrenzungslinien der c(2x2)-Zelle und kreuzen sich zusatzlich im zentralen
Fel-Atom. Die lateralen (x- und y-) Koordinaten der ersten zwei Feq/O-Lagen sind
nach der Strukturanpassung teilweise stark verzerrt. Die Sauerstoffatome O3
weichen durch die starke Annaherung ihres Bindungspartners Fel um 0.3 A senk-
recht zu den Fe4-Ketten aus, eine entgegengesetzte Relaxation von 0.2 A zeigen die
0O6-Atome, die an die unbesetzte Fe2-Position angrenzen. Damit verbunden ist eine
leichte wellenformige Verzerrung der kettenformig angeordneten Fe4-Atome mit
einer Amplitude von 0.143 A.

Starke laterale Positionsanderungen treten auch in der zweiten Feq/O-Lage auf. Die
Sauerstoffatome 09, 010 und O11 relaxieren um bis zu 0.29 A, was sich in einer
Verkippung und Verzerrung der Tetraederbindungen der Atome Fe7 und Fel3 be-
merkbar macht. Dies ist besonders in der Aufsicht in Abb. 5.22 gut zu erkennen.

Die Temperaturfaktoren wurden im Zuge der Strukturanpassung zuerst isotrop als B-
(Debye-Waller) Faktoren angepalit, die in Tab. 5.8 zusammengefaldt sind. Die Atome
innerhalb einer einzelnen Ebene nahmen bei der Anpassung ahnliche Werte an, ein
Hinweis auf das zu erwartende kollektive Schwingungsverhalten innerhalb der Lage.
So besitzen die Atome der ersten B-Lage Temperaturfaktoren zwischen 4 und 5 A?,
entsprechend einer atomaren Schwingungsamplitude von 0.23 — 0.25 A und streuen
in der zweiten B-Lage eng um den Wert 1.45 A? (Schwingungsamplitude von 0.14 A).
Bei den enger an die Sauerstoffe gebundenen tetraedrisch koordinierten Fe7 und
Fel3 liegen die B-Faktoren mit 0.47 und 0.31 A? fast bei den Volumenwerten. Fiir
alle oberflachennahen Atome wurde eine anisotrope Verfeinerung der Temperatur-

! d; bezeichnet den Abstand der Ebenen i und j entsprechend den Ebenenbezeichnungen auf S. 94,
do den Volumen-Lagenabstand von 1.0496 A

95



Die Rekonstruktion der Fes0,4(001)-Oberflache

Abb. 5.20: Ergebnis der Strukturverfeinerung mit dem gesamten Datensatz (Modell 3).
Eine vollstandige zentrierte Elementarzelle ist in rAumlicher Ansicht von schrag oben ab-
gebildet, die seitlichen Begrenzungsflachen verlaufen entlang <110>. Fe,-Atome sind
dunkelgrau, Feq-Atome hellgrau und O-Atome weil3 dargestellt. Die Atome der obersten
halben Fey-Lage (Fel) relaxieren fast vollstandig in die erste Feq/O-Lage. Eine wellen-
férmige Verzerrung der Eisenreihen (Fe4) ist gut zu erkennen.

d23/d0:0.91

d34/d0=1.00

d45/d0=1.22

d55/do:0.78

Abb. 5.21: Seitenansicht auf die oben gezeigten Ergebnisstruktur entlang der [110]-Rich-
tung mit Angabe der gemittelten Lagenabstdnde (bezogen auf den Volumenabstand d, =
1.05 A). Es sind die obersten 5 Atomlagen abgebildet, wobei die erste Fe..-Lage (Fel)
planar mit der darunterliegenden Fe,/O-Lage (B-Lage: O3, Fe4, O5, O6) abschlief3t. Fir
die gemischt besetzten B-Lagen existiert keine gemeinsame z-Lagenrelaxation, vielmehr
tritt eine deutliche differentielle Relaxation der Fe- gegen die O-Atome senkrecht zur
Oberflache auf (rumpling) und laterale Verschiebungen. Die mittlere Relaxation der
obersten Lage (2 und 1 liegen planar) zur darunterliegenden Die O-Atome innerhalb der
ersten B-Lage (die Fe-Atome innerhalb der zweiten B-Lage) zeigen eine starke vertikale
Welligkeit (buckling).
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Abb. 5.22: Ergebnis der Strukturverfeinerung (Modell 3) in Aufsicht auf die (001)-Ober-
flache. Eine Elementarzelle ist gestrichelt eingezeichnet, je zwei senkrecht aufeinander-
stehende Spiegelebenen (c2mm, nicht eingezeichnet) verlaufen durch die Eckatome und
durch das zentrale Fel-Atom (dunkel). Die der Tab 5.5 entsprechenden Koordinatenrich-
tungen sind angegeben. Die leichte Welligkeit der obersten Eisenreihen (Fe4) setzt sich
in der darunterfolgenden Fe,/O-Lage nicht fort.

faktoren durchgefiihrt. Nur bei den Fel-Atomen in der ersten Lage und deren
Bindungspartnern O3 ergaben sich signifikante Verbesserungen im Fit. Beide Atome
schwingen in z-Richtung deutlich starker als in lateraler Richtung. Unter Beriicksich-
tigung von Abb. 5.22 palit dieses Verhalten gut zu dem Bild einer entlang der y-
Richtung unter Spannung stehenden O3-Fel-O3-Briicke, die senkrecht je zwei Fe4-
Reihen zusammenbindet.

In mehreren aktuellen STM-Arbeiten wird im Gegensatz zu dem oben beschriebenen
Modell eine B-Lagenterminierung der Fez04(001)-Oberflache beobachtet (Tab. 5.3,
S. 76). Diese Terminierung wird auch als die stabilste Konfiguration einer DFT-kMC-
(density functional theory with ab initio kinetic Monte Carlo) Simulation in einer neuen
Arbeit von R. Pentcheva [Pen04] gefunden. Im Folgenden werden die Ergebnisse
der Strukturanpassung des B-Lagenmodells beschrieben, dal3 die experimentellen
Intensitaten ahnlich gut wiederspiegelt.
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Tab. 5.6: Ergebnisse der Rontgenstrukturanalyse mit dem Modell 3 (1/2 ML Fere,). Die berechneten
Positionen sind im Vergleich mit denen der idealen Terminierung in relativen Einheiten der Ober-
flachenzelle angegeben (x und y: 1.0 entspricht 11.8736 A, z: 1.0 entspricht 8.3959 A). Zusétzlich ist
die Positionsanderung in [A] fiir jedes Atoms umgerechnet.

Strukturanalyse Ideale Positionen Anderung [A]
Atom X | y | z X | y | z AX T Ay [ Az
*
1 Fewy 0 0 967050%§ 0 0 08750 *
*0. -0.995
2 Fewr ; ; ; 05000 O  0.8750 :
*
0.1575 0.7592
30 o  Ode7s 07592 0 01299 0.7451 :()).372;3
20.017
0.1236 0.2620 0.7301
4 Feou +0.0001 +0.0001 +0.0001 0.1250 0.2500 0.7500 Tg%g?
+0.097
0.2582 0.1580 0.7218
50 +0.0002 +0.0006 +0.0005 0.2500 0.1299 0.7549 ng’?g
*
0.1153 0.7508
60 05 D198 07508 | 05 01209 07451 ;%.%23%
-0.181
0.2348 0.6228
7 Ferer +0.0001 0 +0.0008 0.25 0 0.625 0 819
*
0.1265 0.5221
8 Feou 0 +0.0002  +0.0004 0 0.125 0.5 18'%2
+0.265
90 861(;40%2 0 8640%?3 01201 0  0.4951 *
£0. £0. -0.225
0.1363 0.2333 0.4931 *0.192
100 +0.0004 +0.0002 +0.0005 0.1201 0.25 0.5049 :8égg
20.236
110 8630%?)2 0 +g'g§1%7 03799 0  0.4951 *
£0. +0. -0.071
*
0.1108 0.5000
12 Fegq| 05 L8 99099 05 0125 05 -0.369
*
13Fews| 025 025 93474 o5 025 0375 *
+0.0005 0032
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[A] im Vergleich mit den Volumenabstanden. Zusétzlich ist die relative Anderung angegeben.

Atompaar Fitergebnis  Volumen rel. Anderung [%]
- 03 1.87 1.89 -11
- Fe8 2.48 3.48 - 28.7
- 03 1.94 2.06 -5.8
- 05 1.70 2.06 -17.5
- 06 2.08 2.06 +1.0
- 05 2.07 1.89 +9.5
- 09 1.70 1.89 -10.1
- 011 1.88 1.89 -0.5
- Fe8 2.02 2.06 -1.9
- Fel2 2.11 2.06 +2.4

Tab. 5.8: Temperaturfaktoren (B-Faktoren) des verfeinerten Modells 3 im Vergleich mit Volumen-
werten der Strukturanalyse von M.E. Fleet [Fle81]. Bei den Nachbaratomen Fel und O3 ergab die
anisotrope Verfeinerung (angegeben als Quadrat der Schwingungsamplitude u2) eine signifikante

Verbesserung.
B [A?] Uy [A7] uy,” [A?] u,> [A%] | B [A?, bulk
Fel - 0.029 +0.002 | 0.034 +0.002 | 0.046 +0.002 0.36
03 - 0.018 +0.004 | 0.026 +0.006 | 0.032 +0.004 0.49
Fe4 4.14 +0.02 0.46
05 5.09 +0.09 0.49
06 4.15 10.18 0.49
Fe7 0.47 +0.03 0.36
Fe8 1.44 10.04 0.46
09 1.47 $0.11 0.49
010 1.40 +0.07 0.49
011 1.44 +0.17 0.49
Fel2 1.52 +0.05 0.46
Fel3 0.31 +0.02 0.36
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Ergebnis der Analyse — Modell 2 (gesamter Datensatz)

Im Fall des Strukturmodells 2 (terminierende Feq/O-Lage) wurde in der Rechnung
die oberste Lage mit Eisenatomen auf Tetraederplatzen (Fel, Fe2 in Lage 1, Be-
zeichnungen der Atome wie bei Modell 3) weggelassen. Analog dem bisherigen
Vorgehen wurden erst die Positionsparameter vier obersten Lagen (Lage 2 — 5)
angepaldt und danach zusatzlich die isotropen Temperaturfaktoren freigegeben. Der
dabei erzielte gewichtete R-Wert R, = 0.385 und ungewichtete R-Wert R, = 0.394
unterscheidet sich nur geringfligig von denen des Modells der halben Monolage Feer
(Modell 3: 0.399 bzw. 0.372) und |3t keine Auswahl einer der beiden Strukturen zu.
In Abb. 5.19 sind die simulierten Intensitatskurven des verfeinerten Modells 2 als ge-
strichelte Linien denen des Modells 2 gegenibergestellt. Wahrend die Grundstruktur-
stabe teilweise besser wiedergegeben werden, sind bei den Uberstrukturstaben gros-
sere Abweichungen zu den MeRdaten vorhanden. Eine Ubersicht liber die Atom-
positionen mit Angabe der Verriickungen in Einheiten von A gibt Tab. 5.9 (S. 102).

Abb. 5.23 zeigt verschiedene Ansichten auf das angepalite Strukturmodell. Durch
eine reine Variation der z-Lagen ist keine ndherungsweise Anpassung der Daten
maglich, die starken lateralen Relaxationen sind auch hier entscheidend. Wie bei
dem vorhergehenden Ergebnis tritt eine qualitativ identische, wellenférmige Aus-
lenkung der obersten Fe4-Eisenreihen entlang [110] auf, hier mit einer kleineren
Amplitude von 0.105 A (Abb. 5.23 a). Das Sauerstoffatom O3 relaxiert wie zuvor um
einen Betrag von etwa 0.3 A, nun aber in Richtung der Position des jetzt fehlenden
Lagel-Eisenatoms Fel. Im Unterschied zu Modell 3 nehmen bei unabhangig freige-
gebenen Positionsparametern alle Atome einer Schicht &hnliche z-Lagen an, was
besonders in der Seitenansicht b) erkennbar ist. Die fast lagenweise Relaxation fuhrt
zu einer verschwindenden differentiellen Relaxation von Eisen- und Sauerstoff-
atomen in beiden angepaliten Feq/O-Lagen (rumpling 82 re-o/do = 84.re-0o/do = 0.01,
vgl. Abb. 5.23 b und Abb. 5.21). Gleichzeitig ergibt die quantitative Auswertung der
Welligkeit flr eine Atomsorte einer B-Lage 3 bis 7 mal kleinere Werte als fir Modell 3
(buckling 82,O—O/d0 = 0.03, 84,|:e_|:e/do =0.03 und 54,o_o/do = 0.09).

Insgesamt treten geringere Verzerrungen der Bindungsgeometrie auf, wie auch die
Aufsicht auf die c(2x2)-Zelle in Abb. 5.23 c) zeigt. In Tab. 5.10 sind die wichtigsten
strukturbestimmenden atomaren Abstande aufgelistet. Die kirzesten Eisen-Sauer-
stoffabstédnde betreffen Bindungen des tetraedrisch koordinierten Fe7-Atoms der
Lage 3 zu Sauerstoffatomen der 2. und 4. Lage (Fe7-09: 1.77 A und Fe7-05: 1.82 A)
Der moderat verkiirzte Fe7-09-Abstand von 1.77 A tritt hier nur noch einmal auf,
gleichzeitig sind die Werte fur alle kurzen Fe-O-Absténde etwa 5 - 10 % grofRer als
die entsprechenden des Modells 3.

Die mit den strukturell angepal3ten Modell verfeinerten Temperaturfaktoren sind in
Tab. 5.11 angegeben. Wie im Fall des konkurrierenden Strukturmodells 3 liegen die
Werte fiir die &uRerste B-Lage bei Werten von 3.1 — 4.6 A% und sind firr die zweite B-
Lage mit Werten von etwa 2.0 A% etwas groRer. Die Feir-Atome aus Lage 3 und 5
sind mit sehr niedrigen Werten auffallend klar lokalisiert. Eine anisotrope Verfeine-
rung war fur kein Atom der Oberflachenlage erfolgreich moglich.
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d23/d0=0.69

d34/d0:1.15

d45/do=0.98

d56/d0=0.88

Abb. 5.23: Ergebnis der Strukturverfeinerung fiir das Modell 2 (Fe,/O-Lage). Eine zentrierte
Elementarzelle ist abgebildet mit den Atomen von je zwei B- und A-Lagen. a) Ansicht von
schrag oben mit erkennbar wellenférmig verlaufenden Feq-Reihen. b) Seitenansicht mit
Angabe der gemittelten Lagenabsténde (bezogen auf den Volumenabstand d, = 1.05 A): die
Atome der B-Lagen befinden sich auf fast identischen z-Positionen. c¢) senkrechte Aufsicht.
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Tab. 5.9: Ergebnisse der Rontgenstrukturanalyse mit dem Modell 2 (Fe,/O-Lage). Die berechneten
Positionen sind im Vergleich mit denen der idealen Terminierung in relativen Einheiten der Ober-
flachenzelle angegeben (Nomenklatur wie in Tab. 5.5).

Strukturanalyse Ideale Positionen Anderung [A]
Atom X y z X y z AX | Ay | Az
1 Féterr - - - 0 0 0.8750 -
2 Fetetr - - - 0.5000 0 0.8750 -
*
0.1051 0.7116
30 0 10.0010  10.0023 0 0.1299 0.7451 :832;-1
01337 0.2588 0.7129 *0.103
4Feod | L0018 +0.0003 0.0049 | 0-1290 0.2500 0.7500 J_’g éfg
-0.137
0.2385 0.1398 0.7131
50 100059 00002 +0.0000 | 02200 0.1299  0.7549 ’_Lg ;;f
*
0.1136 0.7088
6 O 0.5 £0.0005  +0.0016 0.5 0.1299 0.7451 :8%82
-0.266
0.2276 0.6261 %
7 Ferer +0.0008 0 +0.0020 0.25 0 0.625 -0.009
*
0.1357 0.4806
8 Feok 0 +0.0018  +0.0021 0 0.125 0.5 +8 1159?
+0.050
90 861020‘;? 0 864070‘5 01201 O  0.4951 *
- - -0.176
+0.008
0.1208 0.2313 0.4855
100 100003 00015 +00073 | 0-1201  0.25 0.5049 8%;
+0.081
110 |03867 o 04809 53799 o (4951 *
+0.0098 +0.0014 0119
*
0.1315 0.4849
12 Fegxt 0.5 10.0003 00017 0.5 0.125 0.5 -_Fg]C-)2777
*
13Fewy| 025 025 93998 | 455 025 0375 *
+0.0003 0.128
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Tab. 5.10: Bindungsabstande des verfeinerten Modells 2 fiir einige strukturbestimmende Atompaare
in [A] im Vergleich mit den Volumenabstianden und mit Angabe der relativen Anderung. Zusétzlich sind
die Abstande fur die Strukturrechnung nur mit den Uberstrukturintensitaten aufgefiihrt, die in der
Analyse die beste Anpassung erzielten.

Atompaar Fitergebnis Volumen rel. Anderung [%] Fit mit Uber-
strukturdaten
Fe4d - 03 2.42 2.06 +17.5 2.54
- 05 1.88 2.06 -8.7 1.94
- 06 2.19 2.06 + 6.3 2.10
- 010 1.94 2.06 -5.8 1.73
Fe7 - 05 1.82 1.89 -3.7 1.82
- 09 1.77 1.89 -6.4 1.87
- 011 2.25 1.89 +19.1 2.14
03 - Fe8 1.97 2.06 -4.4 1.90
06 - Fel2 1.89 2.06 -9.7 1.81

Tab. 5.11: Temperaturfaktoren (B-Faktoren) des verfeinerten Modells 2 im Vergleich mit Volumen-
werten der Strukturanalyse von M.E. Fleet [Fle81].

B [AY B [A?], bulk
03 4.05 +0.02 0.49
Fed 4.60 £0.02 0.46
05 3.10 +0.09 0.49
06 4.00 +0.18 0.49
Fe7 0.62 +0.03 0.36
Fe8 1.97 0.04 0.46
09 2.00 +0.11 0.49
010 1.88 0.07 0.49
011 2.54 10.17 0.49
Fel2 2.10 +0.05 0.46
Fel3 0.39 £0.02 0.36

5.4.2 Strukturrechnungen mit den Uberstrukturdaten

Um den Effekt der nicht optimal angepaldten Grundstrukturstabe auf das Ergebnis
auszuschlie3en, wurden ausgehend von dem verfeinerten Modellen 3 und 2 Rech-
nungen unter Verwendung ausschlieRlich der Uberstrukturdaten durchgefiihrt. Nur
bei diesen Modellen entsprach der graphische Verlauf der Uberstrukturstabe nahe-
rungsweise den experimentellen Daten.
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Der Datensatz bestand dabei aus 79 Uberstrukturreflexen, die in und out of plane-
Reflexe erhielten einen eigenen Skalenfaktor. Nach Freigabe aller zuvor angepal3ten
Parameter verbesserte sich das Fit-Ergebnis innerhalb weniger Rechenzyklen fir
beide Startmodelle erheblich.

Fur das Modell 3 reduzierte sich der gewichtete R-Wert R, von 0.399 auf 0.244 und
der ungewichtete (R,) von 0.372 auf 0.200. Dabei beruht die bessere Ubereinstim-
mung fast ausschliel3lich auf dem Weglassen der Grundstrukturintensitaten, da die
gerechneten Uberstrukturstabe in Abb. 5.24 fast vollig den urspriinglich mit dem
gesamten Datensatz gerechneten in Abb. 5.19 b) entsprechen und die atomaren
Positionen nur moderat verandert werden. Die strukturellen Anderungen betreffen in
erster Linie das terminierende Eisenatom Fel, das sich nun weiter entfernt 0.21 A
oberhalb der ersten B-Lage befindet (z-Koordinate 0.7753), und die angrenzenden
0O3-Atome, die lateral nicht mehr so stark in y-Richtung ausweichen (y-Koordinate
0.1381). Alle anderen Strukturparameter &ndern sich nur marginal. Nur fur die aniso-
trop verfeinerten Atome Fel und O3 tritt eine Anderung der Temperaturfaktoren auf:
die Werte steigen fur Fel um 150%, wahrend O3 im wesentlichen nur noch Tempe-
raturschwingungen in y-Richtung ausfuhrt.
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Abb. 5.24: Vergleich von gemessenen Uberstrukturintensitaten (Punkte mit Fehlerbalken)
und berechneten Staben nur unter Verwendung der Uberstrukturdaten fiir das Modell 3
(halbe Monolage Fey, durchgezogene Linien) und das Modell 2 (Feq/O-Lage, gepunktete
Linien).
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Fur die B-Lagenterminierung (Modell 2) lieferte die Anpassung an die Uberstruktur-
daten eine noch deutlichere Verbesserung von R,, = 0.385 auf 0.189 und von R, =
0.394 auf 0.160. Abb. 5.24 stellt die gemessenen Intensitaten (Punkte), Ergebnis der
Rechnung mit dem reduzierten Datensatz (durchgezogene Linie) und die zuvor mit
dem gesamten Datensatz berechneten Uberstrukturstabe fir das Modell 2 (gepunk-
tete Linie) gegeniiber. Graphisch ist eine bessere Ubereinstimmung erkennbar, die
nicht nur durch den um mehr als die Haélfte reduzierten Datensatz erklart werden
kann. Die Rechnung zeigt, dal3 das Strukturmodell 2 mit einer aul3eren Feq/O-Lage
die c(2x2)-Rekonstruktion der Magnetitoberflache etwas besser wiedergibt. Im Zuge
der Weiterverfeinerung treten vor allem laterale starkere, tendenziell gleichgerichtete
Verriickungen der Atompositionen auf. So erhoht sich etwa die Amplitude der wellen-
formigen Verzerrung der duRersten Fe4-Reihen auf 0.205 A. Die zweite Feq/O-Lage
(Lage 4) nahert sich in der vertikalen Koordinate wieder dem Volumenwert (z = 0.5),
weist aber auch eine etwas starkere differentielle Fe/O-Relaxation auf. Bis auf den
kurzen Fe4-010-Abstand von 1.73 A weisen die Bindungsabstiande in den Ober-
flachenlagen keine erhebliche Verkirzung mehr auf und streuen in einem Intervall
von 1.8 — 1.9 A. Die rechte Spalte in Tab. 5.10 gibt eine Ubersicht iiber diese
Abstande.

5.4.3 Diskussion der Ergebnisse

Uberraschenderweise liefert die Anpassung der gemessenen Reflexintensitaten an
das Strukturmodell einer reinen Oktaedereisenlage (Modell 2) &hnlich gute Ergebnis-
se wie das Modell mit einer oberflaichennahen Lage Eisens auf Tetraederplatzen
(Modell 3). Da sich hierbei der Abstand des Fer-Atom zur darunterliegenden Atom-
schicht fast auf Null reduziert, grenzt in beiden Féllen eine B-Lage ans Vakuum. Das
aus energetischer Sicht zu bevorzugende (ladungsneutrale) Modell 3 stiinde in Ein-
klang mit dem in XPS-Messungen gefundenen erhdhten Oberflachenanteil an drei-
wertigem Eisen (Fe®"). Die Autokompensationsregeln wurden jedoch fiir kovalente
Systeme (Verbindungshalbleiter) abgeleitet und sind fur die polaren Metalloxidober-
flachen nicht uneingeschrankt gultig. Eine Stabilisierung einer reinen B-Lagen-Termi-
nierung ist auch durch Erh6hung des mittleren Oxidationszustandes der Feq-lonen
von 2.5+ auf 2.75+ mdglich, wie von F.C. Voogt vorgeschlagen [Voo98a], was gleich-
falls den spektroskopischen Befunden entsprechen wirde.

Das mit dem vollstandigen Datensatz verfeinerte Modell 3 erfal3t die grundlegenden
Strukturmerkmale der c(2x2)-rekonstruierten Fe304(001)-Oberflache und andert sich
bei der Analyse mit dem reinen Uberstrukturdatensatz wenig. Die Ausnahme bildet
die vertikale Position des terminierenden Eisenatoms Fel. Wegen dieser Unter-
schiede lassen sich dessen exakte z-Lage, wie auch die y-Koordinate des daran
bindenden Sauerstoffs O3 nur bis auf etwa 0.2 A genau bestimmen. Diese beiden in
Tab. 5.6 angegebenen Werte sind demnach mit einem entsprechenden Fehler zu
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betrachten. Die berechneten Intensitaten der Grundgitterstdbe sind in der Umgebung
des Antiphasenpunktes oft wesentlich niedriger als die experimentellen. Wie oben
erlautert kann dies auf einen starken Anteil an Defekten im Kristallvolumen zuriick-
gefuhrt werden. Mdglich ist aber auch, dafl3 im Experiment weitere Oberflachen-
domanen auftraten, etwa die von Gaines et al. mit STM beobachtete p(¥2 x¥2)-Zelle
mit der Dimension des Sauerstoff-Subgitters von Magnetit [Gai97a] (vgl. Abb. 5.9 b,
S. 70). Daran gebeugte Intensitat wirde nur die Grundgitterstdbe entsprechend
modifizieren.

Das Ergebnis sowohl fur Modell 3 als auch fir Modell 2 konnte erst durch eine
Beschrankung der Bindungslangen erzielt werden, da andernfalls Daten-Fits mit ge-
ringeren R-Werten, aber unphysikalischen kurzen Eisen-Sauerstoff und Eisen-Eisen-
Abstanden angepaldt wurden. Bei der Analyse wurde eine Reduktion des ersten
Lagenabstandes (Abstand Fel - oberste Feq/O-Lage) um 84 - 100% gefunden bei
nur geringer Abnahme des Bindungsabstandes von —2% zum benachbarten Sauer-
stoff. Dies entspricht einer fast vollstandigen Depolarisation an der Oberflache.
Grundsatzlich zeigen die meisten Fe-O-Abstande (Tab 5.7) eine Kontraktion um
maximal 17%, meist weitaus geringer. Dies ist erklarbar mit einer mechanischen Ver-
spannung in der Nahe der Oberflache, ahnlich auch die wellenférmige Deformation
der Eisenreihen in der obersten B-Lage. Eine Welligkeit in den Eisenreihen wurde
auch von B. Stanka in ST-Aufnahmen der rekonstruierten Magnetitflache gefunden
[Sta00], dabei allerdings als Verzerrung infolge geordneter Sauerstoffdefekte in einer
B-Lage interpretiert (Abb. 5.10 a, S. 72). Grundsatzlich kann man sich die
Fe304(001)-Atomebenen durch jeweils senkrecht aufeinanderstehende Eisen-Sauer-
stoff-Bander, die durch Fewr-Atome zusammengebunden werden, gebildet denken.
Deshalb laRt sich auch ein von einer eher einheitlichen Lagenrelaxation abweichen-
der Rekonstruktionsmechanismus mit starken Verzerrungen begriinden. Bei der hier
gefundenen Struktur betragt der kiirzeste auftretende Fe-O-Abstand zwischen Fe4
und O5 (und Fe7 und 09) 1.70 A und wird jeweils durch eine starke laterale Ver-
schiebung des Sauerstoffs (in y- bzw. x-Richtung) bewirkt. Der kiirzeste Eisen-Eisen-
Abstand ist mit 2.48 A zwischen Fel und Fe8 um 17 % geringer als der entsprechen-
de Abstand im Kristallvolumen.

Mit dem vollstandigen Datensatz wird Modell 2 mit einer B-Lagenterminierung nur
geringfugig schlechter angepaldt. Das auf3ere Fel-Atom ist demnach kein zwingend
notiges Strukturmerkmal zur Erklarung der gemessenen Intensitaten. Mit den Uber-
strukturdaten, die keine Beitrdge aus dem Kristallvolumen enthalten, ergeben sich
um 4 % niedrigere gewichtete und ungewichtete R-Werte. Daneben sprechen die
geringeren Verzerrungen der Koordinationsumgebung und die einheitliche vertikale
Relaxation der Atomlagen, die bei vielen Oxiden beobachtet wurde, fur dieses
Strukturmodell. Die &ufRersten Ebenen relaxieren hier mit -31 % am stéarksten, fur die
weiteren Abstande treten Relaxationen von +15 %, -2 % und —12 % auf (vgl. Modell
3: -9 %, 0 %, +22 % und —-22 %). Der kirzeste Fe-O-Abstand, wie bei Modell 3
zwischen dem tetraedrisch koordinierten Fe7 und O9, betragt 1.77 A, der kiirzeste
Eisen-Eisen-Abstand ist mit 2.76 A (Fe8 - Fel2) nur um 5 % geringer als der
Volumenabstand. Die starken lateralen Relaxationen in der terminierenden Lage

106



Die Rekonstruktion der Fes0,4(001)-Oberflache

erzeugen auch hier eine wellenférmige Deformation der aufl3eren Fe-Reihen mit einer
Amplitude von 0.105 A (0.205 A bei Rechnung mit den Uberstrukturdaten).

Die Analyse der Oberflachenrontgendaten fihrt also zu einer Beschrankung auf
Modell 2 und Modell 3 als Kandidaten fur die Terminierung der c(2x2)-rekonstruierten
Fe304(001)-Oberflache. Eine sichere Auswahl ist mit den oben erlauterten Ergebnis-
sen nicht mdglich. Weitere experimentelle Untersuchungen, wie etwa die LEED-I/V-
Messungen der Magnetitoberflache, die am Institut fur Kristallographie und ange-
wandte Mineralogie der LMU Munchen durchgefuhrt wurden, kdnnen hier Klarung
schaffen.

Eine Bestatigung der gefundenen Ergebnisse mit theoretischen ab initio-Methoden,
etwa der Dichtefunktionaltheorie (DFT) sind in diesem Zusammenhang &uf3erst inte-
ressant. Fir die Fe304(001)-Oberflache ergab die DFT-Simulation von R. Pentcheva
die B-Lagenterminierung als ausschlie3lich stabile Struktur tber einen weiten
Bereich von Sauerstoffpartialdriicken [Pen04]. Bei den Oxiden bestehen allerdings
zwischen den mit Oberflachenrontgenbeugung bestimmten Strukturen und den mit
ab initio-Rechnungen ermittelten Konfigurationen minimaler Energie oft noch eine
eher semiquantitative Ubereinstimmung [Har99]®. Trotzdem kann unter Beriicksichti-
gung der deutlich besseren Anpassung der Uberstrukturstabe das Modell 2 mit der
B-Lagenterminierung als das zutreffendere bezeichnet werden.

& Wie N.M. Harrison et al. am Beispiel der TiO,(111)-Oberflache herausstellt, ergab eine SXRD-Ana-
lyse eine Einwartsrelaxation des obersten Briicken-Sauerstoffs von -0.27 A, wahrend DFT-Rechnun-
gen maximale Werte von -0.16 A lieferten. Daneben ging aus den theoretischen Rechnungen die
Existenz einer weichen, anisotropen und anharmonischen Gitterschwingung hervor. Diese kollektive
Schwingungsmode umfaRt die gesamten Oberflachenionen und hat eine Amplitude von etwa 0.15 A
bei Raumtemperatur, vergleichbar mit den in dieser Arbeit gefundenen isotropen Schwingungsamplitu-
den fiir die oberste Fe;0,4(001)-Atomlage (ca. 0.24 A). Eine derartige anharmonische, stark anisotrope
Schwingung kann bei der Analyse von SXRD-Experimenten erhebliche Probleme bereiten und mufR3
wegen der darin gebundenen Energie auch bei Energieminimierungsrechnungen berlcksichtigt
werden.

Daneben zeigen verschiedene theoretische Ansatze (FP-LAPW und LCAQO) mit sorgfaltiger Kontrolle
numerischer Effekte in [Har99] véllig verschiedene Relaxationen (-0.16 und -0.02 A). Aufgrund der
lokalisierten O 2p- und der Kation 3 d-Orbitale bei den Ubergangsmetalloxiden hat der oft verwendete
PW (plane wave)-Ansatz grof3e Schwierigkeiten: Damit die Rechnungen konvergieren, muf3 die Ent-
wicklung der Orbitale in ebene Wellen bis zu sehr hohen Energien durchgefiihrt werden; die Ergebnis-
se hangen empfindlich von der lokalen Komponente des gewéhlten Pseudopotentials ab.

107



Die Rekonstruktion der Fes0,4(001)-Oberflache

5.5 Fe304(001)-c(2x2): Zusammenfassung der Ergebnisse

Die Oberflache eines natlrlichen Fe3z04(001)-Einkristalls mit stéchiometrischer Zu-
sammensetzung wies nach sorgfaltiger Praparation mit lonenbeschuf3 und Tempern
im UHV ein sehr scharfes, c(2x2)-rekonstruiertes LEED-Beugungsbild auf, das auf
einen hohen Ordnungsgrad der Oberflache schlie3en lie3. Mit Oberflachenréntgen-
beugung wurden fiinf Gitterabbruchstiabe (CTRs), sechs Uberstrukturstabe und ein in
plane-Datensatz gemessen. Nach Reduktion der gemessenen Intensitaten bestand
der Datensatz fur die Analyse aus etwa 200 Reflexintensitaten. Die Verbreiterung der
Reflexe, etwa durch Gitterverzerrungen aufgrund von Substitutionsdefekten, laf3t sich
auf die mit Réntgenfluoreszenz detektierte Verunreinigung mit Mangan zurickfihren.

Es wurde eine Rontgenstrukturanalyse unter Bertcksichtigung aller in der Literatur
diskutierten Terminierungsmodelle fur die Fe304(001)-Flache durchgefuhrt. Nach
umfangreichen Rechnungen konnte die Freigabe der Parameter auf die obersten funf
atomaren Ebenen beschrénkt werden. Die Strukturanalyse mit allen Grund- und
Uberstrukturintensitaten ergibt fir das Modell einer halben Monolage tetraedrisch
koordinierten Eisens (Modell 3) und das einer terminierenden B-Lage eine in etwa
gleich gute Anpassung. Bei Modell 3 tritt eine massive Abwartsrelaxation der duf3ers-
ten Feeyr-Lage ein, die damit planar mit der darunterliegenden gemischten Eisen-
Sauerstoff- (B-) Lage abschliel3t. Die Zahlenwerte fir die mittleren, auf den Volumen-
abstand bezogenen relativen A/B-Lagenabstande betragen, ausgehend von der
obersten Fewy-Lage: 0.05, 0.91, 1.00, 1.22 und 0.78. Die Ergebnisse zeigen eine
deutliche mittlere differentielle Relaxation von Anionen und Kationen (rumpling) far
die zweite B-Lage und fir beide angepal3ten B-Lagen eine starke Welligkeit in den
vertikalen Eisen- und Sauerstoffpositionen mit einer relativen Amplitude von 0.20. Die
deutlichen lateralen Relaxationen der obersten Atomlage fihren zu einer wellenférmi-
gen Verzerrung der Feqw-Bander und kdnnen durch den Spannungsabbau des tief
relaxierten obersten Eisenatoms erklart werden. In der Verfeinerung von Modell 2
ergibt sich dagegen eine klare lagenweise Relaxation mit folgenden relativen Abstan-
den, ausgehend von der auf3eren B-Lage: 0.69, 1.15, 0.98 und 0.88. Auch hier treten
starke Verschiebungen der lateralen Atompositionen auf, die unter anderem zu
wellenartig verzerrten auReren Feq-Reihen fihren. Die kiirzesten Fe-O-Bindungsab-
stande liegen fir die verfeinerten Atomlagen zwischen 1.8 und 1.9 A und sind damit
etwa 5 % weniger verkirzt als im Fall von Modell 3.

Die ausschlieRliche Anpassung an die Uberstrukturreflexe bewirkt bei Modell 3 nur
geringfiigige Anderungen gegeniiber den mit dem gesamten Datensatz verfeinerten
Atompositionen, mit Ausnahme des nun nicht mehr innerhalb, sondern 0.21 A ober-
halb der ersten B-Lage liegenden terminierenden Eisens. Die Position der obersten
Fewr-Lage kann also nur mit diesem sehr grof3en Fehler angegeben werden. Die
Anpassung von Modell 2 fuhrt im Vergleich zu deutlich besseren R-Werten, wozu
aber Positionsanderungen in der zweiten B-Lage nétig sind. Zieht man die aktuellen
Literaturergebnisse in Betracht, ist die B-Lage die wahrscheinlichere Terminierung.
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6. Oxid-Dunnfilme auf Nickelaluminium

Im Gegensatz zu den rekonstruierten Oxidoberflachen von Einkristallen wie im Fall
des Magnetits treten bei dinnen Oxidfilmen auf einem Metallkristall zusatzliche struk-
turbestimmende Faktoren auf. Dinnfilme kdnnen als Zusammenspiel der einzelnen
Komponenten Substrat, Oxid und Interface zwischen Substrat und Oxidfilm betrach-
tet werden. Dabei spielt nicht nur die Minimierung der Oxid-Oberflachenenergie eine
wichtige Rolle, auch die Adhasionsenergie des Films auf dem Substrat wirkt sich
strukturbestimmend aus. Oberflachenréntgenbeugung ist durch ihre hohe Eindring-
tiefe und der Moglichkeit, mit der Messung von truncation rods auch den Einflul3 des
Substrats zu untersuchen, besonders fir derartige Schichtsysteme geeignet.

Fur diese Arbeit wurden Oberflachen von binaren Nickelaluminiumlegierungen oxi-
diert, die im Gegensatz zu vielen anderen Legierungen gut geordnet kristallisieren.
Es wurde sowohl die (110)-Orientierung der stochiometrischen NiAl-Phase unter-
sucht und fur die (111)-Orientierung der nickelreichen Phase NizAl erste Ergebnisse
erzielt. Bei der Oxidation unter niedrigen Sauerstoffdriicken in einer Vakuumkammer
entstehen dabei wenige Atomlagen dicke, hochgeordnete Aluminiumoxidfilme, die in
der Katalyseforschung als Support fiir dispergierte Metallkatalysatoren dienen. Uber
den exakten strukturellen Aufbau und die Art der sich bildenden Aluminiumoxidphase
ist dabei noch wenig bekannt. Die die Qualitat und Struktur des Films bestimmenden
Praparationsbedingungen wurden vor der eigentlichen Rontgenmessung ausfihrlich
untersucht und wird hier in jeweils eigenen Abschnitten behandelt.

Um das Verstandnis der durchgefihrten Versuche zu erleichtern, wird in drei Schrit-
ten zunachst auf die einzelnen Komponenten des Dinnfilmsystems — reine Metall-
oberflache, Aluminiumoxid, gesamtes Dunnfilmsystem - eingegangen. Es folgt eine
Zusammenfassung Uber die wichtigsten bisher vertffentlichten Ergebnisse zu den
Oberflachen der Nickelaluminiumphasen und deren Oxidation. Tabelle 6.1 fuhrt die
dabei zitierten Arbeiten unter Angabe der Untersuchungsmethode auf.

Tab. 6.1: Liste relevanter Studien uber reine und oxidierte NiAl-Oberflachen.

Oberflache Methode Arbeiten

NiAI(001), rein LEED-IV [Dav85]
NICISS, SPA-LEED [Blu96]
LEIS [R0096], [Mul88]
SXRD [Sti00a], [Sti00b]

NiAI(001), oxidiert |NICISS, SPA-LEED, STM | [BIu98a], [Blu98b]

HREELS, AES [Gas94]
SXRD [Sti00a], [Sti00Db]
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Tab. 6.1 (Fortsetzung): Liste relevanter Studien tber reine und oxidierte NiAl-Oberflachen

NiAl(110), rein ab initio [Liu98a], [Liu98b], [Han96], [Han95]
LEIS [Mul88], [Yal87]
NiAI(110), oxidiert | XAS [And99]

LEEM [McCO01]
HREELS [Lee00]
STM [Hgj01], [Fra00], [Ber94]
SPA-LEED, HREELS, UPS |[Jae91]
SPA-LEED, STM [Lib94]
AES [Yos02], [Ise89]
SXRD [Sti01]

NiAl(111), rein LEED-IV [Noo88]
LEIS, STM [Nie90]
LEIS [Ove90]

NiAl(111), oxidiert HREELS, AES, LEED [Fra87], [Fra96]
HREELS [Kan97]

NiAl, polykristallin AES [Mro89]

6.1 Die Phasen des Systems Nickel/Aluminium

Binare Legierungen lassen sich nach chemischer Ahnlichkeit, d.h. Anzahl der
Valenzelektronen, und AtomgroR3e der beteiligten Metalle in zwei wesentliche Grup-
pen einteilen: Bei groRerer Ahnlichkeit in beiden Parametern kann die Legierung als
eine Losung der Komponente mit dem geringeren Anteil in dem Gitter der anderen
Komponente betrachtet werden (solid solution). Dabei werden Mischkristalle mit
beliebiger Zusammensetzung gebildet, wenn sich die Atomradien um nicht mehr als
15% unterscheiden [MUI96]. Bei stark unterschiedlichen Partnern entstehen inter-
metallische Verbindungen wie Nickelaluminium, bei denen beide Partner zumindest
fur thermodynamisch stabile Systeme nicht unbegrenzt miteinander mischbar sind.
Die verschiedenen Legierungskomponenten stehen zueinander in festen stdéchiome-
trischen Relationen und kristallisieren in verschiedenen gut geordneten Strukturen®.
Das Phasendiagramm des Systems Nickel/Aluminium mit den vier bei Raumtempe-
ratur stabilen Phasen ist in Abb. 6.1 dargestellt [Han58]. In der Reihenfolge steigen-
den Nickelgehalts nehmen die Kristalle NiAl; orthorhombische, Ni,Al; hexagonale,
NiAl und NizAl kubische Strukturtypen an. Mischt man die Elemente in beliebigem
Verhéltnis, so bilden sich in der Regel nach Abkihlen der Schmelze verschiedene
intermetallische Phasen aus, die nebeneinander getrennt als Mikrokristallite vor-
liegen.

! Auf die Existenz einer intermetallischen Phase deutet z.B. die scharfe Abnahme der Leitfahigkeit bei
der idealen Stochiometrie von NiAl und NizAl, wenn man die Zusammensetzung variiert [Han58].
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Abb. 6.1: Phasendiagramm des bindren Systems Ni/Al, aus [Han58]. Die Stabili-
tatsbereiche der vier Phasen NiAlz, NiAlz, NiAl und NisAl sind abhéangig von der
Temperatur eingetragen.

Abb. 6.2: Elementarzelle der CsCI-Struktur Abb. 6.3: Elementarzelle der CusAu-Struktur
von NiAl mit den Al-Atomen an den Ecken von NizAl mit den Al-Atomen an den Ecken und
des Wiirfels und dem Ni-Atom im Zentrum. den flachenzentrierten Ni-Atomen.
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NiAl (oft auch als B°-NiAl bezeichnet) kristallisiert in der einfach kubischen CsCI-
Struktur mit der Raumgruppe Pm3m (B,-Phase des NiAl). In Abb. 6.2 ist die
Elementarzelle mit 8 Al-Atomen an den Ecken und einem innenzentrierten Ni-Atom
dargestellt. Die Gitterkonstante betragt bei Raumtemperatur 2.887 A.

Demgegeniber nimmt NizAl (auch als o' -NizAl bezeichnet) in derselben Raumgruppe
die einfach kubische CusAu-Struktur an mit einer Gitterkonstanten von 3.589 A (L1,).
Wie in Abb. 6.3 gezeigt, befinden sich hier in der Elementarzelle an den Wiirfelecken
die Al-Atome, wahrend die Ni-Atome in den Flachenmitten sitzen. Diese Struktur
erlaubt langere Ni-Al-Bindungsabsténde von 2.54 A (2.50 A bei NiAl) und wesentlich
groRere Ni-Ni- und A-Al-Abstande von 3.59 A (2.89 A bei NiAl).

Aus dem Phasendiagramm ist weiterhin zu entnehmen, dal3 deutliche Abweichungen
von der idealen Stochiometrie, bei der noch die reine Kristallphase vorliegt, méglich
sind. Der Bereich, in dem der Ni-Gehalt von der idealen Stochiometrie abweichen
kann, betragt in der NisAl-Phase etwa 5 %, in der NiAl-Phase etwa 15 %, ohne dal}
dabei eine Anderungen der Kristallstruktur auftritt.

6.2 Reine NiAl-Oberflachen

Charakteristisch fur die intermetallischen Phasen sind grof3e Bildungsenthalpien bei
hohen Schmelzpunkten (1638 °C bei NiAl und 1390 °C bei NizAl) und damit verbun-
den ein hoher Ordnungsgrad im Volumen. Daher sind auch fir die niedrig indizierten
Flachen dieser Kristalle das Auftreten von hochgradig chemisch geordneten Ober-
flachen anzunehmen. Es wird in diesem Zusammenhang oft der Begriff der “chemi-
schen Unordnung” verwendet, um die Teilbesetzung von sog. Anti-sites zu beschrei-
ben, also die Besetzung von idealen Nickel-Platzen mit Aluminium und umgekehrt.
Eine statistische Besetzung wird dagegen bei vielen anderen Legierungssystemen
auch im Volumen beobachtet.

6.2.1 Ordnung und Segregation

Im thermischen Gleichgewicht der NiAl-Phase bilden sich Leerstellen auf den Ni-
Platzen aus, wenn der Aluminiumanteil den von Nickel Gbertrifft, wahrend im umge-
kehrten Fall Al-Positionen von Nickel besetzt werden [Mro89]. Dies laf3t sich erklaren
mit dem Bestreben, eine mdglichst dichte Packung der Atome zu erhalten, da in der
CsCI-Struktur von NiAl Aluminium den groReren Atomradius von 1.43 A gegeniiber
1.25 A bei Nickel [Miil96] besitzt?>. Experimentell wurden fiir die Temperatur des
Ordnungs-Unordnungsiibergangs unterschiedliche Werte zwischen 1073 und 1473 K
gefunden, allerdings zeigen Hochtemperatur-Réntgenmessungen eine langreich-
weitige Ordnung bis zum Schmelzpunkt [Mro89].

Die Veranderung der Stochiometrie an der Oberflache bindrer Systeme durch Segre-
gation kann in der Minimierung der freien Oberflachenenergie ihren Antrieb haben.

? Exakt gelten die Werte nur fiir die reinen Metalle mit fcc-Struktur und einer Koordinationszahl von 12.
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Es segregiert bevorzugt diejenige Komponente an die Oberflache, die die geringere
Verdampfungswarme oder den gréReren Atomradius besitzt bzw. die die Minoritats-
komponente in der Verbindung darstellt. Bei NiAl-Oberflachen laf3t die niedrigere
Verdampfungswarme (284.3 kJ/Mol bei Al gegeniber 378.9 kJ/Mol bei Ni [Wea74])
und der grol3ere Atomradius auf eine Al-Terminierung schlieen. Dem steht aller-
dings die exotherme Bildungsenthalpie entgegen, die fir stochiometrisches NispAlsg
61.8 kJ/Mol (bei 298 K) betragt [Nas01] und zuséatzlich Ordnungseffekte auf atoma-
rem Niveau durch die gegenseitige Bindung der Partner, was eher eine gleichmafiige
Verteilung des einen Metalls in der Matrix des anderen fordert.

6.2.2 Elektronische Eigenschaften

Betrachtet man die Elektronenkonfiguration der Metalle, so ist Aluminium ein reines
sp-Metall, wahrend Nickel als Ubergangsmetall ein teilbesetztes d-Band besitzt:

Al:  [Ne] 3s? 3p*
Ni:  [Ar] 3d® 4s?

Die Bindung ist dabei von einer starken Hybridisierung der Ni 3d- und Al 3p-Elektro-
nen begleitet [BIu96] und kann als eine Mischung aus metallischen und kovalenten
Anteilen mit verschwindendem ionischen Anteil betrachtet werden [Liu98b]. Cluster-
rechnungen zur Stabilitat der NiAl(110)-Oberflache ergaben einen kleinen Ladungs-
transfer von 0.028 Elektronenladungen vom Aluminium zum Nickel, der durch die
unterschiedliche Elektronegativitdt der Metalle zustande kommt [Liu98a]. Fir die
Volumenphase von NiAl wurden mit TB-LMTO- (tight-binding linear muffin-tin orbital)
Rechnungen dagegen eine Ladungsverschiebung von 0.416 Elektronen von den Al-
zu den Ni-Orbitalen berechnet [Sun95]. Durch die Hybridisierung kommt es zu einer
hohen lokalen d-Elektronen-Zustandsdichte und damit zu elektronischen Eigenschaf-
ten ahnlich denen eines Edelmetalls. Dies erklart auch, warum NiAl-Oberflachen
katalytisch aktiv sind, so z.B. die dissoziative Wasserstoffadsorption [Han95] férdern.

6.2.3 Oberflachenpraparation

Bei den veroffentlichten Untersuchungen wurden die reinen, niedrigindizierten Nickel-
aluminiumflachen tberwiegend mit lonenbeschuld der Oberflache bei Energien von 1
- 2 keV, gefolgt von Temperphasen bei 900 — 1500 K prapariert. Neben Sauerstoff
trat hauptsachlich Kohlenstoff als weitere Verunreinigung auf, das durch Tempern in
einer Sauerstoffatmosphare von ca. 107 mbar Partialdruck entfernt werden kann
[Gas94, Jae9l]. Das infolge der Restgasadsorption vorhandene Oxid lafl3t sich bei
allen untersuchten NiAl-Flachen durch Heizen auf 1400 - 1500 K [StiOOa, Nie90,
Gas94, Fra87] vollstandig entfernen, zumindest im Rahmen der mit Augerelektronen-
spektroskopie (AES) nachweisbaren Genauigkeit. Bei diesen Temperaturen bleibt
auch der Al-Gehalt der Oberflache unverandert, d.h. Desorption oder Segregation
wurden nicht beobachtet [Nie90, Fra87].
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Durch den BeschuR mit Ar-lonen kommt es aufgrund des préaferentiellen Sputterns
von Aluminium zuerst zu einer Anreicherung der Oberflache mit Nickel. In der AES-
Untersuchung einer polykristallinen Nis,Alsg-Probe von Mrozek et al. wird nach dem
Sputtern bei Temperaturen von 679 - 1015 K ein annahernd konstanter Al-Anteil von
0.26 bestimmt [Mro89]. Ab einer Temperatur von 773 K wird dieses Defizit allmahlich
durch die einsetzende Al-Diffusion ausgeglichen. Bei 1015 K erreicht der Al-Anteil
nach kurzem Tempern mit 0.43 + 0.06 fast wieder den urspringlichen Wert.

Bei der UHV-Praparation der NiAl(110)-Oberflache ist durch Tempern bei ausrei-
chend hohen Temperaturen von 900 - 1100 K mit AES [Ise89, One86, Dav85] bzw.
mit lonenstreuspektroskopie (ISS) ein immer etwa gleich grof3er Anteil von Ni und Al
beobachtet worden [Ber94]. Bei der NiAl(001)-Flache regeneriert sich der Al-Antell
von 0.35 auf 0.48 bereits bei zehnminttigem Tempern bei 500 K [Blu96]. Auch fur die
reine NizAl(111)-Oberflache belegen quantitative AES-Messungen eine stochiometri-
sche Zusammensetzung nach Tempern auf 1100 K [Add99].

Generell kann der durch lonenbeschuld hervorgerufene Unterschied in der Zusam-
mensetzung also ausgeglichen werden, auRerdem kann préaferentielle Segregation,
etwa von Al, in diesem Temperaturbereich ausgeschlossen werden.

6.2.4 Die Struktur von NiAl-Oberflachen

NiAI(110)

Die in dieser Arbeit ndher untersuchte (110)-Flache der NiAl-Legierung bildet eine
primitiv terminierte Oberflachenzelle der Dimension 2.887 x 4.083 A (ap x V2 ao). Sie
besteht aus komplementaren Ni- und Al-Atomlagen im Verhaltnis 1:1, deren Atome
koplanar angeordnet sind. Der vertikale Abstand der gleichartigen Ebenen betragt
dabei 2.041 A. Jede Lage fur sich ist abwechselnd aus Reihen von Ni- und Al-
Atomen entlang der [001]-Richtung aufgebaut, wie in Abb. 6.4 a) dargestellt ist.
Senkrecht zu den Reihen ist der Abstand um den Faktor V2 groRer.

In einer LEED/IV-Studie von H.L. Davis et al. wurden bei Verwendung funf gemittel-
ter IV-Kurven die Atompositionen der obersten Schicht mit guten R-Faktoren (Rz; =
0.053) angepaldt und lieferten als Ergebnis eine sogenannte ‘rippeled relaxation’
[Dav85]: die beiden Atomsorten zeigen eine unterschiedliche Vertikalrelaxation,
durch die sich die Al-Atome in der Oberflachenlage etwa 0.22 A oberhalb der Ni-
Atome befinden. Die Amplitude der Relativverschiebung, des sog. Ripplings, wird als
Rnisarangegeben (siehe Abb. 6.4 b). Damit ergibt sich fur Ni eine Relativanderung des
Lagenabstands zur darunterliegenden Ni-Schicht von Adi>(Ni) = -6.0%, fur die Al-
Atome von +4.6%. Eine Anpassung tieferer Ni/Al-Lagen lieferte keine signifikante
Verbesserung, allerdings wurde der Einflu3 einer moglichen Al-Segregation nicht
explizit untersucht.

Die Ursache dieser fur Metalloberflachen erheblichen Relaxationen wird in einer Glat-
tung der elektronischen Zustandsdichte gesehen, die wegen der stark unterschied-
lichen atomaren Kernladungen sehr rauh ist. Aus einem aktuelleren LEED-I/V-Experi-
ment (bei T = 130 K durchgefiihrt) und mit einem grofReren Datensatz von insgesamt
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RNi/AI
d,,(Ni)

d,(Ni)

Abb. 6.4: a): Aufsicht auf die NiAl(110)-Oberflache mit einer Elementarzelle der Dimension
2.89 x 4.08 A. Zwei Kompositlagen (Ni: kleine dunkle, Al groRe helle Kugeln) sind abgebil-
det. b): Seitenansicht entlang [110] mit Angabe der Lagenabsténde (d,,) und der rippling-
AmplitudeRyya, die hier stark Ubertrieben wiedergegeben ist.

3680 eV (11 symm. unabh. Strahlen, Anpassung des Streupotentials, R, = 0.0132)
folgen etwas andere Zahlenwerte [Han96]: Die Nickellage ist mit Ad;>(Ni) = -3.95%
weit weniger, die Aluminiumlage mit Adi2(Al) = +5.45% starker relaxiert. Die zweite
Ni-Lage ist um -0.95% und die dritten Ni- und Al-Lagen beide um +0.35% gegenuber
den Volumenlagenabstand von 2.041 A relaxiert. Fiir die reine Flache betragt das
Rippling 0.19 A, fur die mit %2 ML (1 ML) H, bedeckte Flache dagegen 0.15 (0.11) A.

Ahnliche Ergebnisse lieferte eine MEIS- (medium energy ion scattering) Studie von
S.M. Yalisove et al. [Yal87] unter Verwendung von 100 keV-Protonen mit einer
Monte-Carlo-Simulation der Streudaten. In der Analyse wurden zwei Atomlagen
bericksichtigt: die Ni-Atome der obersten Lage sind dabei um —6.0 +0.5% einwarts
relaxiert (Adi(Ni) = -7.0 + 2.0 %, Ad3(Ni) = +1.0 £ 2.0 % ) und die Al-Atome um
+4.0 +0.5% nach auRen relaxiert (Adi2(Al) = +5.0 + 2.0%, Adzs(Al) = -1.0 + 2.0%).
Zusatzlich wurde ein exponentieller Abfall der mittleren quadratischen Schwingungs-
amplituden der ersten Lage von 0.128 A, zur zweiten von 0.08 A auf den Volumen-
wert von 0.0505 A bestimmt, was auf eine vergleichsweise “weiche” Oberflachenlage
deutet. In einer weiteren Untersuchung mit niederenergetischen lonen wurde Uber-
einstimmend mit den LEED-Ergebnissen die Vertikalverschiebung der obersten Al-
gegen die Ni-Lage zu 0.21 +0.05 A bestimmt [Mul88]. Auch ab initio Dichtefunktional-
rechnungen unter Verwendung der lokalen Dichtenéherung (LDA) kommen auf ahn-
liche Werte: Ni relaxiert um etwa -7% des Lagenabstandes einwarts, Al um +4.5 %
nach auflen [Han95]. Das Rippling verschwindet allerdings bei Adsorption einer
Monolage Wasserstoff vollstandig.
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NiAI(001)

Wahrend es fir die (110)-Flache von NiAl nur eine Terminierungslage mit gleichen
Anteilen beider Atomsorten gibt, ist bei den (001) und (111)-Orientierungen aufgrund
der sequentiellen Abfolge von Ni- und Al-Lagen prinzipiell auch eine Mischung zweier
verschiedener Terminierungen moglich.

Die NiAI(001)-Flache kann entweder mit einer reinen Ni- oder einer reinen Al-Lage
terminiert werden, die jeweils quadratische Netze der Dimension 2.887 A mit einem
vertikalen Lagenabstand von 1.444 A bilden. In den Experimenten ist eine deutliche
Abhangigkeit der Oberflachenzusammensetzung von den Praparationsbedingungen
(Intensitat des lonenbeschuf3es und vor allem der Temperatur) zu erkennen.

Bei niedrigen Temperaturen von 500 K tritt als stabile p(1x1)-Oberflache die Al-
Terminierung auf, fir die in einer SPA-LEED und NICISS-Untersuchung durch R.P.
Blum et al. eine Kontraktion um 5% des Lagenabstandes gefunden wurde [BIu96]. Im
Temperaturbereich zwischen 750 und 1300 K tritt eine c(3V2xV2)R45°-Rekonstruk-
tion auf mit einem Rauhigkeitsiibergang ab 800 K, wobei ab 1000 K die Flache
wieder glatter wird. Die c¢(3V2xV2)R45°-Rekonstruktion wurde als sogenannte
'missing row relaxation’ gedeutet: Al bildet die Terminierungslage, bei der jede dritte
Atomreihe entlang der <110>-Richtung fehlt, zeigt dabei eine Einwartsrelaxation von
5%, gleichzeitig verkirzt sich auch der laterale Abstand der obersten Al-Atome um
5% verglichen mit dem Volumen [Blu96].

Tempern bei mehr als 1000 K erzeugt dagegen wieder eine p(1x1)-Oberflache mit
einem Al-Gehalt von etwa 0.77, wobei Ni statistisch verteilt auftritt. Die zweite Lage
besteht vollstandig aus Ni [Mul88, Ro096]. Das von W.D. Roos et al. durchgefiihrte
lonenstreuexperiment eines bei 1000 K getemperten Kristalls ergab erhebliche
Relaxationen des Abstandes der ersten zur zweiten Atomlage von Adi, = —25 % und
der zweiten zur vierten Lage (beide Ni) von Ad,4 = —15% [R0096].

Die Hochtemperaturpréaparation bei 1400 K flhrte dagegen bei [BIu96] zu einer unre-
laxierten vollstandigen Ni-Terminierung. In einem Rdntgenbeugungsexperiment unter
streifendem Einfall bestatigten A. Stierle et al. die Existenz einer obersten Ni-Lage,
die, um -4 % einwarts relaxiert, eine Defektkonzentration von 35% aufwies [StiO0b].
Die NiAI(001)-Probe wurde dabei wie in [BIu96] durch kurzes Tempern auf 1425 K
und schnelles Abkuhlen behandelt.

NiAI(111)

Im Volumen setzt sich der NiAl-Kristall entlang der <111>-Richtung abwechselnd aus
Al- und Ni-Ebenen im Abstand von 0.833 A zusammen mit hexagonaler Anordnung
der Atome. In der Arbeit von Niehus et al. wurde eine NiAl(111)-Oberflache mit STM
und lonenstreuung untersucht [Nie90]: Die durch Tempern auf 1300 K préaparierte
sauerstoffkontaminierte Oberflache besteht aus Ni-Terrassen, getrennt durch
Doppelstufen von 1.7 A, die teilweise von dreieckigen Al-Inseln der Héhe 0.8 A
bedeckt werden. lonenstreuexperimente wiesen auf eine gemischte Ni/Al-Termi-
nierungslage und eine zweite Lage aus Al. Die auf 1400 K getemperte sauerstoffreie
Oberflache enthielt ausschlie3lich Ni, ahnlich wie die stark getemperte NiAl(001)-
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Flache bei [BIu96]. Im Gegensatz dazu zeigte die von S.H. Overbury et al. bei 1075 K
getemperte Probe eine fast stochiometrische Zusammensetzung der ersten Lage mit
nur leicht erhéhtem Ni-Anteil von 0.54, ohne Veranderung bei kurzzeitigem Heizen
auf 1400 K [Ove90]. Mit diesem Ergebnis tUbereinstimmend konnte J.R. Noonan et al.
in einer LEED/IV-Analyse die Koexistenz von Al- und Ni-terminierten Domé&nen mit
gleichen Anteilen auf der p(1x1)-Flache belegen [Noo88]. Dabei traten starke
Relaxationen von -50% fur den ersten Lagenabstand bei der Ni-Terminierung (Al: -
5%) und +15% fur den zweiten (Al: +5%).

Die unterschiedlichen Ergebnisse bei den einzelnen Arbeiten lassen sich wohl zu
einem wesentlichen Teil auf die verschiedenen Abkuhlgeschwindigkeiten zurick-
fuhren, da auch eine auf hohe Temperaturen geheizte, schnell abgeschreckte Probe
im LEED-BIld gut geordnete Oberflachen aufweist, allerdings mit veréandertem Ni/Al-
Anteil [Blu96]. Durch die begrenzte Segregationsgeschwindigkeit a3t sich in diesen
Fallen eine Hochtemperaturkonfiguration einfrieren. Dagegen sieht H. Niehus den
wesentlichen Grund fir die unterschiedliche Oberflachenzusammensetzung in der
Anwesenheit von Oberflachensauerstoff, der selbst bei geringsten Kontaminationen
bereits die Al-Oberflachensegregation und Bildung von Al-Inseln antreibt [Nie02].

Generell scheint fur die NiAl-Oberflachen eine Aluminiumterminierung bevorzugt zu
sein, die eine geringere Oberflachenenergie aufweist und mit deutlich geringeren
Relaxationen verbunden ist, wahrend fir Ni-terminierte Oberflachen das Gegenteil
zutrifft. Bei Oberflachen mit gemischten terminierenden Ni/Al-Lagen wie im Fall von
NiAI(110) fand sich experimentell immer eine starkere Auswartsrelaxation von Al.
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6.3 Die Oxidation von Nickelaluminium-Oberflachen

Das wissenschaftliche Interesse an der Sauerstoffadsorption auf Nickelaluminium-
Oberflachen wird durch zwei wesentliche Anwendungsbereiche motiviert: wegen der
grol3en technischen Bedeutung, die NiAl als Struktur- und Beschichtungsmaterial in
der Luft- und Raumfahrtindustrie wegen des hohen Schmelzpunktes von 1638 °C
besitzt, wurde schon frih die thermische Oxidation untersucht, da die Ablation der
Oxidfilme und die Oxidation entlang von Korngrenzen die Lebensdauer derartiger
Bauteile begrenzte. Der andere Bereich umfal3t die Untersuchung elementarer
Prozesse der heterogenen Katalyse von Edelmetallen auf einem Oxid-Support
(Tragermaterial), fur das in industriellen Anwendungen meist Al,O3; verwendet wird.
Die Wechselwirkung zwischen Support und Metallkatalysator bestimmt in entschei-
dendem MalRRe dessen Adsorptionseigenschaften und damit die chemische Aktivitat.
(eine Ubersicht tiber die Adsorption von Molekilen auf reinen und mit Edelmetallen
bedampften dinnen Al,Os-Filmen ist bei [FraO0a, Bau99, Win94] zu finden). Neben
der aufwendigen Praparation stochiometrischer Oxidoberflachen stellt die Oxidation
von NiAl-Oberflachen eine prinzipiell einfache Methode dar, diinne Aluminiumoxid-
schichten herzustellen, die besonders gut mit spektroskopischen Methoden unter-
sucht werden konnen, da keine Aufladungsprobleme entstehen und die sich auch
effizient kiihlen lassen.

Uber den exakten Aufbau des Diinnschichtoxids auf atomarem Niveau ist dagegen
wenig bekannt, der wichtige Eigenschaften wie Adhasion, Adatom-Diffusion und In-
selbildung beeinflu3t. Die verschiedenen bisher durchgefihrten Studien zur Struktur
des Oxids auf Nickelaluminium laufen zumeist auf vereinfachte Modellvorschlage in
Analogie zu bekannten Volumenphasen hinaus. Die folgenden Kapitel, nach einer
kurzen Ubersicht (iber die Volumen-Aluminiumoxide, geben die Resultate der in Tab
6.1 auf S. 109 aufgefiihrten Arbeiten wieder (Ubersichtsartikel siehe z.B. [Fra00b]).

6.3.1 Die verschiedenen Aluminiumoxidphasen

Aluminiumoxid existiert in einer verwirrenden Vielfalt von Modifikationen, die aber
meist auf einem dichtgepackten Sauerstoffuntergitter aufbauen. In die freien Okta-
eder- bzw. Tetraederliicken werden Al**-lonen eingebaut und verzerren damit das
ideale hcp- bzw. fcc-Sauerstoffgitter. Die beiden technisch bedeutendsten Phasen
sind das hexagonale a-Al,O3 und das kubische y-Al;O:s.

Die thermodynamisch stabilste Phase a-Al,O3 mit einem Schmelzpunkt von 2325 K
kristallisiert in der rhomboedrischen Korundstruktur, die gewdhnlich in hexagonaler
Aufstellung angegeben wird (Raumgruppe R3c). Die Gitterkonstanten einer aus
sechs Al,Os-Einheiten bestehenden Elementarzelle betragen dabei a = b = 4.757 A
und ¢ = 12.988 A. In dem leicht gestdrten hcp-Sauerstoffgitter besetzen die Al**-
lonen 2/3 der Oktaederplatze, wo sie jeweils von sechs O-Liganden umgeben sind
[MUI96]. Senkrecht zur [0001]-Richtung ist der Kristall aus hexagonalen Sauerstoff-
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Abb. 6.5: a) (0001)-Oberflache von a-Al,Os: durch die Besetzung von 2/3 der Oktaederliicken mit
Al (dunkel) sind die Sauerstoffatome (hell) der hexagonal dichten Lage trimer-artig verzerrt (siehe
Mitte der angegebenen Elementarzelle mit der Gitterkonstante von 4.76 A). b) Seitenansicht auf
die (1510) -Flache: sechs Sauerstofflagen bilden eine vollstéandige Gitterperiode von 12.99 A ent-
lang der [0001]-Richtung, dazwischen jeweils zwei Al-Lagen.

[0001] |

ebenen in der Stapelfolge ABABAB aufgebaut, die durch laterale Verzerrung, wie in
Abb. 6.5 erkennbar, Trimere bilden. Dabei liegt der O-O-Bindungsabstand zwischen
2.6 und 2.8 A. In der Zeichnung verlaufen die dreizéhligen Drehachsen durch die Al-
Atome, die der Flachensymmetrie p3 entsprechen. Sechs Sauerstofflagen bilden
eine vollstdndige Elementarzelle in der [0001]-Richtung, dazwischen befinden sich
zwei Lagen (bzw. eine Doppellage) aus Al**-lonen, die 1/3 der Oktaederplatze
unbesetzt lassen. Jedes Al-Atom besitzt drei ndchstbenachbarte Sauerstoffatome im
Abstand von 1.855 A und drei weitere im Abstand von 1.968 A. a-Al,03(0001) wird in
mehreren Arbeiten als die Hochtemperaturphase dinner Aluminiumoxidfilme auf
Metallsubstraten diskutiert [Jae91, Gas94]. Diese Orientierung ist zudem als ideales
Substrat fir das Wachstum dinner Metall-, Halbleiter- und Hochtemperatur-Supra-
leiterfilme von Bedeutung®T.

Das metastabile y-Al,O3 ist der wichtigste Vertreter der zweiten groRen Gruppe von
Aluminiumoxiden mit kubisch dichtgepackten O-Untergittern in der Stapelfolge
ABCABC.. Der Kristall besitzt die Struktur eines inversen Defekt-Spinells mit einer
Gitterkonstante von 7.911 A [Hel75] (isostrukturell zu Maghemit, y-Fe,O3, siehe Kap.
5.1.5). Von dem 2/3-Anteil der Al**-Kationen, die in einem gewdhnlichen Spinell

% Die im Rahmen der Dunnfilmthematik wichtige Al,O3 (0001)-Orientierung zeigt nach der UHV-
Praparation eine p(1x1)-Oberflache, terminiert durch eine halbe Aluminium-Doppellage mit einem um
51% reduziertem Abstand zur darunterliegenden O-Lage (Kap. 4.3, S. 46). Heizt man die Probe auf
héhere Temperaturen, so werden nacheinander verschiedene Rekonstruktionen durchlaufen.
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Oktaederlicken besetzen, fehlt hier 1/5 und bildet statistisch verteilte Fehlstellen.
Die chemische Formel laRt sich also unter Verwendung des Fehlstellen-Symbols o
umschreiben in AP*1eu[AP* 53015004 Demgegentiiber besetzt das restliche Drittel
der Al**-lonen wie im gewshnlichen Spinelltyp 1/8 der vorhandenen Tetraederplétze.
Fur den bei der Oxidation von elementarem Aluminium entstehenden, protektiven
Aluminiumdinnfilm wird oft die Phase y"-Al,O3 angegeben, z.B. fir die in einer Gas-
entladung auf Al-Kathoden in Sauerstoffatmosphéare entstehende Oxide in [Hel75].
v -AlL,O3 besitzt eine Defekt-NaCl-Struktur (Wustit-Typ, Kap. 5.1.2) mit der Gitter-
konstanten von 3.95 A und wird in der (111)-Orientierung in verschiedenen Arbeiten
als Dunnfilmoxid auf NiAI(110) [Jae91] und NiAl(111) [Fra96] vorgeschlagen.

Die dritte Gruppe der Aluminiumoxide weist eine ABAC... Stapelfolge des Sauerstoff-
gitters auf, ist also weder hcp noch fcc dichtgepackt (Beispiel: hexagonales p-Al,O3).
Aluminiumoxid tritt auRerdem in einer Vielzahl von sogenannten Ubergangsphasen
(‘transition phases”) auf, die aus der thermischen Zersetzung und Dehydrierung der
grof3technischen Ausgangsprodukte Aluminiumhydroxid Al(OH); und Aluminiumoxi-
hydroxid AIO(OH) entstehen. Eine der vollstéandigsten Darstellung der zahlreichen

Tab. 6.2: Wichtige Aluminiumhydroxid- und -oxihydroxidminerale, aus denen durch
thermische Zersetzung weitere Ubergangsphasen entstehen, die zwei Gruppen aus
den beiden Hauptvertretern a- und y-Al,O3 zuzuordnen sind.
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AlO(OH) o Diaspor Y Boehmit
A|203 (0} Korund Y 'Y-A|203
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Abb. 6.6: Umwandlungsdiagramm fiir die Ubergangsoxide von Aluminium nach Zhou
et al. [Zho91]. Die Dehydrierung ist bei ca. 700 K abgeschlossen, die danach sich
bildenden stabilen Phasen sind k-, 6- und a-Al,O4.
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Phasen findet sich in [Hel75]. Tabelle 6.2 enthalt eine Auflistung der Ausgangsmine-
rale, die entweder im hexagonalen (a-) oder kubischen System (y-) kristallisieren.

Die Ubergangsphasen sind bei Raumtemperatur stabil. Die irreversiblen Phasenum-
wandlungen sind pseudomorph, d.h. es existiert ein festes Verhaltnis zwischen den
Strukturachsen der alten und neuen Struktur. Diaspor etwa dehydriert beim Heizen
auf 700-800 K in Luft direkt in a-Al,O3, wahrend Bohmit (y-AIOOH) und die beiden
Al(OH)s-Varianten erst eine Reihe von Phasen durchlaufen (siehe Abb. 6.6), bis sie
bei ca. 1300 K in das stabile a-Al,O3 Ubergehen. Die Umwandlung von 6- in a-Al,O3
ist sogar mit einer Transformation des kubischen in das hexagonale Sauerstoffgitter
verbunden. y-Al,O3 und damit verwandte Phasen beruhen auf einem fcc-Sauerstoff-
Untergitter mit einem teilweise sehr geringen Ordnungsgrad der Kationen auf den
Lickenplatzen. Ein mehr oder weniger stark variierender Anteil an Tetraederliicken
der Spinellstruktur ist hier abh&ngig von der thermischen Vorgeschichte besetzt. Die
5-Phase ist eine Uberstruktur der y-Spinellphase durch geordnete Fehistellen auf
den Oktaederplatzen [Wel84]. Die stabilere monokline 6-Phase entsteht durch eine
Neuverteilung der Zwischengitterbesetzung in dem zugrundeliegenden fcc-O-Gitter
und wurde als Struktur des Oxidfilms auf NiAl(001) gefunden [BIu98a, Blu98b].

6.3.2 Allgemeine Oxidationsprinzipien bei Metalloberflachen

Fur reproduzierbare Oxidationsexperimente mufld eine definierte Menge an Sauer-
stoff auf der Metalloberflachen adsorbiert werden. Oft erfolgt dies durch Einlassen
von Sauerstoff in die UHV-Préparationskammer bei geringen Partialdriicken von
etwa 1x107® - 1x10°® mbar und raschem Abpumpen nach einer festgelegten Zeit. Die
Gasbelegung der Oberflache wird mit der Einheit Langmuir gemessen, die definiert
ist als die bei einem Druck von 10 Torr und einem Haftkoeffizienten von 1 wéhrend
einer Sekunde adsorbierte Gasmenge:

1L =10°Torr x s = 1.333x10°® mbar x s (6.1)

Die Oxidation von Metalloberflachen kann prinzipiell als ein aus mehreren Einzel-
schritten bestehender Prozeld betrachtet werden [Kan97]. Zuerst physisorbiert ein
Sauerstoffmolekiil aus der Gasphase als O a4s und kann nach Uberwindung einer
(meist geringen) Aktivierungsbarriere in den chemisorbierten Zustand O,qgs dissozi-
ieren. Nach dem moglichen Einbau in das Substratgitter bei weiterem Sauerstoff-
angebot kann das System aus chemisorbierten und inkorporiertem Sauerstoff (Oinc)
bereits als Oxidfilm bezeichnet werden, der sich durch charakteristische Linien in
EELS- und XPS-Spektren auszeichnet. Bei geringen Aktivierungsenergien kann
parallel zur Chemisorption bereits die Inkorporation von Sauerstoff erfolgen, die aber
im Fall einer stabilen Chemisorptionslage kinetisch gehemmt ist und erst nach der
vollstandigen Belegung der Oberflache erfolgt. Fur die Oxidation von Al(111) zeigen
STM-Untersuchungen, dal3 Sauerstoff bei Raumtemperatur an der Oberflache disso-
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ziativ adsorbiert und praktisch immobil ist [Bru92], gleichzeitig geht aus EELS- und
AES-Messungen die Existenz von adsorbierten und inkorporiertem Sauerstoff selbst
bei niedrigsten Dosen hervor [Che86b]. Ab einer kritischen Dosis bzw. nach Heizen
auf 500 K beginnt dann die Al,O3-Bildung, erkennbar am Auftauchen neuer Linien im
Spektrum.

Bei fortdauerndem Sauerstoffangebot kénnen Volumenoxidphasen durch Eindiffu-
sion von Sauerstoff in das Gitter wachsen. Dazu mussen Elektronen aus dem
Leitungsband des Metalls zu den adsorbierten Sauerstoffatomen an der Oberflache
durch den Oxidfilm tunneln bzw. tGber dessen Leitungsband flieRen. Die dabei nétige
Balance zwischen Sauerstoffionen- und Elektronenstrom begrenzt die Reaktions-
kinetik und damit das Wachstum bei den untersuchten Filmen auf Nickelaluminium-
oberflachen ab einer bestimmten Schichtdicke sehr stark.

Aufgrund der unterschiedlichen Oxidationspotentiale der Konstituenten Ni und Al
kann bei bindren Systemen zuséatzlich die Oberflachensegregation einer Komponen-
te auftreten.

6.3.3 Oxidationsverhalten von Nickelaluminium

Generell ist die Oxidation von Nickelaluminium sehr stark von den kinetischen Fak-
toren Temperatur und Sauerstoffpartialdruck abhangig, die etwa die Oxidfilmdicke
und Struktur des Oxids beeinflussen. Daneben spielen bei gegebener Stéchiometrie
der Nickelaluminium-Legierung sowohl die Orientierung der oxidierten Flache mit
den unterschiedlichen Ni/Al-Anteilen als auch strukturabhangige Wechselwirkungen
zwischen Oxid und Legierungssubstrat eine bedeutende Rolle.

Bei der Oxidation unter atmospharischem Sauerstoffdruck entstehen dickere Alumi-
niumoxidschichten, in der Metallurgie als 'Scales’ bezeichnet. So fanden J.C. Yang
et al. bei der Oxidation von NiAI(001) bei 1223 K an Luft einen ca. 1 um dicken,
mittels Elektronenbeugung (TEM) als y-Al,O3 identifizierten Film. Das Substrat wies
dabei im Interfacebereich (011)- und (001)-Facetten auf [Yan96]. Bei 1375 K an Luft
oxidierte NiAl(111)-Oberflachen wandeln sich dagegen von 6-Al,O3 durch logarithmi-
sches Wachstum in a-Al,O3 um, was mit der charakteristischen Photolumineszenz
von Cr¥*-Tracer-Verunreinigungen gemessen werden konnte [Lip97].

Niedrige Partialdricke unter UHV-typischen Praparationsbedingungen filhren dage-
gen zur Ausbildung dinner Al,Os-Filme, deren Struktur stark von der Oxidations-
und Ausheiltemperatur abhangt. In diesem Fall ist Nickel wahrend des Oxidations-
prozesses vollkommen unbeteiligt, wie verschiedene XPS- und HREELS-Studien der
Oxidation von NiAl(110) [Jae91, MuI90a], NiAl(111) [Fra87, Fra96], NisAl(111) und
NizAl(001) [Bar92, Ven88] und AES-Untersuchungen bei NiAl(110)- [Ise89] und
NiAI(001)-Oberflachen [Gas94] zeigen.

Eine Energiebilanz zeigt den Grund fir die ausschlie3liche Oxidation von Aluminium:
Die Bildungsenthalpie von Al,O3 (AH; = -1675.7 kJ mol™) ist um den Faktor sieben
groRer als diejenige von NiO (AH; = -240.8 kJ mol™) [Wea74]. Gleichzeitig benétigt
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die Zerlegung von NiAl in elementares Ni und Al nur +61.8 kJ mol™. Die Bildung des
thermodynamisch stabileren Aluminiumoxids sollte daher grundsatzlich bevorzugt
sein. Das bei der Entstehung des Aluminiumoxids tUberschissige Ni kann bei héhe-
ren Temperaturen leicht durch Diffusion im NiAl-Volumen gelost werden, d.h. Al-
Platze einnehmen.

Alle bisherigen Experimente bestatigen die Bildung eines stark fehlgeordneten oder
amorphen Oxidfilms bei Oxidation bei Raumtemperatur und Sauerstoff-Partial-
driicken von etwa 10® -10® mbar (Niedertemperaturphase). Dies ist im LEED-Bild
durch graduell schwacher werdende NiAl-Substratreflexe mit steigender Oxida-
tionsdauer charakterisiert und wurde auch direkt mit dem STM als ungeordnete
Oberflache beobachtet [Ber94]. Trotz fehlender langreichweitiger Ordnung besitzt
das amorphe Oxid Nahordnung in Form von dichtgepackten Sauerstoffclustern mit
APP* in den Tetraederplatzen [Gas94]. Im Fall der Oxidation von NiAl(001) bei 300 K
wurde mit lonenrickstreuung die Segregation von Al in die oberste Lage gemessen
[Blu98a]. Bereits bei Temperaturen zwischen 20 und 80 K tritt die mit der Sauerstoff-
dissoziation verbundene Oxidbildung auf, nur bei 20 K laf3t sich physisorbierter
Sauerstoff im HREELS-Spektrum explizit nachweisen [Gas94].

Bei allen NiAl-Oberflachen kommt es bei kleinen Sauerstoffdriicken kleiner als 10~
mbar zu einer Selbstlimitierung des Oxidwachstums auf eine Starke nur weniger
Atomlagen, auch bei hohen Oxidationstemperaturen und beliebigem Sauerstoff-
angebot. Die Ergebnisse, die in der Vergangenheit bei Untersuchung der 2 bis 3
Sauerstofflagen umfassenden Oxidfilme einer Dicke von 5 - 8 A erzielt wurden, ist im
folgenden Uberblick beschrieben.

6.3.4 Al,O; / NiAI(110)

NiAI(110) ist eine der am besten untersuchten Orientierungen fur die Oxidation von
Nickelaluminium, da diese Flache im Vakuum eine wohldefinierte stdchiometrische
Zusammensetzung und nur eine einzige Terminierungslage aufweist. Der Oxidfilm
ist ein haufig genutztes Modellsystem fur katalytisch aktive Metallcluster.

Oxidationsverlauf:

In einer Studie wurde das Anfangsstadium der Oxidation von NiAI(110) von A.Y.
Lozovoi et al. mit ab initio-Dichtefunktionalrechnungen (plane wave pseudopotential
method/ finite temperature) untersucht [Loz00]. Bei der Bedeckung einer drittel
Monolage adsorbiert demnach Sauerstoff bevorzugt dissoziiert auf einem Mulden-
platz in Kontakt mit zwei Al- und einem Ni-Atom. Bei einer Monolage Sauerstoff
bildet sich durch Austausch von Al- und Ni-Atomen (Bildung von Al-Antisites) und
der Adsorption von Ni-Fehlstellen aus dem Volumen eine reine obere Al-Lage, die
energetisch deutlich bevorzugt ist. Diese hat einen hexagonal verzerrten Aufbau, ist
von der dariiberliegenden &uRersten Sauerstofflage 0.63 A entfernt und kann als
Vorlaufer des Aluminiumoxidfilms verstanden werden. Damit wird deutlich, dal3 die
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Reaktionskinetik auch von der Zusammensetzung der Legierung abhéngt, da bei Al-
oder Ni-Uberschuss im Kristall unterschiedliche Defekte auftreten. In der vorliegen-
den Arbeit wurde ein Kristall mit leichtem Al-UberschuR3 verwendet (Kap. 6.4.1.4, S.
151), also sollten hier Ni-Fehlstellen vorhanden sein.

H. Isern et al. untersuchten in schrittweisen Oxidationszyklen (p(O,) = 5x10® mbar)
die Oberflachenzusammensetzung eines NiAl(110)-Kristalls bei Raumtemperatur
[Ise89]. Eine hohe konstante Adsorptionsrate (linearer Anstieg des O-KVV-Auger-
Signals) bis zu einer Sauerstoffbelegung von 15 L wird mit der Chemisorption einer
Monolage erklart, wahrend eine folgende geringere Rate bis 90 L auf die Ausbildung
einer dickeren Oxidschicht deutet. Ab etwa 300 L adsorbierten Sauerstoffs geht das
Auger-O-KVV-Signal in Sattigung. Dieses Verhalten gleicht dem der Sauerstoff-
adsorption auf Al(110), bei der die Chemisorption bei etwa 36 L beendet ist und ab
etwa 120 L eine Sattigung auftritt [Mic80]. Die Ni-Positionen werden als die Disso-
ziation des adsorbierten Sauerstoff katalysierende Zentren vorgeschlagen, da keine
Oxidation des Nickels zu beobachten ist. Ahnlich ergibt sich auch bei der schrittwei-
sen Oxidation von NiAl(111) ein erhohter Haftkoeffizient bis zur Dosis von 100 L und
eine Sattigung bei 300 — 700 L [Fra96].

Wahrend der Raumtemperaturoxidation nimmt die Intensitat der Substratreflexe im
LEED-BIld kontinuierlich ab, um bei der Sattigungsdosis (1200 L in [Jae91]) zu ver-
schwinden. Die Dicke der als amorph angenommenen Oxidphase wird unter Berick-
sichtigung der inelastischen mittleren freien Weglange der Auger-Elektronen des
1390 eV-Al KVV-Peaks als 5 A [Ise89], unter Beriicksichtigung der Eindringtiefe der
LEED-Elektronen als 5-7 A [Jae91, Lib94] abgeschatzt. Das entspricht etwa einer
Dicke von zwei Lagen Sauerstoff und Aluminium in der Al,Os-Volumenstruktur.

Grundlegende Untersuchungen zur strukturellen Charakterisierung des Oxidfilms
wurden von R.M. Jaeger et al. [Jae91] und spater J. Libuda et al. [Lib94] mittels
SPA-LEED, HREELS und STM durchgefuhrt. Bei der bei Raumtemperatur mit einer
Dosis von 1200 L belegten Oberflache bewirkt das Tempern auf 600 K ein Wieder-
auftreten der NiAl-Spots zusammen mit einem diffusen Ring [Jae91]. Bei weiterem
Erhohen der Temperatur auf 1000 K zerfallt der Ring in sechs Fragmente, die bei
1300 K eine scharfe Unterstruktur ausbilden. Das Auftreten der Ringstruktur wird
dabei mit der Existenz langreichweitig geordneter, aber willktrlich auf dem Substrat
orientierter Adsorbat-Doméanen begrindet, die wegen der sechsfachen Aufspaltung
eine quasihexagonale Symmetrie besitzen sollten. Aus dem mittleren Ringradius von
2.36 A folgt fir die postulierte quasihexagonale Oxidschicht eine Gitterkonstante
von 3.07 A. Wiederholte Raumtemperatur-Adsorption von 1200 L O, und Tempern
auf 1200 K fuhrt schlie3lich zu einem geordneten scharfen Beugungsbild (siehe Abb.
6.8), das auch durch Adsorption derselben Dosis bei einer Temperatur von 550 - 625
K und anschlieRendem Tempern auf 1150 —1200 K auftrat [Lib94]. Die Uberstruktur,
die J. Libuda und Mitarbeiter sehr genau mit SPA-LEED vermessen konnten, besitzt
eine sehr groRe, fast rechtwinklige Elementarzelle mit der Dimension a = 10.55 A,
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Abb. 6.7: SPA-LEED-Aufnahmen der Aluminiumoxidstruktur auf NiAl(110). Teilbild a) (110 eV) umfaf3t
vier reziproke Substratzellen (gestrichelt). Die Uberstruktur ist kommensurabel zur [1-10]-Richtung
(Waagrechte). Das I/V-Spektrum des (10)-Reflexes besitzt die selben Peakpositionen wie die reine
Flache, was auf ein unverandertes Substrat schlie3en IaRt. Teilbild b) zeigt eine VergréRerung um den
(00)-Reflex mit schwachen, durch Mehrfachbeugung erklarten Reflexen (die fast rechtwinklige Oxid-
zelle ist gestrichelt dargestellt), aus [Lib94].
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Abb. 6.8: Geometrische Anordnung der Oxid- und Substrat-NiAl(110)-Zellen im
Realraum a) und im reziproken Raum b), entnommen aus [Fra00b, fig. 29]

b = 17.88 A und einem Zwischenwinkel von 88.7°, 24.1° gegen die [110]-Substrat-
richtung gedreht (Abb. 6.8). Die Oxidzelle umfaldt damit etwa die 16-fache Flache
der NiAl(110)-Substratzelle und ist uniaxial kommensurabel zum Substrat entlang
der [110]-Richtung. Entsprechend der 2mm-Symmetrie der NiAl(110)-Flache exis-
tieren zwei spiegelsymmetrische Domanen A und B mit den Spiegellinien entlang
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[110] bzw. [001]. In der Matrix-Darstellung werden die Uberstrukturvektoren b, und
b, durch die Substratvektoren a, und a, als

b 37 -1)a b -3.37 -1\ a
by} _[33 %) pomanea | 0|33 %] DomaneB (6.2)
b, 253 4 )a, b, -253 4 \a,

beschrieben (Bezeichnungen wie in Abb. 6.8).

Die Substratreflexe sind stark abgeschwécht im Beugungsbild des Oxids vorhanden,
auch diejenigen, die nicht mit den Uberstrukturreflexen zusammenfallen. Die wegen
der inkommensurablen Substrat- und Uberstrukturgitter zu erwartenden Doppelbeu-
gungsreflexe sind mit einem konventionellen LEED-System erkennbar [Jae91],
konnten aber mit einem empfindlicheren SPA-LEED-System sehr schwach nach-
gewiesen werden [Lib94]. In Abb. 6.7 b) sind die Mehrfachbeugungsreflexe der
Uberstruktur (Zelle gestrichelt gezeichnet) in der Nahe des NiAl-(0 0)-Reflexes zu
erkennen. Wegen ihrer relativ geringen Intensitat wird auf eine zum Oxid kommensu-
rable einlagige (Al-) Zwischenschicht geschlossen. Darauf deutet auch die starke
Reduktion der Substratreflexintensitaten bei den gemessenen LEED-I/V-Spektren,
die daneben keine Verschiebung der Peakpositionen gegenuber denen der reinen
Flache zeigen. Dies deutet auf eine darunterliegende unverédnderte NiAl(110)-
Substratstruktur.

Eine Analyse der LEED-Uberstrukturreflexprofile ergab eine Verbreiterung bzw.
Aufspaltung in der NiAl[110]-Richtung und eine Oszillation der Reflexbreite mit der
Periode der Substratzelle [Lib94]. Dagegen trat keine Abhangigkeit vom Streuvektor
parallel zur [001]-Richtung und dem senkrechten Impulsibertrag auf. Dies deutet auf
die Existenz von Antiphasen-Doménengrenzen (diese wurden auch mit dem STM
beobachtet). Eine quantitative Analyse ergab lateral um 3.6 + 0.3 A entlang [110]
verschobene Domé&nen mit mittleren Doméanenbreiten von 120 + 20 A entlang
derselben Richtung bzw. von mehr als 200 - 300 A senkrecht dazu.

In mehreren TEM-Untersuchungen an keilférmig bis auf ca. 10 A ausgedinnten
NiAl(110)-Kristallen, im UHV nach dem obengenannten Schema oxidiert, wurde der
dinne Oxidfilm als y-Al,03(111) identifiziert. Aus den durch Mehrfachbeugung an
Substrat und Film hervorgerufen Moiré-Streifen lie3en sich Gitterkonstanten bestim-
men, die maximal um 1% vom Literaturwert von 7.91 A fiir y-Al,O3 abwichen [KIi97].

Die Al,Oz-Dunnfilme auf NiAl(110) besitzen eine Bandliicke von 6.7 eV (im Volumen:
8 eV) mit einem 2 eV unterhalb der Leitungsbandkante lokalisiertem Fermi-Niveau,
wie spektroskopische Messungen ergeben haben [And99]. Sehr ahnliche Werte
findet man fir Al,Os/ NizAl(111) mit einer Bandlicke von 7 eV und einem 2.6 eV
unter der Leitungsbandkante liegenden Fermi-Niveau [Kan97]. Eine positive Bias-
Spannung von mindesten 2-2.5 V sollte also das Tunneln aus besetzten Zustanden
ermdglichen. In den STM-Bildern des Oxidfilms erkennt man dabei parallel verlau-
fende Doppellinien im Abstand von 9 A (entsprechend der halben Uberstrukturperio-
dizitat), 21° gegeniiber der [110]-Richtung gedreht [Hee00, Lib94, Ber94].
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Abb. 6.9: STM-Bild des Al,O;-Films
auf NiAl(110) mit einer Domaéanen-
grenze B-A. Es sind auch jeweils
Antiphasendoméanengrenzen  (B-B
und A-A) als helle Streifen erkennbar
(775 x 400 A, [Hee00]).

Abb. 6.10: STM-Bild des Oxidfilms bei gerin-
gerer Tunnelspannung. Man erkennt eine
quasihexagonale Anordnung von Spots in
den zwei Oxiddomanen, die durch eine 2 A-
Stufe getrennt sind. Die Oxidzellen sind weif3
hervorgehoben (210 x130 A, Upias = -2 V, | =
0.5 nA, [Lib94]).

Es treten zwei Sorten von Domanengrenzen auf: Abb. 6.9 zeigt ein Tunnelbild mit
einer Grenze zwischen zwei wegen der Symmetrie des Substrats auftretenden
Domaéanen A und B (in [Lib94] wird es eine Praferenz fir den Doméanentyp A regis-
triert mit einer mittleren GréRe von 120 + 60 A zu 520 + 290 A, elongiert in die [001]-
Richtung). Auf dem insgesamt flachen Oxidfilm werden ausschlie3lich Stufenhéhen
von 2 A registriert, die auf das darunterliegende Substrat zuriickzufiihren sind
(rechter Teil von Abb. 6.10). Alle Tunnelbilder bei héheren Bias-Spannungen zeigen
eine Vielzahl von Antiphasen-Doménengrenzen (helle Linien in Abb. 6.9) im Abstand
von 100 — 200 A [Fra00], die auf den Abbau der starken Verspannung zwischen
Oxidfilm und NiAl-Unterlage zuriickgefuhrt werden [Hgj01]. Diese lateralen Relaxa-
tionen verlaufen hauptsachlich entlang der dichtgepackten Richtungen des Oxids.
Bei sehr niedrigen Tunnelspannungen, bei denen aufgrund der groRen Bandliicke
kein Tunnelbeitrag des Oxids zu erwarten ist, sind atomar aufgeldste Reihen mit der
Periodizitat der Substratzelle sichtbar’. Da deren Positionen aber in Relation zur
Oxidzelle verschoben auftreten, wird bei [Lib94] die Existenz einer obersten kompri-

* Neuere Untersuchungen zur Bias-Abhéngigkeit der abgebildeten Stufenhéhe zeigen allerdings, daR
die Interpretation von STM-Aufnahmen wegen der Uberlagerung von Tunnelbeitrdgen aus Substrat
und Film mit Vorsicht zu betrachten ist [Hgj01]. Es wurde unter anderem fir Al,O3/NizAl gezeigt, dal3
bei Variation der Probenspannung zwischen +1.3 bis +4 V die scheinbare Hohe einzelner Oxidinseln
von Werten von 0 auf 3.5 A ansteigt. Bei Bias-Spannungen unterhalb von 1.3 V dominieren also die
Anteile des NiAl-Substrats.
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mierten Aluminium-Interfacelage vorgeschlagen, die an das Oxid angepal3t und nicht
mehr exakt rechtwinklig ist.

Bei Oxidation unterhalb der Sattigungsdosis wachst das Oxid in geschlossenen
Domanen (2d-Wachstum), wéhrend andere Teile der Oberflache unbedeckt bleiben
[Ber94, Hgj01].

Spektroskopische Untersuchungen ergaben fir die durch Tempern auf 1300 K
erzeugten Oxide (sowohl die schlechter geordnete Struktur mit dem Beugungsring
als auch fur die hochgeordnete) dasselbe EELS-Spektrum, was auf eine identische
lokale Struktur beider durch Sattigungsoxidation entstandenen Oxidfilme deutet
[Jae9l]. Es existieren 3 Schwingungsmoden, die mit korrelierten Schwingungen
zweier Sauerstoff- und Aluminiumlagen, nicht aber mit NiO-Schwingungen vertrag-
lich sind. Quantitativ sind diese besser mit der Volumenphase y-Al,O3 als mit a-Al,O3
zu erklaren. Auch aus dem Verlauf der UPS-Spektren lassen sich Anteile von Ni?*
oder elementarem Ni ausschlie3en. In einer weiteren HREELS-Arbeit interpretierten
M. B. Lee et al. zwei dieser Moden als Streckschwingungen der oktaedrisch und der
tetraedrisch koordinierten AlI**-Kationen gegen benachbarte O%Anionen [Lee00].
Aus dem Intensitatsverhaltnis beider Linien kann ein Besetzungsverhaltnis der
tetraedrischen zu den oktaedrischen Lickenplatze von 1 : 3.3 abgeschatzt werden.
Der 5 A diinne Aluminiumoxidfilm scheint auf anderen elastisch “harten” Substraten
eine ahnliche Struktur anzunehmen, wie vergleichbare Spektren fir das System
Al,0O3/Ru(0001) vermuten lassen [Lee00]. Auch in den XPS-Spektren des geordne-
ten Films lassen sich klar zwei verschiedene Al-Typen unterscheiden, entsprechend
der unterschiedlichen Koordinationsgeometrie von Oktaeder- bzw. Tetraederplatzen
[Jae9l].

In einer jungeren Arbeit wurde der Oxidationsverlauf in situ mithilfe der LEEM- (low
energy electron microscope) Technik beobachtet [McCO01]. In Dunkelfeld-Aufnahmen
liel3 sich unter Auswahl der (0 2)-Beugungsreflexe der Oxiduberstruktur gezielt das
Wachstum der beiden Oxid-Doméanen A und B bei verschiedenen Sauerstoffdosen
und Temperaturen beobachten. Die bei 600 K mit 1650 L O, oxidierte Probe zeigte
im LEEM-BIld keinerlei Ordnung. Bei einer Temperatur von 970 K bilden sich die
ersten Oxiddomanen, deren Flachenanteil und Groél3e mit der Temperatur wachst. Es
bleiben kleine oxidfreie Flecken auf der NiAl-Oberflache bestehen, mdglicherweise
aufgrund einer Kompaktierung des kristallinen Films aus der amorphen Vorform. Bei
einer Temperatur von 1290 K zerfallt die Oxidstruktur ausgehend von den Mehrfach-
stufenkanten. Die Verwendung einer niedrigen Dosis von 360 L fuhrt zu kleinen
diskreten Oxidinseln auf den Terrassen, wahrend deren Kanten vollstdndig mit Oxid-
streifen dekoriert sind.
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Theoretische Untersuchungen:

Wie die experimentellen Untersuchungsergebnisse zeigen, fuhrt die Oxidation von
NiAl unter niedrigen Dricken zur Ausbildung von 2 bis 3 Sauerstofflagen umfassen-
den Oxidfilmen mit einer Dicke von 5 — 8 A. Unter Verwendung von ab-initio-Dichte-
funktionalrechnungen in der LDA-N&herung wurde von D.R. Jennison et al. [Jen99]
die Stabilitat eines derartigen Al,O3-Films auf verschiedenen Metalloberflachen be-
rechnet, u.a. fir den Oxidfilm in Registratur mit dem Al(111)-Substrat (Gitterfehl-
anpassung: 2%). Hier wurde angenommen, dafl} diese Ergebnisse mit denen auf
Nickelaluminiumsubstraten vergleichbar sind, da Ni keine Wechselwirkung mit dem
Oxid zeigt. Als einzig stabile Konfiguration ohne Fehlstellen im Interfacebereich
stellte sich eine auf dem Aluminium chemisorbierte p(1x1)-Sauerstofflage mit da-
riberliegender Al- und Sauerstofflage heraus, die eine neutrale Al,Os-Einfachschicht
bilden. Drei Sauerstofflagen waren bereits instabil. Die Bindungsgeometrie der Inter-
face-Sauerstoffschicht entspricht fast ganz der des Systems O/Al(111) - p(1x1) und
zeigt auch einen vertikalen Lagenabstand von nur 0.7 A. 2.4 A dariiber sitzen die Al-
Kationen in Tetraederliicken, fast koplanar mit der terminierenden Sauerstoffschicht
(Lagenabstand 0.05 A) und mit einem Buckling von 0.3 A. Eine Bevorzugung von
Tetraederplatzen, die mit dem damit verbundenen Abbau der Oberflachenpolaritat
zu erklaren ist, ist fur die Aluminiumoxide ungewoéhnlich, weswegen die Autoren den
Film als 1-Al,O3 bezeichneten. Aus lokalen Zustandsdichterechnungen folgt eine
hohe lonizitdt des Films und Uberwiegend metallische Eigenschaften der obersten
bindenden Al-Substratatome.

Weitergehende DFT-Simulationen unter Verwendung grol3erer lateraler Zellen erga-
ben, dall weder eine ausschliel3liche Tetraeder- noch eine Oktaederlickenbeset-
zung, sondern eine 1:1-Besetzung die minimale energetische Konfiguration darstellt,
die auch den mittleren Al-Al-Abstand maximiert [Jen00]. Die Al-Kationen bilden dabei
abwechselnd Zick-Zack-Linien durch Besetzung von Tetraeder- und Oktaederliicken
entlang der Substratrichtung [1210], wodurch eine (2x1)-Uberstruktur der urspriing-
lichen Zelle gebildet wird. Auch mdglich sind linear besetzte Streifen entlang der
[1000]-Richtung mit geringfiigig hoherer Gesamtenergie. Durch die wahrend der Oxi-
dation zuféllig wachsenden Zick-Zack-Reihen sind eine hohe Dichte von Doménen-
grenzen bei Aufeinandertreffen verschiedener Reihen denkbar. Dieser Verlust an
langreichweitiger Ordnung im Al-Subgitter kann der Grund fiir das amorphe Verhal-
ten in Beugungsexperimenten sein. Die zickzackférmige Lickenbesetzung ahnelt
am starksten der A-Terminierungsebene von k-Al,Os, einer bei hoheren Tempera-
turen stabilen Phase mit einer A-B-A-C-Stapelreihenfolge des Sauerstoffgitters, die
unter anderem beim CVD-Lagenwachstum von Al,O3 auftritt. Innerhalb der Oxid-
Atomlagen kommt es zu einem starken Buckling, das fir die beiden O-Lagen ca. 0.8
A und fir die Oxid-Al-Lage 0.3 A betragt. Dabei spielt die mechanische Steifigkeit
des Substrats eine entscheidende Rolle, was durch die glatteren Atomebenen bei
der Rechnung mit Ru(0001) als Substrat gezeigt wird.
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Generelle Ergebnisse fur das System Al,O3/NiAl(110)

Es entsteht wahrend der Oxidation von NiAI(110) ein lokal hexagonal geordneter,
zwei Al- und O-Lagen umfassender Al,Os-Film mit einem Sauerstoff-Sauerstoff-
Abstand von 3.07 A, dessen Starke nur einen Bruchteil der Al,Os-Volumenelemen-
tarzelle umfaldt. Der anfangs amorphe Film ordnet sich erst bei hheren Tempera-
turen um 1300 K vollstandig, moglicherweise aufgrund der verstarkten Ni-Diffusion
in das Substratvolumen und ist dann langreichweitig geordnet. Er weist charakteris-
tische Liniendefekte auf (langliche Antiphasen-Domé&nengrenzen und substratbe-
dingte Spiegeldomanen) und ist wahrscheinlich sauerstoffterminiert [Win94]. Die
beobachtete groRe Uberstrukturzelle kann auf eine Deformation der hexagonalen
Grundstruktur zurtickgefuhrt werden, die eine Registratur mit dem Substrat herstellt.
Die Kommensurabilitdt entlang der NiAl-[110]-Richtung kann mit einer geringen
Abweichung von 2.6 % in den hexagonalen Gittervektoren eines y-Al,O3(111)-Films
hergestellt werden [Jae91]. Die von Jaeger et al. vorgeschlagenen Volumen-Al,Os-
Phasen missten zur Anpassung an die gemessene Zelle lateral um 9.5 x 6.7% (y-
Al,O3) bzw. 10.7 x 7.9% (a-Al,O3) expandiert werden, was zu einem mittleren
Sauerstoff-Sauerstoff-Abstand von 3.01 A fiihren wiirde. Diese massive Expansion
macht einen Vergleich mit der Volumenstruktur trotz der méglicherweise stark redu-
zierten Madelung-Energie eines solchen Films allerdings fragwurdig.

Ergebnisse spektroskopischer Messungen, durch die Ni als Bestandteil des Oxid-
films sicher ausgeschlossen werden kann, weisen auf eine eher y-Al,Os-artige
Struktur mit teilbesetzten Oktaeder- und Tetraederliicken hin. Die LEED- und STM-
Ergebnisse sprechen fur die Existenz einer unter dem Oxidfilm liegenden, kommen-
surablen (Al-) Zwischenlage.

6.3.5 Oxidstruktur bei anderen NiAl-Orientierungen

Al,03 / NiAI(111)

Das Symmetrie des Substrats begunstigt in diesem System die Bildung einer hexa-
gonalen, im LEED-Bild gut geordneten, inkommensurablen Oxid-Uberstruktur mit der
Gitterkonstante 3.04 A. Mit der Sattigungsdosis von 300 — 1000 L oxidierte und auf
900 - 1100 K getemperte Proben zeigten in den HREELS-Spektren eine Uberein-
stimmung mit y-Al,O3; [Fra87, Fra96], die beim Tempern tber 1100 K erzeugte
Phase dagegen mit a-Al,O3. Der Oxidfilm gibt dabei Sauerstoff ab und es bilden sich
reine (111)-Substratterrassen und oxidbedeckte (110)-Facetten. Dies scheint auf
eine hohere Stabilitat des Al,Os-Films auf der (110)-Oberflache von NiAl zuriickzu-
fuhren zu sein und eine Facettierung der Oberflache zu begunstigen.

Al,03 / NiAI(001)

Diese Flache ist einer der wenigen untersuchten Falle, in denen das Oxid durch den
gut Ubereinstimmenden Gitterabstand kommensurabel auf dem Substrat wéachst.
Unabhangig von der praparationsbedingten Anfangsterminierung von NiAl(001) (Al-,

130



Oxid-Diinnfilme auf Nickelaluminium

Ni-Terminierung bzw. die 'missing row’-Uberstruktur mit c(N2x3vV2)R45°-Periodizitét,
vgl. S.116) verlauft eine Oxidation bei Raumtemperatur nach dem gleichen Schema:
Durch Vergleich der HREELS-Spektren konnte P. Gassmann et al. zeigen, dal3 das
Oxid bei steigender Temperatur nacheinander verschiedene Phasenlbergange
durchlauft, die relativ gut mit dem Dehydrierungsdiagramm von Bohmit (Abb. 6.6)
ubereinstimmen [Gas94]. Das urspringlich amorphe Oxid ordnet sich ab 700 K zu y-
Al,O3 und bildet bei 1200 K die 6-Al,O3-Phase. In diesem Fall zeigen die elongierten
LEED-Reflexe eine p(2x1)-Uberstruktur, die bei Untersuchung mit einem empfind-
licheren SPA-LEED-System eine Aufspaltung zeigen und damit einer (9x1)-Oxid-
Uberstruktur zuzurechnen sind [Blu98a]. STM-Bilder zeigen stark asymmetrische,
geordnete Oxid-Domanen, die als Streifen entlang der NiAl-[100]- und [010]-
Richtungen wachsen. Die Streifen haben eine diskrete Breite von Vielfachen von 26
A und einen mittleren Abstand von 54 A und sind immer umgeben von Bereichen
des amorphen Oxids [Blu98a, Blu98b]. Auch Temperaturen von 1300 K fuhren zu
keiner Ordnung der amorphen Bereiche, die erst bei 1500 K abdampfen. In isolierten
Bereichen zwischen den geordneten Oxidstreifen scheint dagegen bei langerem
Tempern die NiAl-Matrix in vertikaler Richtung neu zu wachsen. Eine mdgliche
Erklarung fur die Struktur kann in dem Anwachsen der Deformationsenergie im
Interfacebereich Al,O3/NiAl durch eine starkere Gitterfehlanpassung senkrecht zu
den Streifen gesehen werden (Fehlanpassungsanisotropie). Dies fuihrt hier zu einer
Selbstlimitierung des lateralen Wachstums in einer Dimension.

Mithilfe von Oberflachenrontgenbeugung fiihrten A. Stierle et al. eine Strukturanal-
yse des als 0-Al,O3-Film angenommenen Oxids durch [StiOOb]: Die Dicke des Films
betragt unmittelbar nach der Raumtemperaturoxidation 4.9 A mit einem Abstand von
1.55 A der ersten Oxidlage von der obersten, reinen Nickelsubstratlage. Die Oxida-
tion bei 1225 K fiihrt dagegen zu einem rauhen, 7.5 A dicken Film, der auf einer zu
30 % aus Ni bestehen oberen Substratlage sitzt. Zusatzlich wird ein Wachstum von
20 A hohen 6-Al,O3-Inseln gefolgert.
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6.4 Al,O3 / NiAlI(110) — Experimentelle Durchfiihrung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Untersuchungen zur Oxidation der NiAl(110)- und
NizAl(111)-Oberflache mit Oberflachenrontgenbeugung (SXRD) und Elektronen-
beugung durchgefiihrt. Dies geschah in enger Kooperation mit der Oberflachen-
beugungsgruppe von G.R. Castro (Spanish CRG Beamline am ESRF, Grenoble),
insbesondere war hier O. Bikondoa wesentlich beteiligt [Bik04].

In den hier beschriebenen Experimenten wurden zwei verschiedene NiAl(110)-
Kristalle verwendet. Der erste der beiden (im folgenden NiAl#1 genannt, freund-
licherweise von G.R. Castro zur Verfiigung gestellt) besald eine quadratische Ober-
flache von 4.5 ~ 4.5 mm°. Die zweite Probe NiAl#2 wurde von der Firma MaTeck
geliefert und war kreisférmig mit einem Oberflachendurchmesser von 8 mm. Die
beiden 2.5 mm dicken Kristalle wurden standardmafig mit dem Laue-Verfahren
besser als 0.5° orientiert und optisch spiegelnd poliert.

Fur die erste Probe ergaben sich mit Oberflachenrontgenbeugung tberraschende,
von den Literaturwerten abweichende strukturelle Ergebnisse, wie im folgenden
beschrieben. Es wurde daher nach den Synchrotronexperimenten mit beiden Proben
aulerst umfangreiche SPA-LEED- und AES-Untersuchungen der Oxidation durch-
gefuhrt. Diese Messungen sind hier in Kap. 6.4.1 vorausgreifend aufgeftihrt, um die
Bewertung der spéater in Kap. 6.4.2 beschrieben Rontgenbeugungsergebnisse zu
erleichtern.

6.4.1 Voruntersuchungen an NiAl(110)

Die Praparationsserien wurden an der beschriebenen UHV-Kammer durchgefihrt
(vgl. S. 19), die Uber ein SPA-LEED-System mit einem Channeltron als Detektor und
ein konventionelles LEED-System verfluigte. Da sich die mit beiden LEED-Systemen
gemessenen Beugungsbilder qualitativ kaum unterschieden, werden im folgenden
nur die empfindlicheren SPA-LEED-Aufnahmen (2d-Scans) herangezogen.

Die NiAl-Proben wurden vor dem Einbau in die Kammer erst mit Aceton, dann mit
Isopropanol gespilt und mittels Molybdanklammern auf einem Mo-Kristallhalter mit
Widerstandsheizung montiert, der zur jeweiligen Analyse- bzw. Praparations-Sektion
durch Drehen bewegt werden konnte. Die Temperaturmessung erfolgte tber ein an
der Oberseite der Klammer befestigtes NiCrNi-Thermoelement und zuséatzlich tber
ein Pyrometer, mit dem zur Kontrolle die Oberflachentemperatur des glihenden Hal-
ters bestimmt wurde. Wegen der durch den Warmeubergang bedingten, unvermeid-

® Der Kristall bestand anfangs aus mehreren Kérnern, wie erst bei der LEED-Untersuchung anhand
der Aufspaltung der Reflexe festgestellt wurde. Durch zeilenweises Abscannen der Oberflaiche mit
dem Elektronenstrahl unter Beobachtung des LEED-Bildes wurde die Lage eines einkristallinen Korns
lokalisiert und der Kristall nachgeschnitten.
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lichen Temperaturdifferenzen zwischen Halter, Klemme und Probenoberflache sind
alle Temperaturangaben mit einem Fehler von ca. 20 K zu betrachten.

Der Basisdruck der Kammer lag wéhrend des Betriebs bei 17 10*° mbar. Nach jedem
Préaparationsschritt (Saubern der Oberflache, Oxidation und Temper-Phase) wurden
Augerspektren und Beugungsbilder aufgezeichnet, um die elementare Zusammen-
setzung und Oberflachengeometrie zu kontrollieren. Fir AES betrug die Energie der
anregenden Elektronen 3 keV bei einem Strom von 1.2 mA. Das Channeltron des
SPA-LEED-Systems wurden mit Gate-Zeiten von 15 ms betrieben, so dal3 bei einer
Auflésung von 400 ~ 400 Bildpunkten fir einen Scan des gewahlten Ausschnitts des
reziproken Raums etwa 16 min notig waren.

Wahrend einer SPA-LEED-Aufnahme bewegt sich der Elektronenstrahl durch die
Variation der elektrostatischen Ablenk-Felder leicht auf der Probenoberflache. Dies
fuhrte bei der sehr kleinen NiAl#1-Probe dazu, dal} Bereiche des reziproken Raumes
abgeschattet wurden, auf3erdem waren trotz Nachbearbeitung noch Anteile zuséatz-
licher Kristallkdrner vorhanden. In der folgendenden Beschreibung der Experimente
werden daher primar Ergebnisse der auf gleiche Weise praparierten NiAl#2-Probe
vorgestellt, die bei der vorher durchgefihrten Rontgen-Oberflachentopographie als
perfekter Einkristall charakterisiert wurde. In abweichenden Fallen wird gesondert auf
die NiAl#1-Probe eingegangen, die in der Synchrotronstrahlungsuntersuchung eine
neue Oberflachenstruktur offenbarte. Alle folgenden SPA-LEED-Aufnahmen sind der
hoheren Deutlichkeit wegen in inverser Darstellung wiedergegeben.

6.4.1.1 Praparation der reinen NiAl(110)-Oberflache

Fur die Praparation einer gut geordneten, sauberen NiAl-Oberflache wurde folgendes
Verfahren angewandt: Ein Zyklus bestand aus Ar*-lonenbeschul (Sputtern) unter
senkrechtem Einfall bei einer lonenenergie von 500 eV uber eine Stunde (bei spate-
ren Préparationen zeigten sich 30 min als ausreichend). Der Ar-Druck in Kammer
betrug dabei 6”10 mbar bei einem Kristallstrom von 11.0 mA. Nach Abpumpen des
Ar-Gases folgten weitere 30 Minuten Tempern bei 1225 K und langsames Abkuhlen
bei einer Rate von 10 K/min.

Da die Beugungsreflexe nach der ersten Praparation noch eine geringe Verbreite-
rung zeigten, wurde die Probe 18 h bei 1025 K getempert, wonach sich die Ordnung
deutlich erh6hte und der Untergrund im LEED-Bild abnahm.

Bei der Uberprufung der Oberflachenzusammensetzung mit Augerelektronen-
spektroskopie (AES) trat neben dem Kohlenstoff-Ubergang bei 272 eV ebenfalls die
Sauerstofflinie bei 506 eV auf. Nach vier Praparationszyklen sank die Konzentration
beider Fremdelemente unterhalb des detektierbaren Limits.

Abb. 6.11 zeigt ein SPA-LEED-BIld der sauberen NiAl(110)-Oberflache (Dimension
der Substratzelle: 2.89 ~ 4.08 A). In Abb. 6.12 ist ein Ausschnitt des Augerspektrums
des sauberen NiAI(110)-Kristalls wiedergegeben mit den charakteristischen Ni-LVV-
Linien bei 840, 768 und 710 eV und dem Al-LVV-Ubergang bei 1389 eV.

Mit den Peak-to-Peak-Verhaltnissen der Ni (840 eV) und Al (1389)-Ubergéange und
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Abb. 6.11 (links): SPA-LEED-Auf-
nahme der reinen NiAl(110)-Flache
(E=115 eV, inverse Darstellung) mit
Angabe der Reflexindizierung und
Substratrichtungen. Die Hintergrund-
intensitat ist etwa 4 GrolRenordnun-
gen niedriger als die Peak-Intensitat
des (0 0)-Reflexes.

Abb. 6.12 (unten):  Auger-Spektrum
der reinen NiAl(110)-Oberflache mit
den Ni-LVV- und der Al-KLL-Linie. Die
niederenergetischen metallischen Ni-
(60 eV) und Al-(65 eV) Linien, die be-
sonders sensitiv auf den Oberflachen-
Oxidationszustand sind, sind im Inset
wiedergegeben.
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des O (505 eV)-Ubergangs ist eine Beurteilung der quantitativen Oberflachenzusam-
mensetzung moglich. Die niederenergetischen Ubergange des AES-Spektrums (im
Teilbild in Abb. 6.12) andern sich besonders deutlich bei der Oxidation der Ober-
flache, insbesondere die Ni-M,3VV-Linie bei 60 eV und der Al-L,3VV-Auger-Peak bei
65 eV, deren Intensitat ein Mal3 fur den metallischen, nichtoxidierten Anteil beider
Metalle darstellt [Che86b, 1se89]. Da beide Linien relativ eng aufeinanderfolgen,
lassen sie sich zwar mit der hier begrenzten Energieaufldsung nicht quantitativ aus-
werten, ermoglichen aber durch Vergleich mit Literaturdaten qualitative Aussagen
Uber den Oxidationszustand der Oberflache.
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Abb. 6.13: Effekt des Sputterns bei Raumtemperatur: Augerspektrum der reinen NiAl(110)-
Oberflache nach Sputtern und Tempern bei 1225 K (1), einer 1 h (2) und 2 h (3) nur mit lonen-
beschuR gereinigten Oberflache mit deutlichen Ar (115 eV), C (272 eV) und O- (507 eV) Uber-
gangen (Inset). Die in (2) und (3) nur noch als Schulter erkennbare 65 eV-Al-Linie spiegelt die
starke Abnahme des Al-Gehalts als Folge des praferentiellen Sputterns wieder. Im Niederener-
gie-Spektrum sieht man eine resistente O-Kontamination als 54 eV- (Al,O3-) Schulter.

Bei spateren Préparationen zeigte es sich, dal3 sich der Kristall bei Temperaturen
von 925 bis 975 K viel effektiver von den Verunreinigungsanteilen, vor allem Sauer-
stoff, sdubern lie3. Die erhohte Temperatur fordert auRerdem wéhrend des lonen-
beschusses ein Ausheilen der Defekte und wirkt durch die hohere Diffusionsrate der
Al-verarmten Oberflache entgegen, ein Resultat der selektiven Abtragung von Alumi-
nium. Damit war meist nur ein einziger Zyklus noétig, um eine im Augerspektrum vollig
kontaminationsfreie und im LEED-Beugungsbild gutgeordnete p(1~ 1)-Oberflache zu
erzeugen.

Der Effekt der Al-Verarmung ist in Abb. 6.13 im Niederenergie-Spektrum einer durch
lonenbeschulR und Tempern auf 1225 K erzeugten reinen (Kurve 1) und zweier nach
1 und 2 h lonenbeschul’ bei Raumtemperatur praparierten Oberflachen (Kurven 2
und 3) erkennbar. Der metallische 65 eV-Al LysVV-Peak nimmt durch den lonenbe-
schul’ an Intensitat deutlich ab und wird zur Schulter, wahrend das Ni M,3VV-Auger-
signal bei 60 eV noch klar vorhanden ist. Zusatzlich tritt bei 54 eV eine Schulter auf,
die charakteristisch fiir oxidiertes Al** ist [Che86b], zuriickzufiihren auf eine Sauer-
stoffkontamination, die sich auch nach zweistiindigem Saubern nur wenig verringern
lie3. Gleichzeitig treten Ar- und C-Verunreinigungen auf, die nicht durch langeren
lonenbeschul3 allein abgebaut werden kénnen und erst beim Tempern verschwin-
den.
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6.4.1.2 Praparation des Al,O3-Oxidfilms auf NiAl(110)

Die Erzeugung dunner Oxidfilme wird wesentlich durch die Parameter Oxidations-
temperatur, Sauerstoffdosis und der Ordnungstemperatur bestimmt, die zur Bildung
des wohlgeordneten Oxidschicht notig ist. Bisherige Ergebnisse zeigen, dafld die
Variation des Sauerstoffpartialdrucks im Bereich kleiner als 10™° mbar einen relativ
geringen Einflu3 auf die Ausbildung des Dunnfilms auf NiAl besitzt. Bei deutlich
hoheren Driicken, etwa ab 10™" mbar und héher, bilden sich unter dem EinfluR hoher
Temperaturen mehrere 100 nm bis mm dicke Oxidfilme [Yan96]. Da in den meisten
Veroffentlichungen Gber UHV-praparierte Al,O3/NiAl(110)-Filme der exakte Prapara-
tionsvorgang nur angedeutet wird, wurde in dieser Arbeit die Oxidationsdosis,
Temperatur und Prozel3reihenfolge in vielen Einzelschritten variiert. Folgende
Préaparationsprozesse wurden untersucht:

1. Oxidation bei 600 K (entsprechend [Lib94]),

2. Oxidation bei Raumtemperatur und Tempern des Oxids (&hnlich [Jae91]),

3. Schrittweise Oxidation mit kleineren O,-Dosen und steigenden Oxidationstempera-
turen (entsprechend der Praparation wahrend des in Kap. 6.5.2 beschriebenen
Synchrotronexperimentes),

4. Oxidation einer durch lonenbeschuf’ rauhen und Ni-reichen Oberflache.

Ein einzelner Oxidationsvorgang eines unmittelbar davor gesauberten NiAl-Kristalls
lief in folgenden Phasen ab: Einstellen der Oxidationstemperatur, ziigiges Einlassen
von O3 bis zum geforderten Partialdruck, Oxidation Uber eine Zeitdauer entsprechend
der geforderten Dosis, zugiges Abpumpen des Sauerstoffs und Tempern bei einer
definierten Ordnungstemperatur Uber eine definierte Zeitdauer. Nach jedem Tempern
wurde die Probe kontrolliert abgekuhlt mit einer Geschwindigkeit von 10 K/min. Die
Reinheit des Sauerstoffatmosphére in der Kammer wurde wiederholt wahrend der
Oxidation mit dem Massenspektrometer kontrolliert.

Oxidation bei 600 K

Der Praparation von J. Libuda et al. [Lib94] folgend (auf der viele weitere Unter-
suchungen basieren) wurde bei einer Kristalltemperatur von 600 K und einem Patrtial-
druck von p(02)=5"10" mbar iber 55 min oxidiert, entsprechend einer Sauerstoff-
belegung von 1250 L. In den SPA-LEED-Aufnahmen sind daraufhin keine Reflexe
vorhanden, was auf eine stark ungeordnete, amorphe Oxidschicht deutet. Um den
geordneten Oxidfilm zu erhalten, wurde die NiAl-Probe anschlie3end 5 min auf 1200
K getempert. Danach zeigen sich nur aul3erst schwache Reflexe und eine sechsfach
aufgespaltene, diffuse Ringstruktur. Nach funfminttigem Tempern bei 1250 K sind
sehr scharfe und ausgepragte Uberstruktur- und Substratreflexe sichtbar, die alle
genau mit der beschriebenen Oxidstruktur von R.M. Jaeger et al. [Jae91] erklart
werden konnen, wie in Abb. 6.15 a (S. 138) dargestellt (durch die nicht optimale
Position der Probe ist rechts oben ein Teil des reziproken Raumes abgeschattet).
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Abb. 6.14: Beugungsbild des bei 600 K oxidierten (2500 L) und auf 1250 K getemperten,
gut geordneten Oxidfilms auf NiAl(110) (E = 80 eV) mit Angabe der Substrat- (a) und
Uberstrukturvektoren (b) und zweier Oxidzellen.

In diesem Stadium tritt der diffuse Beugungsring abgeschwacht noch auf und zeigt
eine Aufspaltung in 6 Ringsegmente im Winkelabstand von genau 60 °, die ihrerseits
in je zwei bis drei Teile zerfallen. Eine &ahnliche Aufspaltung des Rings wurde in
[Jae91] gezeigt. Generell kann die Ringstruktur durch viele auf der Oberflache will-
kurlich gegeneinander verdreht angeordnete hexagonale Doméanen einer Vorlaufer-
phase erklart werden. Setzt man das Tempern fort, ist nach weiteren 10 Minuten bei
scharfer werdenden Uberstrukturreflexen die diffuse Intensitat vollig verschwunden.
Die wiederholt durchgefuhrte Oxidation nach dem oben beschriebenen Préapara-
tionsprozeld liefert das in Abb. 6.14 wiedergegebene SPA-LEED-BIld (E = 80 eV),
das genau die nahezu rechtwinklige Oxidzelle der Dimension von 10.6 “17.9 A und
einem Innenwinkel von 88.7° besitzt, die in friheren Untersuchungen gefunden
wurde [Jae9l]. In der Abbildung bezeichnen die Basisvektoren a; und a, die NiAl-
Substratzelle, b; und b, die Oxid-Uberstrukturzelle. Es treten zwei zur [001]-Substrat-
richtung spiegelsymmetrische und 24.1° dagegen gedrehte Domanen auf, von denen
zwei Zellen gestrichelt eingezeichnet sind. Das Oxid ist dabei zum Substrat entlang
der [11 1] yia-Richtung uniaxial kommensurabel®.

® In Abb. 6.14 erkennt man dies, wenn man von der Spitze des Vektors b; ausgehend viermal den
Vektor b, antragt, wodurch die Position des Substratreflexes (0 1) (ay) erreicht wird.
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Abb. 6.15: SPA-LEED-Bilder der bei 600 K oxidierten (1250 L) und 1250 K getemperten NiAl(110)-
Oberflache (E = 115 eV): a) kurz nach dem Tempern auf 1250 K: Oxidiberstruktur und diffuser Ring
(Bildausschnitt: 140% a;) b) Detailbild des Ringsegmentes auf der [001]-Achse mit erkennbarer Auf-
paltung in drei Teile (Pfeile), mit gestrichelter Uberstrukturzelle (51% a,) c) Detailbild um den (0 0)-
Reflex mit den rez. Basisvektoren der zwei Doménen. Die Pfeile markieren 2 Mehrfachbeugungs-
reflexe im rechten oberen Quadranten (68% a;) d) Detailbild um den (0 -1)-Reflex (57% a;).

SPA-LEED-Scans von Teilbereichen des reziproken Raums, die eine genauere Ana-
lyse des diffusen Beugungsrings ermdglichen, sind in Abb. 6.15 b - d gezeigt (es wird
dabei immer die BereichsgréRe in Prozent der Lange des reziproken Substratvektors
a; angegeben). Der Ring besitzt einen Radius von 0.37 A entsprechend einem
hexagonalen Gitterabstand von 3.12 A, eine gute Ubereinstimmung mit dem von
Jaeger angegebenen Wert 3.07 A [Jae91]. Eines der beiden die [001]-Achse schnei-
denden Ringsegmente ist als Detailaufnahme in Abb. 6.15 b dargestellt, wobei eine
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Uberstrukturzelle einer Oxiddoméane gestrichelt eingezeichnet ist. Die diffuse Intensi-
tat konzentriert sich bei fortgesetztem Tempern bei 1250 K im reziproken Raum an
den mit Pfeilen gekennzeichneten Stellen innerhalb der sechs Segmente. Diese
Positionen liegen auf der [110]-Richtung des Substrats und ca. +7.5° dagegen ge-
dreht mit einer Verschmierung von je etwa 4°, was auf eine bevorzugte Orientierung
der metastabilen Vorlauferphase deutet.

Eine bei niedrigeren Temperaturen von 700 -1100 K stabile, hexagonale Uberstruktur
der Dimension 2.9 - 3.1 A wird bei vielen Ni,Al-Oxidsystemen als Vorlaufer einer gut
geordneten Hochtemperaturphase beobachtet [Jae91].

Ein Detail-Scan des Beugungsbildes um den (0 0)-Reflex gibt Abb. 6.15 c wieder.
Neben den durch Beugung an beiden Oxiddomanen verursachten Reflexen (Zellen
gestrichelt und gepunktet eingezeichnet) gibt es relativ schwachere, scharfe Spots,
die durch Mehrfachbeugung an den beiden Gittern des Substrats und der Uberstruk-
tur erklarbar sind (Pfeile). Diese treten auch in der Umgebung des (-1 0)-Substrat-
reflexes (Abb. 6.15 d) auf, gleichzeitig ist wie auch bei den anderen Substratreflexen
eine leichte Streifung entlang der [110]-Richtung zu erkennen, ein Hinweis auf eine
Oxidfilm/Substrat-Fehlordnung entlang dieser Richtung.

Oxidation bei 300 K (Raumtemperatur)

Der geordnete Oxidfilm kann auch durch Oxidation bei Raumtemperatur und an-
schlieRendes Tempern erzeugt werden, was nach allen bisherigen Berichten erst zu
einer amorphen (und in LEED diffus erscheinenden) Oberflache fihrt. In den durch-
gefuhrten Versuchen wurde die saubere Oberflache Uber eine Dauer von 55 min bei
einem Partialdruck p(O,)=1"10"° mbar ( Dosis : 2930 L) oxidiert, die der doppelten
Sattigungsmenge entspricht.

Durch die Verwendung langer Signalintegrationszeiten ist es mit dem SPA-LEED
maoglich, auch schwéachere Reflexe vom Hintergrund zu trennen. Abb. 6.16 a - e gibt
eine Serie von SPA-LEED-Bildern wieder und zeigt die Entwicklung des Beugungs-
bilds im Verlauf des beim Tempern induzierten Ordnungsvorgangs. Die Graustufen-
werte der Intensitat sind einheitlich und anschlieBendem Tempern zwischen 250
Counts (Hintergrund) und 30000 Counts normiert. Die Serie in Abb. 6.17 zeigt die
Evolution der diffusen Ring-Beugungsintensitat in einem Ausschnitt um den (-1 0)-
Substratreflex (Normierung: 250 - 10000 Counts).

Im Beugungsbild der ungeordneten Flache nach der Oxidation (Abb. 6.16 a) sind
neben den schwach erscheinenden Grundstrukturreflexen und ersten Anzeichen des
diffusen Ringes vier starkere Reflexe um den (0 0)-Strahl erkennbar. Da diese an
den Positionen der Mehrfachbeugungsreflexen von Abb. 6.15 c liegen, missen
bereits bei 300 K kleine Bereiche der erst bei hohen Temperaturen gut geordneten
Uberstruktur auf der Oberflache vorliegen. Das bei der gleichen Praparation aufge-
nommene Detailbild um den (-1 0)-Substratreflex ganz rechts in Abb.6.17 a zeigt
links neben dem Grundstrukturreflex sehr schwach vier dem Ring zuzuordnende
Spots und daneben links zwei weitere Reflexe an Positionen, die nicht der bekannten
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Abb. 6.16: Verlauf der Temperns der bei
Raumtemperatur oxidierten NiAl(110)-Ober-
flache (E = 115 eV, 117% b,, Intensitat
normiert auf 250 — 30000 Counts):

a) direkt nach der Oxidation von 2930 L

b) nach 10 min Tempern bei 1250 K

¢) weitere Oxidation bei 300 K (1350 L)

d) nach 10 min Tempern bei 1300 K

€) nach 20 min Tempern bei 1300 K

Die diffuse Intensitat des Rings und Hinter-
grunds nimmt ab und verlagert sich in die
Substrat- und Oxidreflexe. Im Vergleich zur
Oxidation bei 600 K sind die Substratreflexe
wesentlich intensiver.
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Abb. 6.17: Entwicklung der diffusen Ringintensitat der bei Raumtemperatur oxidierten NiAl(110)-
Oberflache (E = 80 eV, 117% b,, normiert auf ein Intervall von 250 — 10000 Counts) als Folge des
Temperns: a) direkt nach der Oxidation von 2930 L b) nach 5 min Tempern bei 1200 K c) weitere
Oxidation bei 300 K (1350 L) und 10 min Tempern auf 1275 K d) nach 10 min Tempern bei 1300 K.
Neben dem schwéacher werdenden Ring bleiben 6 Reflexpositionen (Pfeile) erhalten, die weder zu
Substrat noch Uberstruktur gehoren.

Struktur zugeordnet werden kdnnen. Nach finfmindtigem Tempern des Oxidfilms bei
1200 K ist ein geschlossener Beugungsring sichtbar (Ab. 6.17 b), der nach weiteren
10 min bei 1250 K in sechs Fragmente mit hexagonaler Symmetrie zerfallt (Abb. 6.16
b). Da aus Auger-Messungen eine starke Abnahme des Sauerstoffanteils der Ober-
flache folgte, wurde die Probe mit 1350 L bei 300 K nachoxidiert. Das daraufhin auf-
gezeichnete SPA-LEED-BIld in Abb. 6.16 c zeigt aul3er einer leicht erhdhten Hinter-
grundintensitat keine Veranderungen. Nach 10 min Tempern bei 1250 K schreitet die
Fragmentierung des Beugungsringes weiter voran (Abb. 6.17 c). Erst bei einer Tem-
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peratur von 1300 K (Abb. 6.16 d, 10 min) treten scharfe Reflexe der Hochtemperatur-
Oxidstruktur auf, die diffuse Intensitat wird schwéacher (Abb. 6.17 d, 20 min) und ein
gut entwickeltes Reflexbild bei geringem Hintergrund bildet sich aus (Abb. 6.16 e, 30
min). Die sich aus der diffusen Intensitat herausbildenden Reflexe bleiben wahrend
des gesamten Prozesses an den beschriebenen Positionen erhalten und verschwin-
den selbst nach langerem Tempern bei 1300 K nicht vollstandig. Verglichen mit der
Oxidation bei 600 K (Prap. 1, vgl. Abb. 6.16 e mit Abb. 6.14) ist die relative Intensitéat
der Uberstrukturreflexe wesentlich niedriger, die der Substratreflexe dagegen deut-
lich héher. Dies kann mit einer Verdichtung der Oxidinseln und Bildung oxidfreier
Substratbereiche wahrend des durch das Tempern induzierten Ordnungsvorgangs
erklart werden.

Schrittweise Oxidation bei 300 bis 850 K

Bei der wahrend der Synchrotronmessung oxidierten NiAl#1-Probe wurde eine neue
Uberstrukturzelle von 3.97 ~ 3.92 A bei 73.3° Innenwinkel mit Réntgenbeugung ge-
funden (Kap. 6.4.2.2). Zur Uberpriifung wurde der Praparationsablauf, eine stufen-
weise Oxidation (200 - 500 L O;) bei steigenden Temperaturen mit folgend angeho-
bener Ordnungstemperatur, wie hier beschrieben genau reproduziert.

Die saubere Probenoberflache wurde bei 520 K zuerst mit Sauerstoff der Dosis 180 L
belegt (p(0,)=3"10" mbar) und 5 min bei T = 975 K getempert. Nach dieser Behand-
lung sind im LEED-BIld nur schwach die Substratreflexe erkennbar (Abb. 6.18 a).
Dem friheren Ablauf entsprechend folgte eine Oxidation des auf 850 K geheizten
Kristalls mit 300 L und Tempern bis auf 1250 K fur 5 min. Daraufhin erscheint die
bekannte Uberstruktur (Zelle 10.6 ~ 17.9 A) stark ausgepragt und neben der diffusen
Ringstruktur sind keine Reflexe zu beobachten (Abb. 6.18 b, fir den exakten Ablauf
der Oxidationsschritte siehe Tab. 6.6, S. 160). Das aul3erordentlich scharfe und
deutliche Beugungsbild in Abb. 6.18 c entsteht nach Tempern auf 1300 K fir 5 min
und bleibt bei den weiteren Oxidationsschritten unverandert. Die Substratreflexe
erscheinen wesentlich schwacher als bei der Oxidation bei 300 K, auch sind um den
Ursprung sehr viele Mehrfachbeugungsreflexe auflésbar (Abb. 6.18 d). Ausschlag-
gebend fur die Ausbildung des derart gut geordneten Oxidfilms scheint neben der
hohen Ordnungstemperatur vor allem die erhdhte Oxidationstemperatur (850 K) zu
sein. Bei keinem Schritt konnte an den Positionen der mit Rontgenbeugung ver-
messenen neuen Uberstruktur im SPA-LEED-BIld Intensitat beobachtet werden.
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Abb. 6.18: Schrittweise Oxidation der NiAl(110)-Oberflache (E = 80 eV, normiert auf 250 — 10000
Counts): a) direkt nach Oxidation von 180 L O, und Tempern auf 975 K b) nach 5 min Tempern bei

1250 K c¢) nach 5 min Tempern bei 1300 K d) Detailaufnahme um den (0 0)-Reflex mit scharfen
Mehrfachbeugungsreflexen.

Oxidation einer rauhen Oberflache

Eine nach lonenbeschul nicht ausgeheilte NiAl-Oberflache sollte durch den stark
erhohten Ni-Anteil (bevorzugte Abtragung des leichteren Elements Al) ein verander-
tes Oxidationspotential und eine grol3e atomare Rauhigkeit besitzen. Zur Prifung
dieses Einflusses auf den Oxidationsprozel3 wurden die NiAl(110)-Proben 2 Stunden
einem Ar*-lonen-Bombardement (E = 500 eV, p(Ar) = 6”10 mbar, | = 5 mA) unter-
zogen und anschlielRend bei Raumtemperatur mit einer Dosis von 340 L oxidiert.
Nachfolgendes Tempern auf 1075 K fuhrt zu der in Abb. 6.19 gezeigten Serie von
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Abb. 6.19: SPA-LEED-Bilder der durch lonenbeschul? aufgerauhten, Ni-reichen Oberflache, normiert
auf 150 — 10000 Counts: a) 70 eV, b) 60 eV, c) 40 eV: Nach Oxidation von 340 L und 10 min Tempern
auf 1025 K treten diagonal gestreifte Reflexe an Substrat- und c(1” 1)-Positionen auf. Bei niedrigen
Energien dominiert der diffuse Beugungsring.

normiert auf 150 — 100000 Counts: d) 40 eV: Nach mehrfacher Oxidation bei 300 K und Tempern auf
bis zu 1275 K (10 min) ist nur noch der sechsteilige Ring mit je zwei bevorzugten Positionen (z.B.
rechts neben dem (1 0)-Reflex vorhanden.

Beugungsbildern: Zwischen den NiAl-Substratreflexen sind zusatzlich (besser er-
kennbar bei den niedrigeren Energien) zentriert angeordnete Reflexe einer c(1”1)-
Uberstruktur sichtbar. Die geringe Beugungsintensitét zeigt den niedrigen Ordnungs-
grad der Oberflache. Die Uberstrukturreflexe wie auch der (0 0)-Reflex weisen eine
kreuzférmige Streifung in Richtung der Diagonalen der NiAl(110)-Zelle auf. Bei einer
Energie von 40 eV ist der bekannte Beugungsring wieder klar erkennbar, zusatzlich
dessen Aufspaltung in die zwei diskrete Reflexe im rechten Teil von Abb. 6.19 c, die
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auch schon bei den anderen Praparationen aufgetreten waren. Eine Fortsetzung des
Temperns bei 1175 K (10 min) bewirkt lediglich eine verstarkte Intensitat des sechs-
teiligen Beugungsrings und der Substratreflexe.

Die c(1”1)-Struktur kann mit einer veranderten obersten Substrat-Atomlage erklart
werden, bei der jede zweite Ni/Al-Reihe entlang der Diagonalen der Oberflachen-
zelle ([11 1]-Kristallrichtung) durch eine vollstandige Ni-Reihe ersetzt wird. Dies er-
gibt eine Zelle der Dimension 5.0 ~ 5.0 A mit einem Innenwinkel von 75.5°. Mogliche
Adsorptionsplatze fur den Sauerstoff waren dann On-top-Positionen von Aluminium
und/oder Nickel. Dies stande auch im Einklang mit dem reduzierten Al-Gehalt, der
einen massiven Einflu® auf die Oxidationskinetik hatte. Die x-férmige Streifung des (0O
0)-Reflexes deutet auf die auf das Sputtern zurtickzufiihrende starke Fehlordnung in
der Diagonalenrichtung der NiAl-Zelle bzw. auf die kleine Domé&nengroRRe.

Eine wiederholte Oxidation bei Raumtemperatur (p(O2) = 57107 - 2710° mbar, 340 L
- 900 L) und Tempern bei 1200 K ergab keine qualitativen Anderungen. Ein Beispiel
fur den danach erreichten Ordnungszustand gibt Abb. 6.19 d. Nach 10 minttigem
Tempern auf 1300 K, der optimalen Ordnungstemperatur bei den vorhergehenden
Versuchen, verschwinden die c(1”1)-Uberstrukturreflexe im LEED-Bild vollstandig.
Eine mogliche Ni-Diffusion aus den Ni-Reihen im o.g. Strukturmodell ins Volumen
konnte dabei die Ursache sein. Wiederholte Oxidationsversuche fihrten zum
gleichen, erstaunlichen Ergebnis. Die Ni-reiche, durch lonenbeschul aufgerauhte
Oberflache ist demzufolge resistent gegen die Ausbildung des gut geordneten Oxid-
films, der sich auf der gewohnlich praparierten Oberflache bildet. Es tritt dagegen in
schwécherer Form nur die Vorlauferphase des geordneten Oxids auf, die sich in
einem Beugungsbild in Form des diffusen Rings &auf3ert. Diese Oxidationsresistenz
macht weitergehende Studien mit der derart praparierten Legierungsoberflache sehr
interessant, insbesondere um zu klaren, ob Nickel- bzw. Nickelaluminiumoxide bei
der Stabilisierung eine Rolle spielen.

6.4.1.3 AES-Untersuchungen und chemische Zusammensetzung

Augerelektronenspektroskopie laflit sich als eine sehr empfindliche Sonde fir eine
vergleichende Analyse der Oberflachenzusammensetzung einsetzen. Die mit einer
Auflésung von 0.5 eV (im Lock-in-Modus) gemessenen differenzierten Spektren
entsprechen sowohl fur die reine als auch die oxidbedeckte Oberflache sehr gut den
Literaturdaten [Ise89, Add99].

Fur die Raumtemperaturoxidation der NiAl#1-Probe ist in Abb. 6.20 nur der beson-
ders oberflachenempfindliche niederenergetische Teil (30 - 100 eV) gezeigt. Der Al
L23VV-Auger-Ubergang bei 65 eV, ein Indikator fiir den Anteil metallischen Alumini-
ums ist nach der Oxidation (5400 L) verschwunden (als Schulter noch erkennbar),
wéahrend der O KVV-Peak bei 512 eV konstant zunimmt (nicht gezeigt). Zugleich
treten die fir AI** charakteristischen Linien bei 46.5 und 56 eV auf [Ise89, Che86b].
Demgegenuber verringert sich das metallische Ni M,3VV-Augersignal bei 60 eV
weniger, mit dem fehlenden Ni**-Ubergang bei 53.5 eV [Add99] ein Zeichen dafiir,
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Abb. 6.20: AES-Spektren einer bei
Raumtemperatur oxidierten und
5400L O,, 1200K  stufenweise getemperten Probe
(Nr. 2 in Abb. 6.22). Die metalli-
schen Ni MyVV- (60 eV) und Al
Lo3VV (65 eV)-Linien verschwinden
bei Oxidation fast und erscheinen
ab 1300 K wieder. Die neu auf-
tretenden Ubergange bei 46.5 und
56 eV sind auf Al,O3 zurlickzufiih-
ren [Ise89]. Die gezeigten nieder-
energetischen Spektren stimmen
sehr genau mit denen der auf an-
dere Weise praparierten Oxidfilme
gut Uberein.

dN(E)/dE [arb. units]

30 40 50 60 70 80 90 100
kinetic energy [eV]

daf3 keine Oxidation des Nickels stattfindet.

Eine quantitative Bewertung der differenzierten Spektren ist unter Verwendung der
Peak-to-Peak-Hbhen der hoherenergetischen Linien (Al LVV: 1389 eV, O KLL 505
eV, Ni LVV 841 eV) moglich. In den Experimenten mul3te der Kristallhalter fir die
einzelnen Mel3- und Préparationsschritte oft geschwenkt werden, so daf die Mel3-
geometrie nicht exakt reproduzierbar war. Daher werden im folgenden die Peak-to-
Peak-HOhen von je zwei Elementlinien in ein Verhéltnis zueinander gesetzt. Die
damit bestimmten Verhaltnisse sind im wesentlichen unabhéngig von Kkleinen
Schwankungen in der Geometrie und erlauben, angetragen gegen die Praparations-
temperatur, Aussagen Uber die Veranderung der Zusammensetzung des Oxidfilms
und der Oberflache. Der experimentelle Fehler muf3 bei den angegebenen Peak-to-
Peak-Verhaltnissen auf etwa 10 % angesetzt werden.

Abb. 6.21 zeigt die O/Ni-, O/Al- und Al/Ni-Relationen fur vier verschiedene Prépara-
tionen der NiAl#1-Probe, darunter die Oxidation bei Raumtemperatur (1 und 2), bei
850 K (3) und die oben beschrieben stufenweise Oxidation (4). Alle Messungen
zeigen ein nur wenig um den Wert 0.5 schwankendes Al/Ni-Peak-to-Peak-Verhaltnis,
das auch fur die saubere NiAl-Oberflache beobachtet wird. Dies ist ein Hinweis, dal3
der EinfluR des Oxidfilms (Elektronenabsorption, Al-Gehalt des Films) auf die metalli-
schen Signale relativ gering sein muf3. Der beim Tempern der bei Raumtemperatur
oxidierten Probe gleichzeitig erhdhte Al-Anteil spricht fir eine bereits friher bei
hohen Temperaturen beobachteten Segregation an die Oberflache. In Abb. 6.20 er-
scheinen in den zugehdrigen niederenergetischen Spektren die metallischen Al- und
Ni-Linien ab etwa 1300 K wieder. Zusammen mit der kontinuierlichen Abnahme des
Sauerstoffgehalts in Abb.6.21 (Prap. 2) ist das ein Beleg fur die Bildung begrenzter
Oxidinseln, die mit Bereichen der unbedeckten NiAl-Flache koexistieren.
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Abb. 6.21: Uberblick iiber die Augermessungen mit Probe NiAl#1. Die Peak-to-Peak-Verhaltnisse der
Elementlinien sind gegen den Praparationsschritt angetragen. Folgende 4 Praparationen sind gezeigt: 1)
Raumtemperaturoxidation (3400 L), Tempern auf 1125 K, 2) Raumtemperaturoxidation (5400 L), stufen-
weise Tempern auf 1200, 1225, 1275 und 1325 K, 3) Oxidation (150 L) bei 850 K und Tempern bei 800
und 1300 K, 4) die oben beschriebene schrittweise Oxidation.
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In Abb. 6.22 a - c sind die Relationen fur O(505 eV)-Ni(841 eV), Al(1389 eV)-Ni(841
eV) und Al(1389 eV)-O(505 eV) gegen die jeweilige Praparationstemperatur fur drei
verschiedene Praparationen der Probe NiAl#2 angetragen: fur die Oxidation bei
Raumtemperatur (durchgezogene Linie), fir die Oxidation bei 850 K (offene Kreise)
und die Oxidation bei 975 K mit anschlie3ender Nachoxidation bei 1200 K. Dabei
wurde jedesmal eine Sattigungsdosis von mehr als 2000 L Sauerstoff verwendet. Bei
dem bei Raumtemperatur oxidierten Kristall zeigt das Verhaltnis der O-Ni-Peakhdhen
(Teilbild a) eine langsame Abnahme bis etwa 1250 K. Ab dieser Temperatur nimmt
der Sauerstoffanteil der Oberflache rapide ab, wenn man von einem etwa konstant
bleibendem Ni-Anteil ausgeht (was aus dem fir alle Praparationen nahezu konstan-
tem Al/Ni-Verhaltnis folgt und auch zu erwarten ist, da Ni nicht an der Oxidation teil-
nimmt). Das parallel dazu stark ansteigende Al/O-Verhaltnis ist wieder ein Hinweis
auf die Bildung oxidfreier Bereiche auf der NiAl(110)-Flache, nimmt man eine fiur
Al;O3 eine gleichbleibende Stochiometrie von 2:3 an.

In der Literatur wird eine vollstdndige Desorption des Oxidfilms erst 1400 - 1500 K
berichtet, weit unterhalb der Schmelztemperatur von a-Al,O3 (2345 K). Die hier auf
verschiedene Weise praparierten Oxidfilme beginnen alle ab einer Temperatur von
etwa 1350 K abzudampfen. Kurzes Tempern auf 1400 K entfernt das Oxid vollstan-
dig, unabhangig von der zu Bildung verwendeten Oxidationstemperatur und
Entstehungsgeschichte. Dabei scheint die Oxidlage vollstandig zu sublimieren,
erkennbar an einem von Kontaminationen freien Augerspektrum und dem scharfen,
untergrundfreien p(1” 1)-LEED-BiIld.

Fir das bei 975 K gebildete Oxid reduziert sich der relative O-Anteil beim Tempern
von 1240 auf 1325 K (Bild 6.22 a) weitaus weniger, das Al-O-Verhaltnis bleibt
annahernd konstant. Wéahrend eine zweite Nachoxidation hier jeweils den Al-Anteil
erhoht (Dreiecke in Teilbild b und c), andert sich das Sauerstoff-Nickel-Verhaltnis
nicht. Das Verhaltnis Al-Ni bleibt auch wahrend der Oxidationsexperimente mit der
zweiten Probe im wesentlichen konstant und stimmt mit dem gemessenen Wert fur
die reine Oberflache tberein (gestrichelt eingezeichnet).

Die Rolle von Bor bei der Oxidation der NiA#1-Probe

Nach der Oxidation der NiAl#1-Probe war im Augerspektrum immer eine relativ breite
Linie bei 187 eV vorhanden, die nach Vergleich mit tabellierten Standardspektren
[Hed95] als Bor-KLL-Ubergang identifiziert werden konnte (Abb. 6.23). Da in keinem
zuvor in der UHV-Kammer durchgefiihrtem Experiment eine Kontamination mit Bor
aufgetreten war und eine Verunreinigung des Sauerstoffgases mit dem Massen-
spektrometer nicht nachweisbar war, muf3 es sich um einen Bestandteil des NiAl-
Kristalls handeln.

Eine durch lonenbeschul3 und Tempern auf 1225 K bzw. durch Abdampfen des
Oxids bei Temperaturen gro3er als 1350 K praparierte reine NiAl(110)-Oberflache
zeigte im Augerspektrum die dem Element Bor Linie bei 187 eV nicht oder nur mini-
mal. Tempern allein rief keine nennenswerte Anreicherung von Bor an der Ober-
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Abb. 6.23: Auger-Spektren der bei 300 K mit 5000 L oxidierten NiAl#1-Probe nach 15 min Tempern
auf 1) 1225 K, 2) 1275 K und 3) 1325 K. Der Ubergang bei 187 eV (B KLL) wird auf eine Kontamina-
tion mit Bor zurtickgefihrt.

flache hervor. Dagegen war bei der Raumtemperaturoxidation der 187 eV-Ubergang
deutlich vorhanden, verstarkt noch nach der Bildung des geordneten Oxidfilms. Ein
Einbau von Bor in das Oberflachenoxid ist demzufolge wahrscheinlich, fiihrt schein-
bar aber zu keiner neuen Uberstruktur, wie aus den LEED-Bildern zu folgern ist.
Betrachtet man die aus den Spektren bestimmten quantitativen Veranderungen in
den Peak-to-Peak-Verhaltnisse fur B(187 eV)-Ni(842 eV) und B(187 eV)-O(505 eV)
in Abb. 6.24, so erkennt man eine grundséatzliche Abnahme von B mit steigender
Temperatur sowohl in Relation zu Ni als auch zu O fir verschiedene Praparationen.
Dies ist nicht mit einem stéchiometrischen Einbau etwa in ein Aluminiumborat verein-
bar. Nur die bei Raumtemperatur oxidierte und anschlie3end getemperte Probe zeigt
einen starken Anstieg von B/O mit der Temperatur, der aber vielleicht eher auf eine
Desorption des Sauerstoffs zurlickzuftihren ist.

Die NiAl#1-Probe, die spater auch im Synchrotronstrahlungsexperiment verwendet
wurde weist also betrachtliche Spuren von Bor im Oberflachenbereich auf, die aber
ausschlief3lich nach der Oxidation nachweisbar sind. Um die Duktilitat der sproden
polykristallinen Legierung bei Hochtemperaturdeformation zu verbessern, wird bei
technischen Anwendungen oft Bor in Konzentrationen von 0.1 - 0.5 at.% zu NiAl bzw.
NisAl hinzulegiert, weil es bevorzugt an die Korngrenzen segregiert und eine gute
Léslichkeit und Beweglichkeit im NiAl-Kristall besitzt [van01, Koc01]. Dies soll vor
allem auf eine metallische Bindung zu den Nickelatomen in den Ni-reichen Liicken-
platzen zurlckzufihren sein, an die Bor im Unterschied zu den aluminiumreichen
bevorzugt bindet [Win00]. Andererseits hat Bor eine eher geringe Tendenz, an freie
Oberflachen zu diffundieren. Bei der Raumtemperaturoxidation bei Umgebungsdruck

149



Oxid-Dunnfilme auf Nickelaluminium

B(187eV) / Ni(841eV) B(187eV) / O(505eV)
1,0 T T T 1,0
O einmal bei 300 K oxidiert (5000 L)
A einmal bei 850 K oxidiert (150 L) A O

g 08, @ bei 575-1200 K oxidiert (je 300 L) los
R
=
0 A
>
X 0,6 o A 11 10,6
()
a O
é [ ] O ® / A
% 044 1 1 O— g 104
L (
- °

0,21 1 1 10,2

{ °
1200 1250 1300 1350 1200 1250 1300 1350
Temperatur [K] Temperatur [K]

Abb. 6.24: Peak-to-Peak-Verhéltnisse des Bor- (187eV) Ubergangs zum a) Ni(841eV) und b)
0O(505eV)-Ubergang fiir verschiedene Praparationen in Abh. von der Temperatur. Wahrend das
Verhéltnis B-Ni und B-O bei steigender Temperatur fir die bei hoheren Temperaturen oxidierten
Proben abnimmt, bleibt das B/Ni-Verhaltnis fur die Raumtemperaturoxidation ungeféhr konstant. Der
Anstieg von B-O (durchgezogene Linie, b) ist auf Sauerstoffdesorption zurtickzufihren. Bor wird
also nicht stéchiometrisch in das Oxid eingebaut.

druck von mit 0.5 at.% B dotiertem NizAl konnte mit einem Raster-Elektronenmikros-
kop im Auger-Modus die Anreicherung von Bor festgestellt werden. Dies betrifft eine
Oberflachenschicht von weniger als 10 A, wie aus Ar*-sputter depth profiling-Messun-
gen folgte [van01]. Gleichfalls konnte auch eine starke Zunahme des B-Gehalts der
Oberflache in Verbindung mit einer fortschreitenden Oxidation in der umgebenden
Vakuum-Restgasatmosphére beobachtet werden.

Die Ursache flr die verstarkte Oberflachensegregation von Bor bei Anwesenheit von
Sauerstoff kann in der besonders hohen B-O-Bindungsenergie gesehen werden (B-
O: 816, Al-O: 448, Ni-O: 364, in kJ/mol [van01]).

6.4.1.4 Zusammensetzung der NiAl#1-Probe

Die chemische Zusammensetzung der NiAl-Probe wurde mit der Mikrosonde (EPMA)
genauer untersucht. Der Kristall war zuvor zur Passivierung nach der Standardproze-
dur im UHV oxidiert worden. Durch die hohe Eindringtiefe des Elektronenstrahls wird
mit der Mikrosonde Rontgenfluoreszenz bis zu einer Tiefe von mehreren mm in der
NiAl-Probe angeregt und der Oberflachenbeitrag ist vernachlassigbar. Unter Verwen-
dung von Ni- und Al-Vergleichsstandards wurde die elementare Zusammensetzung
an 15 statistisch Uber die quadratische Probenoberflache verteilten Punkten und an
20 Punkten entlang der Diagonalen bestimmt (Upeam = 15 KV, lpeam = 9.7 MA, Austritts-
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winkel: 40°). Abb. 6.25 zeigt das Histogramm der gemessenen Haufigkeitsverteilung
der Al-Konzentration. Der mittlere prozentuale Anteil von Al betragt 51.14 % und liegt
nur an wenigen Mel3punkten mit 56 — 60 % deutlich dartber. Damit besitzt der
Nisg 9Alsy 1-Kristall fast die stoéchiometrische Zusammensetzung (durch den leichten
Al-UberschuB sollten Punktdefekte in Form von Ni-Fehlstellen auftreten, vgl. Kap.
6.2.1).

Bei einer nachfolgenden Rontgenfluoreszenzuntersuchung tber den gesamten ver-
fugbaren Wellenlangenbereich konnte kein Fremdelement nachgewiesen werden.
Die im Rahmen der AES-Untersuchung gefundene mdgliche Verunreinigung mit Bor
laRit sich aus zwei Grinden dennoch nicht ausschlieen: Die Fluoreszenzlinie des
Bors laRt sich im Spektrum nicht von einer Ni-Linie h6herer Ordnung trennen, aul3er-
dem kann selbst bei mit der EPMA nicht mehr nachweisbaren Bor-Volumenkonzen-
trationen durch Segregation eine nennenswerte Anreicherung an der Oberflache
erfolgen.
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Abb. 6.25: Ergebnis der Mikrosondenuntersuchung zur Stéchiometrie der Probe NiAl#1:
Der mittlere prozentuale Al-Gehalt (Mean) betragt 51.14 %, der Ni-Gehalt 48.86 % bei
einer Standardabweichung (SD) von 2.2. Die Datenbasis umfal3t 35 Mel3punkte.
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6.4.2 Rontgenoberflachenbeugung an Al,O3/NiAl(110)

Die Oberflachenbeugungsexperimente der reinen und oxidierten NiAl(110)-Flache
wurden an der ID3-Beamline der European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) in
Grenoble in einer achttagigen MeRperiode durchgefihrt. Die Synchrotronstrahlung
wurde an einem Undulator erzeugt und nachfolgend von einem stickstoffgeklhlten
Si(111)-Doppelkristall-Monochromator die Photonenenergie von 17.12 keV (Wellen-
lange A = 0.7244 A) selektiert. Die hohe Energie erlaubte die Erfassung eines groRRen
Bereich des reziproken Raums bei weitgehender Reduktion der Ni-Fluoreszenz-
strahlung. Die NiAl#1-Probe (Dimension 4.5 x 4.5 mm) wurde auf ein Bornitrid-
Keramikheizelement montiert, das mit Elektronensto3heizung fir Temperaturen bis
zu 1500 K ausgelegt war. Fur die Temperaturmessung stand ein am Kristallhalter
fixiertes Chromel-Alumel-Thermoelement zur Verfugung. Sowohl Probenpraparation
als auch Réntgenmessung erfolgte in einer UHV-Kammer mit sechs-Kreis-Diffrakto-
meter (z-Achsen-Geometrie) bei horizontal liegender Probenoberflachennormale.
Eine ausflhrliche Beschreibung des Diffraktometers und der Beamline findet sich in
[Fer95]. Der Basisdruck der UHV-Kammer, die zusatzlich mit Einrichtungen flr
lonenbeschul’, RHEED und Auger-Spektroskopie ausgerustet war, lag im Bereich
von 1x10™'° mbar, konnte allerdings im Verlauf des Experiments bei Temperaturen
des BN-Kristallheizers von mehr als 1400 K auf Werte bis zu 10™° mbar ansteigen.
Nach Einschleusen in die Vakuumkammer wurde der NiAl(110)-Kristall mit den
(10 2)-und (1 -1 1)-Volumenreflexen orientiert und die Oberflache mit einem Laser
optisch parallel zur Strahlrichtung ausgerichtet. Es zeigte sich, dafl die (110)-Flache
des Kiristall einen vergleichsweise grof3en Fehlschnitt (miscut) von 0.987° besal}. Die
dadurch aufgetretenen Schwierigkeiten in der Behandlung der Melidaten, vor allem
durch Einfall im Bereich des kritischen Winkels, werden im Anhang diskutiert.

6.4.2.1 SXRD-Messung der reinen NiAl(110)-Oberflache

Die reine Oberflache wurde wie in den Voruntersuchungen prapariert durch einen 60-
minltigen Ar*-lonenbeschu® (Ea=1.5 keV, p(Ar)= 5x10° mbar, lkisar=15 mMA) bei
einer Probentemperatur von 850 K, anschlieendem Tempern auf 1150 K flr 15 min
und kontrolliertem Abklhlen auf Raumtemperatur. Nach sechs Zyklen stellte sich ein
guter Ordnungszustand und eine mit AES Uberprifbare Reinheit der Oberflache ein.
Mit Oberflachenrontgenbeugung wurde an den Reflexpositionen der bekannten Oxid-
struktur ([Jae91], im folgenden als HT1 bezeichnet) bzw. der bei dieser Messung ge-
fundenen neuen Oxid-Uberstruktur HT2 (vgl. Kap. 6.4.2.2) keine Beugungsintensitét
gemessen, so dal} die Existenz dieser Oxide mit Sicherheit ausgeschlossen werden

konnte.
Gemal der Zelle von NiAl(110) (CsClI-Struktur, vgl. Einheitszelle Abb. 6.4, S. 115)
wurden fur die Messung die lateralen reziproken h-, k-Koordinatenachsen parallel zu
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den [001] und [110]-Kristallrichtungen und die I-Koordinate in vertikaler Richtung
parallel zur [110]-Richtung der NiAl(110)-Oberflache gewahlt. Dies entspricht einem
rechtwinkligen Oberflachengitter der Dimension ap x V2ao (ao = 2.887 A). Die rezi-
proke Koordinate von | = 1 senkrecht zur Oberflache entspricht also einem Impuls-
Ubertrag von 2n/ay.

Innerhalb einer MelRdauer von vier Stunden wurden folgende 11 Grundgitterstabe
(CTRs) bei einem Einfallswinkel von 0.5°, weit oberhalb des kritischen Winkels von
0.162° bei NiAl vermessen:

(101), (011, (111),(201), (021),(221),211), (1-11), (-101), (2-11)und (-1 11).

Die gemessenen scharf ausgepragten NiAl-Reflexe bei relativ schwachem, konstan-
tem Hintergrundsignal sprechen fur einen hohen Ordnungsgrad der reinen Flache.
Als Beispiel ist in Abb. 6.26 a ein 6-Scan des (0 -1 0.2)xia -Reflexes’T abgebildet, der
in diesem Experiment zur Kontrolle des durch Verunreinigung der Oberflache bewirk-
ten Intensitatsabfalls vor jedem Grundgitterstab gemessen wurde.

Der Ordnungsgrad der Oberflache lalt sich anhand der Winkelbreite der unter strei-
fendem Ein- und Ausfall gemessenen (in plane-) Substratreflexe mit verschwinden-
dem senkrechten Impulsubertrag abschatzen. Die Halbwertsbreite (FWHM) betrug in
plane 0.028 - 0.035° (bei | = 0.2) und stieg bei den out of plane-Reflexen bis auf 0.16
- 0.44° an (bei | = 3.65). Nimmt man an, dal} die Reflexverbreiterung ausschlie3lich
aus der begrenzten Ausdehnung gleichphasig streuender Oberflachendomanen
resultiert, 1Rt sich mit einer typischen in plane-Halbwertsbreite von 0.03° fir den
Reflex (2 0) eine mittlere DomanengréRe von 3600 A berechnen. Geht man von einer
idealen NiAl(110)-Oberflache aus, so wirde die hier bestimmte Fehlorientierung von
ca. 1° bei einer Stufenhéhe von 2.04 A eine Terrassenbreite von 120 A zur Folge
haben, also viel kleiner als der berechnete Wert.

Wahrend der Messung stellte sich heraus, daf in die NiAl-Probe ein zweites, gegen
die Hauptorientierung verkipptes Kristallkorn enthielt®. In den meisten 6-Scans wurde
dieses zusatzliche Intensitatsmaximum, etwa 1° gegen die Orientierung des Zentral-
peaks verschoben, miterfaldt. Als Beispiel ist in Abb. 6.26 b der Reflex (1 1 2.45)
wiedergegeben. Die Aufspaltung machte aufwendige Intensitatskorrekturen nétig, die
im Anhang beschrieben werden.

Die Integralintensitaten wurden durch Anpassen von Doppel-Lorentz- oder -Gaul3-
Kurven bestimmt, wobei die Halbwertsbreite des zweiten Korns auf dem Wert des
ersten Korns festgehalten wurde. Im Verlauf der vierstindigen Datenaufnahme fiel
die Intensitat des Kontrollreflexes etwa linear um 10 % ab. Alle Intensitatswerte
wurden dementsprechend korrigiert und die adaquaten Flachen-, Lorentz- und Pola-
risationskorrekturen durchgeflhrt. Nach Mittelung der Intensitaten entsprechend der
Oberflachensymmetrie von p2mm konnten folgende 7 unabhangige Gitterabbruch-

" Der Index NiAl steht fiir die Indizierung der Reflexe nach dem Substratpositionen, um eine Unter-
scheidung von der spater verwendeten Indizierung nach den Oxid-Uberstrukturen HT1 und HT2 zu
ermoglichen.

® Das bereits im Rahmen der LEED-Voruntersuchung gefundene zweite Kristallkorn konnte durch das
nachtragliche Zuschneiden der Probe offenbar nicht véllig beseitigt werden.
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Abb. 6.26: 6-Scans von Reflexen der reinen NiAl(110)-Oberflache a) in plane-Reflex
(0 -1 0.2), mit einer Lorentzkurve angepaldt (FWHM = 0.1°). b) (1 1 2.45)-Reflex: Ein
zusatzliches fehlorientiertes Kristallkorn streut hier in einen 1.28° versetzten zweiten
Peak. Fur eine korrekte Auswertung wurde die Intensitat durch eine Doppel-Lorentz-
kurve mit identischen Halbwertsbreiten angepal3t.

stabe zur Analyse der Struktur herangezogen werden (siehe Abb. 6.27, S. 156):
011),02D,(101),(111,(201),(211)und (221).

Der Datensatzes umfaldte nach den durch die Reflexaufspaltung nétigen Korrekturen
97 symmetrisch gemittelte Intensitatswerte.

154



Oxid-Dunnfilme auf Nickelaluminium

Strukturanalyse der reinen NiAl(110)-Oberflache

Im Rahmen der Strukturanalyse erfolgte zuerst die Anpassung der zwei obersten
Al/Ni-Lagen, also eine vollstandige Elementarzelle senkrecht zur Oberflache. Die
schematische atomare Anordnung und Nomenklatur entspricht Abb. 6.4 (S. 115). Zu
Beginn der Rechnungen wurden die (Debye-Waller-) Temperaturfaktoren aller Atome
auf einen Wert von B = 0.5 gesetzt, der mit einer Schwankungsbreite von 10 %
sowohl mit convergent beam Transmissionselektronenmikroskop- [NUc98] als auch
mit EXAFS-Messungen [Bre97] bestimmt wurde. Infolge der p2mm-Symmetrie der
NiAl(110)-Zelle besitzen die in jeder Lage sitzenden Nickel- und Aluminiumatome nur
die vertikale z-Koordinate als raumlichen Freiheitsgrad. Spater wurden die Tempera-
turfaktoren isotrop verfeinert. Eine anisotrope Verfeinerung fur die Temperaturfakto-
ren der obersten Lage ergab keine signifikante Verbesserung des als Gutemal} ver-
wendeten ungewichteten R-Werts R, und wurde deshalb verworfen. Als letztes
wurde auch der Rauhigkeitsparameter B, urspringlich auf den Wert 0 gesetzt (ideal
glatte Oberflache), mit den restlichen strukturellen Parametern angepalfit. Die Uber-
einstimmung der Strukturrechnungen mit den experimentell bestimmten Intensitaten
zeigt Abb. 6.27, die dazugehdérenden Parameter sind in Tabelle 6.3 aufgeflhrt. Flr
den Fit wurden ein Skalenfaktor fur die Intensitaten, 4 strukturelle und 5 nichtstruktu-
relle Parameter (4 z-Lagen und ein Rauhigkeitswert) angepal’t, also insgesamt 10
Parameter. Die MeRergebnisse werden mit einem gewichteten R-Wert von R,, =
0.159 (R, = 0.181, die Verfeinerung erfolgte hier immer auf die Intensitaten) gut
wiedergegeben. Das oberste Al-Atom zeigt die von fruheren Studien bekannte
Auswartsrelaxation, das oberste Ni-Atom ist um einen vergleichbaren Wert einwarts
relaxiert. Die Relativverschiebung Ryiai in der ersten Lage (rippling) betragt dabei
0.165 A und fir die zweite Lage nur noch 0.011 A. Eine im AnschluR versuchte
Anpassung der Atompositionen der dritten und vierten Lage ergab im Rahmen der
Fehlergenauigkeit keine signifikant bessere Ubereinstimmung.

Temperaturschwingungen und Fehlordnung tragen beide zur Schwachung der
Reflexintensitaten bei und sind oft schwer in der Analyse zu trennen. Hier sind die
Temperaturfaktoren der zweiten Lage mit Werten von etwa 1.0 A? deutlich héher als
die der Oberflachenlage, ein Zeichen fur eine mogliche raumliche oder chemische
Fehlordnung. Es wurde in einer zweiten Rechnung tberprift, ob mit einer Anpassung
der Temperaturfaktoren fur die Ni- und Al-Volumenatome sich ein anderes Verhalten
zeigen wurde. Die Werte der verfeinerten Parameter, deren Anzahl durch die zwei
Temperaturfaktoren auf 12 steigt, sind in Tab. 6.4 aufgefihrt. Es ergibt sich eine
deutliche Verbesserung des Fits, verbunden mit nur geringfigig veranderten Atom-
koordinaten und Temperaturfaktoren fur die oberste Lage. Dagegen ist die Ni/Al-
Relativverschiebung der zweiten Lage mit 0.025 A wesentlich gréRer. Die kleineren
Werte fiir die Temperaturfaktoren im Volumen (B = 0.3 A? fir Ni und 0.4 A? fir Al)
und fur die zweite Lage rechtfertigen aber dieses Vorgehen. Auch stimmen die Werte
der Temperaturfaktoren fur die oberen drei Lagen sehr gut mit den in einem lonen-
streuexperiment bestimmten [Yal87] (vgl. S. 115) Uberein. Die Oberflachenrauhigkeit
ist mit einem Wert  =0.106 nur noch halb so grof3 wie in der ersten Strukturrech-
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nung, entsprechend einer root-mean-square-Rauhigkeit 6;ms = 0.74 A.

Im Weiteren wurde auch eine Verfeinerung mit zusatzlich freigegebenen Besetzungs-
faktoren fur die obersten zwei Atomlagen durchgefuhrt. Dabei wurde, von der un-
relaxierten Startterminierung ausgehend, eine zusatzliche Besetzung eines Teils der
Ni-Platze mit Al-Atomen und umgekehrt erlaubt, um die praferentielle Segregation
einer Komponente zu simulieren. Da sich jedoch fur Besetzungsfaktoren, die von 1.0
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Tab. 6.3: Ergebnisse der Strukturanalyse fur die reine NiAl(110)-Oberflache bei konstanten Bulk-
Temperaturfaktoren von 0.5. Die z-Koordinaten sind in Einheiten des vertikalen Zellabstands von
4.083 A angegeben, die thermischen Schwingungen als B-Faktoren. Az und Adj bezeichnen die
prozentualen Abweichungen von absoluter z-Position und Ni- bzw. Al-Lagenabstand bezogen auf den
idealen Lagenabstand (2.041 A), Ry die Rippling-Amplitude Ni/Al. R-Werte: R,, = 0.159, R,= 0.181.

Atom z-Position Temp.faktor [A%] Az (%) Ad;(%)  Rwia[A]

1. Lage Ni 0.4780 +0.0005 0.799 +0.053 -44+01 -3.8+04 0.165 +0.007
Al 0.5185 +0.0011 0.417 +0.016 +3.7 +0.2 +3.8 +0.3

2.Lage Ni -0.0029 +0.0014 0.962 +0.043 -0.6 +0.3 -0.6+0.3 0.011 +0.007
Al -0.0003 +0.0004 1.029 +0.107 -0.1 +0.1  -0.1 0.1

Bulk Ni -0.5 0.5 0 0 0
Al -0.5 0.5 0 0

Rauhigkeit = 0.257 +0.037

Tab. 6.4: Ergebnisse der Strukturanalyse fur die reine NiAl(110)-Oberflache flur zusatzlich angepalite
Bulk-Temperaturfaktoren (Nomenklatur wie oben). R-Werte: R,, = 0.145, R,= 0.120.

Atom z-Position Temp.faktor [A%] Az [%]  Adj [%] Ryial [A]

1.Lage Ni 0.4776 +0.0008 0.822 +0.045 -4.5+0.2 -3.6+05 0.164 +0.0
Al 0.5178 +0.0012 0.586 +0.012 +3.6 +0.2 +3.3 +0.6

2.Lage Ni -0.0045 +0.0018 0.577 +0.041 -0.9+04 -09x04 0.025+0.0
Al 0.0015 +0.0017 0.631 +0.053 +0.3+0.3 +0.3 +0.3

Bulk Ni -0.5 0.303 +0.027 0 0 0
Al -0.5 0.403 +0.031 0 0

Rauhigkeit = 0.106 +0.035

Tab. 6.5: Vergleich der mit verschiedenen experimentellen Methoden bestimmten Amplituden Ryya
und prozentualen Lagenabstandsanderungen Adj.

Methode Ref. Ad12(Ni) Ad12(A|) Adzg(Ni) Ad23(A|) RNi/AI [A]
LEED I/V  [Dav85] -6.0 +4.6 0.22
[Han96] -3.95 +5.45 -0.95 0.0 0.19
MEIS [Yal87] -7.0+20 +5.0+20 +1.0+20 -1.0+2.0 0.24
LEIS [Mul88] 0.21
SXRD [Han96] -3.4 +3.9 0.15
[Sti01] 6.0 +10.0 0.33
diese Arbeit -4.5+0.2 +3.6+02 -0.9+04 +0.3+0.3 0.16
Ab initio  [Che86a] -6.61 +9.58 0.33
[Han95] 7.0 +4.5 0.23
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abwichen, keine besseren Fit-Ergebnisse einstellten, mul® von einem vollig stdchio-
metrischen Ni/Al-Verhaltnis innerhalb der Oberflachenlagen ausgegangen werden.
Dagegen liefert die Besetzung von Ni- Platzen mit Al und umgekehrt bei unverander-
tem Ni/Al-Verhaltnis bis zu einem Wert von etwa 5 % leicht bessere Ergebnisse. Es
kann also chemische Unordnung in diesem Umfang angenommen werden.

Die Analyse der SXRD-Daten liefert flr die Ni/Al-Relativverschiebung (rippling) der
auRersten Lage einen Wert von 0.164 A, geringer als die in friilheren LEED-Analysen
gefundenen 0.22 A [Dav85] bzw. 0.19 A (fir einen gréReren Datensatz) [Han96].
Tabelle 6.5 zeigt einen Vergleich der mit verschiedenen Verfahren bestimmten
rippling-Amplituden und prozentualen Anderungen der Al- und Ni-Lagenabsténde
(vgl. Literaturiibersicht in Kap. 6.2.4, S. 114). Die grofte Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen dieser Arbeit ergibt sich fir eine Rontgen-Reflektivitatsmessung [Han96]
mit dem rippling von 0.15 A. In einer spater mit einer weiteren NiAl(110)-Probe
wiederholten Messung, an der der Autor dieser Arbeit nicht beteiligt war, wurden die
hier beschriebenen Strukturergebnisse gut bestatigt [Tor01].

Die Amplitude der differentiellen Ni/Al-Relaxation reduziert sich in der folgenden Lage
auf 0.025 A und verschwindet bei der dritten Lage innerhalb der Fehlers. Damit kann
die oszillierende Lagenrelaxation nicht bestatigt werden, die in einer ab initio-Studie
basierend auf der embedded-atom technique verdffentlicht wurde [Che86a). Fur die
NiAI(110)-Terminierung sollten exponentiell ins Volumen gedampfte, mit einer Perio-
de von zwei Atomlagen oszillierende Lagenabstande Ad, .+1 auftreten. Diese sollten
fur Ni und Al abwechselnd gegenphasig kontrahieren und expandieren, so dal} ein
deutliches ‘rippling” bis in die sechste Lage bestehen bleiben mufite.

6.4.2.2 SXRD-Messung der oxidierten NiAl(110)-Oberflache

Um die Entstehung des Oxidfilms in der zeitlichen Entwicklung zu beobachten, wurde
die Probe in mehreren Zyklen oxidiert und anschlielend getempert, wie in Kap.
6.4.1.2, S.142 beschrieben. Im ersten Schritt wurde die unmittelbar praparierte reine
Oberflache durch Einleiten von Sauerstoff in die Diffraktometerkammer bei Raum-
temperatur 1100 s lang oxidiert, bei dem gewéhlten Partialdruck von p(O2) = 5x107
mbar also mit einer Dosis von 430 L. Wahrend des Oxidationsprozesses wurde konti-
nuierlich die Intensitat des (1 0 0.2)nia-Reflexes bei fester Detektorpositionierung
aufgezeichnet. In Abb. 6.28 ist der zeitliche Verlauf wiedergegeben. Obwohl nicht in
der Nahe des besonders oberflachensensitiven Antiphasenpunkts (I = 0.5) gemessen
wurde, zeigt sich ein starker Abfall der Intensitat, der mit dem Aufrauhen der Ober-
flache erklart werden kann. Die Sattigungsdosis ist offensichtlich noch nicht erreicht,
wie der annahernd lineare Abfall nach der Hélfte der Oxidationsdauer zeigt®.

® Nimmt man ein einfaches Extinktionsmodell I(t) = lg exp(-x(t)/3) fUr die Réntgenstrahlung mit zeitlich
wachsender Oxiddicke x(t) an, 1aBt sich die Kurve nur fur einen Wachstumsexponenten ¢ = 1.43 an-
passen (fiir das bei Oxiden oft auftretende parabolischem Wachstum ware ¢ = %, also x(t) « t*, siehe
z.B. [Fra0O0b]).
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Abb. 6.28: Zeitlicher Verlauf der Intensitat des (1 0 0.2)-Grundgitterreflexes bei der ersten
Oxidation der reinen Flache bei Raumtemperatur. Der Abfall ist in erster Naherung linear;
die Sattigung ist bei der in dem Zyklus verwendeten Dosis von 430 L noch nicht erreicht.
Zur besseren Kennzeichnung des zeitlichen Abfalls wurde ein einfaches exponentielles
Modell an die MeRpunkte angepal’t (durchgezogene graue Linie).

Nach weiteren Oxidationsschritten bei Raumtemperatur bis zu einer Dosis von 900 L
und Tempern auf steigende Temperaturen zwischen 850 bis 1300 K waren nur sehr
schwache Uberstrukturreflexe meRbar. Deswegen wurde mit einer neupraparierten
Oberflache die stufenweise Oxidation wiederholt. Zwischen den Praparationsphasen
wurden die Reflexpositionen der urspringlich von Jaeger et al. mit SPA-LEED
gemessenen Oxiduberstruktur HT1 kontrolliert, die eine Oberflachenzelle von 10.55 x
17.88 A mit 88.6° Innenwinkel, 24.1° gegen die NiAl-[110]-Richtung gedreht auf-
weist [Jae91]. Hier wurde nur vergleichsweise schwache Beugungsintensitat gefun-
den. Mit Linear-Scans entlang der h- und k-Richtungen wurde der reziproke Raum
abgesucht und aufgetretene Intensitatsmaxima mit 6-Winkelscans fur verschiedene
out-of-plane-Werte genauer untersucht (Abb. 6.29). Dabei traten an den Positionen
einer Uberstrukturzelle mit den Basisvektoren (in Substratkoordinaten)

(0.76 0.03)nia und (-0.24 -1.03)nial

und deren Vielfachen ungewohnlich scharfe und intensive Reflexe auf. Diese wiesen
senkrecht zur Oberflache (entlang I) einen kontinuierlichen Intensitatsverlauf auf, sind
also eindeutig einer zweidimensionalen Uberstruktur zuzuschreiben. Der Symmetrie
des NiAl-Substrats entsprechend war eine zweite Domane vorhanden, deren Posi-
tionen durch Spiegelung an den h- und k-Koordinatenachsen entstehen. Ein Oxidfilm
mit vergleichbaren Zellabmessungen bei der Oxidation von NiAl(110) wurde bis jetzt
nicht beobachtet; diese neue Uberstruktur wird im folgenden mit HT2 bezeichnet.
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Abb. 6.29: k-Scans im reziproken Raum zur Suche nach weiteren Uberstrukturreflexen. Entlang
der h-Achse ([001]-Richtung von NiAl) betragt der Abstand 0.05. Neben den intensiven Grund-
strukturpositionen (vorne rechts: Flanke des (0 0)-Reflexes, hinten links (1 -1), hinten rechts (1 0))
sind schwécher einige Reflexe der Uberstrukturen HT2 und HT1 sichtbar.

Tab. 6.6: Praparationsschema des SXRD-Oxidationsexperiments, mit Angabe des Auftretens der
neuen Uberstruktur HT2 und der bekannten HT1-Uberstruktur.

Zyklus | Oxidations- |Dosis [L] Ordnungs- Uberstruktur
temperatur [K] Temperatur [K] Dauer [min]
1 520 180 990 5.5 keine Reflexe
2 850 300 1270 5.0 HT2
3 960 220 1370 2.0 HT2
4 1230 450 1230 10.0 HT2
5 1250 1030 1300 2.0 HT2
6 1260 510 1260 5.0 HT2, HT1
7 1260 230 1310 5.0 HT2, HT1

Die zeitliche Entwicklung eines der neu aufgetretenen HT2-Uberstrukturreflexe ist in
Abb. 6.30 wahrend der einzelnen Praparationsschritte dargestellt. In den nach ver-
schiedenen Oxidationsschritten gemessenen 6-Scans des Uberstrukturreflexes
erster Ordnung (0.76 0.03)nia, der im folgenden als (1 O)yr2 bezeichnet wird, tritt
anfangs nur ein schwach vom Untergrund trennbarer Reflex auf. Bei der Oxidations-
temperatur von 960 K (Zyklus 3) wird dieser deutlicher und gewinnt nach der Hoch-
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Abb. 6.30: Zeitliche Entwicklung der HT2-Uberstruktur: Winkelscans des (0.76 0.03 0.2)yiar-
Reflexes, angetragen gegen die rez. Koordinate h des Substrats (Praparationsbedingungen
wie in Tabelle 6.6). Nach Oxidation bei 1230 K in Zyklus 4 tritt ein scharf ausgepragter
Reflex auf, die geringfligig héheren Praparationstemperaturen in den folgenden Schritten
fihren zu einer Verringerung der Halbwertsbreite und zum Auftreten weiterer Nebenpeaks.
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Abb. 6.31: Linescans entlang der rez. Substratkoordinate h um den Wert k = -1. Einige Uber-

strukturreflexe sind markiert (der Index % pezeichnet die 2. spiegelsymmetrische Doméane).
Zum besseren Verstandnis der Reflexpositionen siehe Abb. 6.32.
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temperaturoxidation bei 1230 K in Zyklus 4 stark an Intensitat. Die weiteren Oxida-
tionsschritte bei nur geringfugig hoheren Oxidations/Praparationstemperaturen
fuhren hauptsachlich zu einer Reduktion der Halbwertsbreite und des Untergrund-
signals; aul’erdem treten weitere Nebenpeaks (fur k = 0.012 und 0.020) ungeklarten
Ursprungs auf. Abb. 6.31 zeigen die nach dem sechsten Praparationsschritt entlang
der reziproken Substratkoordinate h gemessenen Linescans in der Umgebung des
Grundgitterreflexes (0 -1)nia.  Verschiedene Reflexe der beiden symmetrisch
aquivalenten HT2-Domanen sind aufgeldst und lassen sich exakt zuordnen (siehe
Reflexschema in Abb. 6.32).

In plane —Datensatz und exakte Bestimmung der HT2-Uberstrukturzelle

Bereits wahrend der Messung wurden die Transformationsmatrizen fur die Reflex-
positionen der neu entdeckten, in zwei Domanen auftretenden inkommensurablen
HT2-Uberstruktur so genau wie mdglich bestimmt. Fir den (1 0)yr2-Uberstruktur-
Basisvektor wurden dabei die Koordinaten (0.76 0.03)nia, gefunden, fir den (0 1)y12-
Vektor die Koordinaten (-0.24 —1.03)nia. Ein Vertauschen der Vorzeichen liefert
jeweils die Positionen der zweiten Domane, die durch Spiegelung an der h- bzw. k-
Koordinatenachse entsteht, wie es auch in der Schemazeichnung Abb. 6.32 deutlich
wird. Dabei fallen die (h —h) yr2-Reflexpositionen der Uberstruktur und die (h —h)niar-

g
24 3 . & 3¢

4+ NiAl substrate
* HT1, domain 1
o HT1, domain 2
® HT 2, domain 1
O HT 2, domain 2

Ky [SUbDStr. rec. |. u.]
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hya [SUbDSTr. rec. |. u.]

Abb. 6.32: Schematische Wiedergabe des reziproken Raums der mit SXRD gemessenen
AlL,O3/NiAl(110)-Flache. Die Positionen der nur schwach meRbaren HT1-Struktur (Jaeger et
al., [Jae91]) ist durch kleine Kreise, die der intensiven HT2-Struktur mit wesentlich kleinerer
Einheitszelle durch grol3e, gefillte Kreise markiert. Die zweiten auftretenden Doménen sind
jeweils als offene Kreise dargestellt. Entlang der [111]- (2. Domé&ne:[11 1] -) Richtung stim-
men die Reflexe von Substrat und Uberstruktur Gberein.
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Abb. 6.33: in plane-6-Scans des (1 0 0.2)yr>-Reflexes der 1. Domane (links)
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Abb. 6.34: Gemessener Bereich des reziproken Raumes der HT2-Uberstruktur. Die in plane-
Reflexe sind als offene Kreise dargestellt (Radius entspricht der Intensitat), die gemessenen
Uberstrukturstébe sind als Kreuze angegeben.

Positionen des NiAl(110)-Substrats zusammen, gleiches gilt analog fur die zweite
spiegelsymmetrische Domane. Wie bei dem bekannten, uniaxial kommensurablen

HT1-Oxidfilm ist hier eine Registratur von (Oxid-) Uberstruktur und der NiAl-Metall-

oberflache entlang einer Richtung vorhanden.
Eine genauere Bestimmung der Zellparameter war mit der gro3en Zahl von in plane-

Reflexen der HT2-Uberstruktur méglich, die bei einem senkrechten Impulsiibertrag |
= 0.2 gemessen wurden. Fir diese und alle weiteren Scans der HT1- und HT2-Uber-

strukturreflexe wurde aus Intensitatsgrinden ein Einfallswinkel von 0.15° gewahlt.
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Es konnte ein fast vollstandiger Datensatz fur den Reflexbereich von hyre = -6 bis +6
und kyt2 = -3 bis +3 mit insgesamt 49 signifikanten Intensitaten gemessen werden.
Abb. 6.33 zeigt die Winkelscans des (1 0)nr2-Reflexes der ersten und des (0 1)u12-
Reflexes der zweiten Domane. Die FWHM-Halbwertsbreite der Reflexe liegt in der
Grollenordnung von 0.3° und ist damit etwa 3 - 5 mal grof3er als bei den Substrat-
reflexen der reinen NiAl(110)-Oberflache. Daraus |a3t sich eine mittlere Doméanen-
gréRe von 200 A fiir die Uberstruktur abschatzen, vernachlassigt man andere Ur-
sachen fur die Reflexverbreiterung. In Abb. 6.34 ist der Bereich des reziproken
Raumes dargestellt, in dem meRbare in plane-Intensitaten (offene Kreise) existierten.
Die Kreisdurchmesser geben dabei die Starke der Intensitat wieder. Entlang der Dia-
gonalen in [11 1]-Richtung ist wegen der Koinzidenz mit den Substratpositionen die
Messung der Uberstrukturreflexe nicht mdglich.

Mit dem in plane-Datensatz wurde die Pattersonfunktion berechnet, die als Auto-
korellationsfunktion der raumlichen Elektronendichteverteilung die charakteristischen
atomaren Verschiebungsvektoren innerhalb der Elementarzelle wiedergibt. Das Er-
gebnis in Abb. 6.35 zeigt zwei wesentliche Eigenschaften: Neben den an den Ecken
der Elementarzelle liegenden Hauptmaxima treten noch vier relativ schwache Neben-
maxima an den Positionen (0 0.5) und (0.33 0.41) auf. Die Korrelationsmaxima sind
entlang der hier mit x bezeichneten Zellachse massiv verbreitert. Dies kdnnte darauf
hindeuten, dal® die gemessene HT2-Zelle nur eine kleinste Untereinheit einer gros-
seren modulierten Uberstruktur darstellt, die entlang der Richtung des ersten Basis-
vektors (1.6° gegen [110] gedreht) scharf definiert, entlang der Richtung des
zweiten dagegen stark verzerrt ist. Dagegen spricht allerdings das Ergebnis der im
reziproken Raum zwischen den Reflexen durchgeflhrten Linescans, die keinen
Hinweis auf eine hdhere Ordnung gaben.

Abb. 6.35: Pattersonfunktion der HT2-Uberstruktur. Die dargestellte y-Richtung der Zelle ist um
1.6° gegen die [110]-Richtung der NiAl(110)-Oberflaiche gedreht. Die durchgezogenen Kontur-
linien zeigen vier weitere Maxima. Alle Maxima sind nur entlang [110] scharf definiert und
entlang der anderen Hauptrichtung stark verschmiert.
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Eine exaktere Bestimmung der Dimension der Uberstrukturzelle und deren Orientie-
rung zum Substrat konnte durch Anpassung der Zentralpeaks in den Winkelscans in
Abhangigkeit von h und k durchgefihrt werden. Somit war eine Korrektur von Einflis-
sen der Fehlorientierung der Probenoberflache (siehe Anhang) maglich, die einen
systematischen Fehler der auf diese Weise bestimmten h- und k-Reflexkoordinaten
verursachte. Wegen der Richtung der Fehlorientierung betraf dies vor allem die k-
Positionen. Gleichzeitig wurde mit den (h 0) yr2/(-h 0) yr2 und (0 K) pr2/(0 -K) pro-
Reflexpaaren der relative Orientierungswinkel der Uberstrukturzelle zum NiAl-
Substrat bestimmt und mit verschiedenen (h k) yr2-Kombinationen der Innenwinkel
der Uberstrukturzelle. Eine Anpassung aller Werte innerhalb der Fehlergrenzen, um
Reflexkoordinaten, Orientierungsrichtungen und Innenwinkel mdglichst gut in Ein-
klang zu bringen, liefert folgende Zellparameter fir den reziproken Raum (c;,C5:
Uberstruktur-, a;,as: NiAl-Substratpositionen):

Reziproker Raum

< _[0.7588:0.0001 < _[~0-2414£0.0003

' 10.0299+0.0003) " * | 1.0326+0.0003),
¢;) (0.7588 0.0299) a;

also| | |= ., (6.3)
¢;) \-0.2414 1.0326 ) a;

c; =1.6521 A", ¢, =1.6737 A"
x(¢;,¢5)=106.699°, x(¢;,a])=1.596°,

Die reziproke Zelle mit den Innenwinkel von 106.699° und 73.301° ist um 1.596°
gegen die a;-Richtung ([001]) gedreht (siehe auch Abb. 6.36). Im Rahmen der MeR-
genauigkeit fallen die (h -h) yro-Reflexpositionen und die (h -h) na-Positionen des
NiAl(110)-Substrats exakt zusammen.

Im Realraum besitzt die HT2-Uberstruktur eine Einheitsmasche mit den fast gleich
groRen Seitenlangen von 3.971 A und 3.919 A bei einem Innenwinkel von 73.301°:

Direkter Raum

_ 3.7700 ~ -0.1091

C,= A ¢c,= A
1.2464 3.9179
c, -0.0378 0.9596 ) a,

¢, =3.971A, ¢, =3.919A
£(S,,E,) = 73.302°, £(C,,a,) = 18.295°
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Die Zelle ist dabei um 1.596° gegen die [110]-Richtung auf der NiAl(110)-Ober-
flache gedreht bzw. 18.295° gegen die [001]-Richtung. Im Kasten GI. 6.4 sind die
strukturellen Parameter zusammengefaldt (die Elemente der Transformationsmatrix
sind mit einem Fehler von 0.0005 behaftet). Die relative Ausrichtung der vergleichs-
weise kleinen Uberstrukturzelle zum Substrat zeigt Abb. 6.36. Die Orientierung
entlang der NiAl(110)-Zelldiagonalen, also der Oberflachenrichtung mit der héchsten
Dichte an Substratatomen, kdnnte durch eine energetisch besonders gunstige
Position der bindenden Interface-Sauerstoffatom des Oxids erklart werden.
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Abb. 6.36: Gitterpositionen von NiAl(110)-Substrat (+), HT1-Oxidstruktur (e) mit nahezu
rechtwinkliger und der neu aufgetretenen HT2-Struktur (o) mit schiefwinkliger Einheits-
zelle in durchgezogenen Linien. Es ist jeweils nur eine Domane abgebildet. Die HT2-
Gitterpunkte sind entlang der Diagonalen der Substratzelle aufgereiht.

Messung der HT2-Uberstrukturstabe

Insgesamt wurden 16 komplette Uberstrukturstébe fiir Werte der senkrechten Koor-
dinate von | = 0.2 bis 3.3 gemessen, deren Position in Abb. 6.34 in Form von Kreu-
zen markiert ist. Bis auf den (0 -1)- und den (0 -2)-Stab befinden sich jeweils auch die
zum Ursprung punktsymmetrischen Stabe darunter. Die Mel3daten fur die vollstandig
korrigierten integralen Intensitaten sind in Abb. 6.37 abgebildet. Dabei wurden die
aufgrund der zwei vorhandenen Korner aufgespaltenen Reflexe (darunter auch die in
plane-Reflexe) auf die selbe Weise behandelt wie bei der reinen NiAl(110)-Flache,
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Abb. 6.37: Gemessene Uberstrukturstabe einer Doméne der HT2-Oxidstruktur: korrigierte
Integralintensitédt gegen senkrechten Impulstbertrag I. Die Intensitatsdifferenzen der sym-
metrisch aquivalenten (h k)- und (-h -k)-Stabe sind wesentlich.
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entsprechend dem im Anhang beschriebenen Vorgehen. Viele Stabe zeigen einen
klar modulierten Verlauf, ein Beleg dafir, dall die HT2-Struktur aus mehr als einer
(Adsorptions-) Lage bestehen muB. Die teilweise geringe Ubereinstimmung der
Reflexintensitaten bei den symmetrisch aquivalenten Staben lafdt sich zum einen
durch die Fehlorientierung, zum anderen auch durch einen inhomogenen Flachen-
anteil, etwa durch Wachstum entlang von Korngrenzen oder Terrassenstufen, erkla-
ren. Vor allem wegen der ersichtlich geringen gemessenen Symmetriedquivalenz der
Intensitaten war eine konkrete Analyse verschiedener Oxidfilm-Strukturmodelle im
Rahmen einer Strukturanalyse nicht mdglich.

Messung der HT1-Uberstruktur

In den vorausgegangenen LEED-Untersuchungen trat bereits bei geringen Sauer-
stoffdosen (< 1000 L) und moderaten Praparationstemperaturen die bekannte HT1-
Uberstruktur auf, die zuerst von Jaeger et al. beschrieben wurde [Jae91]. Dagegen
zeigte sich im Rontgenexperiment erst nach dem 6. Praparationszyklus bei der sehr
hohen Oxidations- und Ordnungstemperatur von 1260 K schwache, vom diffusen
Untergrundsignal trennbare Reflexe an den entsprechenden Positionen. Die Probe
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war zu diesem Zeitpunkt knapp 2700 L Sauerstoff ausgesetzt. Auch in der nach dem
letzten Praparationsschritt durchgefuhrten systematischen Suche, bei der jeweils
Scans fur die vertikalen Positionen | = 0.3, 0.6 und 1.0 durchgeflhrt wurden, konnten
nicht an allen HT1-Reflexpositionen Intensitat gemessen werden. In Abb. 6.38 sind
die Uberstrukturpositionen mit meRbaren Intensitaten durch offene Kreise markiert,
die unregelmalig Uber den reziproken Raum verteilt sind. Der Grund fir das Ver-
schwinden der Intensitaten liegt in dem hohen, mit | stark ansteigenden Untergrund-
signal. Daher war es leider unmdglich, die fur eine Strukturanalyse ausreichende
Anzahl an intensiven Reflexen entlang der Uberstrukturstabe zu messen. Auch war
wegen des intensitatsbedingt nétigen geringen Einfallswinkels von 0.15° die Auswir-
kungen der fehlorientierten Flache auf punktsymmetrischen Reflexe besonders stark.
Eine Zusammenstellung der 6-Scans fir die ausgepragteren Reflexe, die auch fir die
exakte Bestimmung der Elementarzelle verwendet wurden, zeigt Abb. 6.39.

Die aus dem Datenfit erhaltenen FWHM-Halbwertsbreiten der ideal lorentzférmigen
Reflexe bei | = 0.4 (bzw. | = 0.3) streuen sehr eng um den Mittelwert von 0.480° +
0.03°. Sie sind also um etwa 60 % gegenuber den HT2-Reflexen verbreitert. Aus der
Winkelbreite errechnet sich eine mittlere GroRe der Oxiddoméanen zu 230 A, vernach-
lassigt man andere Ursachen fur die Reflexverbreiterung.

Die Integralintensitaten der HT2-Reflexe der neuen Oxidstruktur sind im Vergleich mit
denen HT1-Struktur im Mittel etwa 10 bis 15 mal starker. Da die Elementarzelle der
bekannten Oxidstruktur mit einer Flache von 189.0 A? eine um einen Faktor 12.68
groRere Flache beansprucht als die der HT1-Struktur mit 14.91 A?, finden sich ent-
sprechend weniger koharente Streuzentren, die in einen Reflex streuen. Daher kann

- 1 1 1]
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2 . +@ * * HT1 oxide "
] .' .© * | O intensity
. e« ® .' .
1- ® +© S + + +
: .. @ @ N .. . ° .
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Abb. 6.38: Gemessene Positionen der 1. Domane des HT1-Oxidfilms (e). Die
nachgewiesenen Intensitaten sind durch offene Kreise (o) markiert.
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Abb. 6.39: Zusammenstellung verschiedener 8-Scans der HT1-Uberstrukturreflexe. Die
héchsten Intensitaten treten bei den (4 0)yr4- und (-4 0)yr4-Reflexen auf mit einem bei | = 0.4

besonders starken Nebenpeak. Die (1

-2ut1- (3 1)p71- und (2 -2)y74-Scans zeigen den teils

drastischen Anstieg des diffusen Untergrunds mit wachsendem I. Die aquivalenten (3 -1
0.6)n74- und (-3 1 0.6)y74-Reflexe weisen deutlich verschiedene Intensitaten auf.
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eine in etwa gleiche Bedeckung der Substratoberflache mit den HT1 und HT2-Oxiden
gefolgert werden, nimmt man an, daR beide Strukturen nebeneinander existieren™®.

Die Uberstrukturparameter des bekannten Oxidfilms (HT1) sind wegen der breiten
Reflexe mit einem grélieren Fehler als bei der HT1-Struktur behaftet. Die Kasten 6.5
und 6.6 geben eine Zusammenfassung der Zellabmessungen und -orientierung im
reziproken und direkten Raum wieder. Die Genauigkeit der Parameter, auf die selbe
Weise wie bei der HT1-Struktur bestimmt, Ubertrifft allerdings die bisher aus SPA-
LEED-Messungen berichteten Werte. Fur die reziproken Werte belauft sich der
Fehler auf (+0.0005)y;a;, mit b’ ,b; werden Uberstruktur-, mit a;,a’ die NiAl-Substrat-
positionen bezeichnet:

Reziproker Raum

- ( 0.2498) - (0.0626]

bi = , by = ,also
~0.1558 ., 0.2107 ),

b;) (0.2498 -0.1558) a;

b,) (0.0626 0.2107 ) a; (6.5)

b; =0.5942 A", b} =0.3517 A"

%(b7.b5)=91.008°, x(b;,a;) = 23.799°,

Direkter Raum

— 9.752 _ 7.327

b, = A ¢,= A, also
-4.099 16.299

b,|_(3.378 -1.004Ya, 66)

b,) (2538 3.992 )3,

c,=10.578 A, ¢, =17.870A

%(&,,6,) = 88.992°, x(&,,a,) = 22.791°

Einen Darstellung der groBen Uberstrukturzelle im Vergleich mit der zweiten Oxid-
struktur und dem Substrat ist in Abb. 6.36 (S. 166) gegeben. Wahrend die strukturelle
Adaption mit dem Substrat bei dem HT2-Oxid entlang der Diagonalen der NIAI(110)-
Zelle verlauft, scheinen die Gitterpunkte der HT1-Zelle entlang der [001]-Richtung
(Richtung der Ni- bzw. Al-Atomreihen) verteilt zu sein. Die Abweichung der Elemente
der 2. Spalte der Uberstrukturmatrix in (6.4) von den ganzen Zahlen 1 und 4 liegt
auch noch fast innerhalb des Fehlerintervalls von +0.005. Es ist daher wahrschein-
lich, dal das HT1-Oxid an das Substrat entlang [001] angepal3t ist, etwa durch
Bindungen an die Atome der Aluminiumreihen.

'° Dies setzt natiirlich vergleichbare Streueigenschaften voraus, etwa wenn es sich bei beiden
Uberstrukturen um stéchiometrische Aluminiumoxide handelt.
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Reflektivitatsmessung

Im (0O 0)-Beugungsstab, in den ausschlieRlich die vertikalen Positionen der Atomla-
gen eingehen, Uberlagern sich die Beitrage von Tragersubstrat und Adsorbatschich-
ten. Diese reduzierte Information ist sehr nutzlich, um auch ohne genaue Kenntnis
der lateralen Anordnung die Anzahl der Atomlagen, Zusammensetzung und Dicke
eines adsorbierten Filmes zu analysieren.

Im Rahmen des Synchrotronexperimentes wurde die spekulare Intensitat der oxidier-
ten NiAl-Flache unter Verwendung des y-Diffraktometerkreises (siehe Schema S. 33)
gemessen. Der Einfallswinkel und der durch die Detektorposition festgelegte Aus-
fallswinkel werden dabei gleich grol3 gehalten und in jedem Scan schrittweise erhoht.
Fir die Durchfuhrung der y-Scans wird dabei die Probenoberflache entlang einer
zum einfallenden Strahl parallelen Achse verkippt. Bei einer Variation des Einfalls-
winkels o von 0.5° — 17.2° konnte der (0 0)-Stab von | = 0.2 — 3.9 gemessen werden.
Nach den Korrekturen und Aussonderung der Reflexe mit zu hohen Fehlerintervallen
standen fur die Analyse 36 Intensitatswerte zur Verfugung, die Uber einen Bereich
von zwei GrofRenordnungen variierten. Es wurden eine unterschiedliche Anzahl und
Art von Atomlagen fir die Zusammensetzung des Oxidfilms auf dem NiAl(110)-
Kristalls getestet, und dabei jeweils die z-Positionen des Adsorbats und der obersten
2 NiAl-Lagen bei der Verfeinerung freigegeben, zusatzlich auch die Besetzungsfakto-
ren variiert. In einem letzten Schritt wurden die isotropen Temperaturfaktoren ange-
palt'

Abb. 6.40 zeigt die gemessene Reflektivitatskurve zusammen mit gerechneten Daten
fur die reine NiAl(110)-Terminierung und eine einfache Adsorbatlage (O bzw. Al).
Nach dem Anpassen der strukturellen und Temperatur-Parameter zeigte sich auch
qualitativ keine gute Ubereinstimmung (Rw = 0.50 bzw. 0.26, alle R-Werte beziehen
sich auf die Intensitaten, |Fhk,|2). Der Pfeil markiert hier das erste Maximum der Re-
flektivitatskurve bei | = 0.69, woraus bereits eine Dicke der Oxidschicht von ca. 6.0 A
abgeleitet werden kann.

" In diesem Zusammenhang mussen zwei Bemerkungen getroffen werden: Moglicherweise besteht
die Oberflache aus zwei verschiedenen Strukturen in vergleichbarem Anteil, wie in auf S. 169 darge-
stellt, die als Mischung in die Reflexintensitaten eingehen wirden. Hier wird wegen der begrenzten
Information von nur einer dominierenden Terminierung ausgegangen. Zum anderen ist es wichtig, die
Unempfindlichkeit der gemessenen (0 0)-Intensitaten gegeniiber der Atomsorte einer Lage zu bertick-
sichtigen, wenn in der Analyse gleichzeitig die atomaren Besetzungsfaktoren angepal’t werden sollen.
Dies ist hier jedoch nétig, da die genaue Zusammensetzung des Oxidfilms unbekannt ist. Die
Besetzungsfaktoren miissen sich aber (auf die Flache der untersuchten NiAl(110)-Zelle (11.79 A?)
bezogen) innerhalb charakteristischer Grenzen bewegen: Fir eine Metallebene ist die obere Schranke
der Wert 2 wie in der bereits relativ dichten NiAl(110)-Lage, fir eine dichtgepackte (111)-Lage des
reinen Al-Volumenkristalls liegt der Wert bei 1.66. Fiir Sauerstoff ergibt die Annahme einer hexagona-
len Lage mit fiir Al,O5 typischen O-O-Bindungsabsténden von 2.6 - 3.0 A Besetzungsfaktoren von 2.0
- 1.5. Hohere Besetzungsfaktoren sind nur zuldssig, wenn zur Erhaltung der Bindungsabstande ein
starkes Buckling angenommen wird, das sich im Fit als extrem hoher Temperaturfaktor au3ern wiirde.
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Abb. 6.40: Gegenuberstellung der gemessenen Reflektivitdt von Al,O3/NiAl(110) (ausgefillte
Quadrate) und den angefitteten Modellen fiir die reine Metalloberflache (gestrichelte Linie) und
eine einfache Adsorbatlage (durchgezogene Linie). Die Adsorbatlage (Besetzungsfaktor 2.8
fur O, 1.7 fur Al) befindet sich 2.011A oberhalb der duRersten Substratlage, die ein Rippling
von 0.3 A besitzt.

Um die gemessene Reflektivitat gut wiederzugeben, ist eine Mindestzahl von flnf
Atomlagen auf dem NiAl-Substrat noétig, dessen stdchiometrische Zusammensetzung
unverandert gehalten und die z-Positionen der obersten Ni/Al-Lage freigegeben
wurden. Zusatzlich eingeflihrte Atomlagen ergeben leichte Verbesserungen in der
Ubereinstimmung, allerdings bei unrealistisch niedrigen Besetzungsfaktoren. In der
folgenden Tab. 6.6 sind die angepaldten Parameter bei der Rechnung mit funf Oxid-
lagen aufgelistet, die Ubereinstimmung mit dem Experiment ist in Abb. 6.41 gra-
phisch wiedergegeben.

Die oberste Al/Ni-Lage des oxidbedeckten Substrats zeigt eine tendenziell vergleich-
bare differentielle Relaxation wie die reine Flache, dabei ist das rippling mit 0.412 A
mehr als doppelt so grof3 (ein geringerer Wert hatte eventuell durch héhere Tempera-
turfaktoren fur die oberen Substratlagen erzielt werden). Auf die nach aulden relaxier-
te duRerste Al-Lage des Substrats (6Al) folgt im Abstand von 1.7 A eine Aluminium-
lage (5Al), deren Besetzungsfaktor von 1.511 einer dichtgepackten Al(111)-Ebene
entspricht, eine mogliche Adaptionslage zur darauffolgenden Sauerstoffschicht (O4)
mit etwa der selben Anzahl an Atomen. Die in einem geringen Abstand von 1 A fol-
gende 3Al-Schicht ist mit dem Wert von 0.37 nur schwach besetzt, starker die folgen-
de 2Al- und die terminierende 10-Sauerstofflage (0.77 und 0.79). Die Temperatur-
faktoren der Aluminiumlagen (B-Faktoren: 3.4 — 5.1 A?) sind wesentlich groRer als die
der scharf definierten Sauerstofflagen, ein Hinweis auf ein starkes Buckling.
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Abb. 6.41: Ergebnis der Strukturanpassung von 5 Oxidlagen an die gemessenen Reflektivitat
von Al,O3/NiAl(110) (Symbole wie in Abb. 6.40).

Eine nachtragliche Verfeinerung der Besetzungsfaktoren fur die oberste differentiell
relaxierte NiAl-Lage brachte keine Verbesserung des Fits, die Reflektivitatsdaten
kdnnen also keinen Hinweis auf eine chemische Unordnung liefern.

Von der abschlieBenden Sauerstoffschicht 10 bis zur Interfacelage 5Al betragt die
Dicke des Oxids 6.106 A. Bezieht man sich auf die oberste Substratlage 6Al, ergibt
sich ein Durchmesser des Dinnfilms von 7.820 A.

Tab. 6.6: Ergebnisse der Strukturanalyse fir die Reflektivitatsdaten flir das Modell mit 5 Oxidlagen
(Atome 1 — 5). Die z-Koordinaten sind in Einheiten der vertikalen Periode von 4.083 A angegeben. Die
oberste Al/Ni-Lage des Metallsubstrats (dunkelgrau markiert, Atome 6 — 9) wurde mitverfeinert und
zeigt ein starkes Rippling.

Atomsorte z-Position Lagenabstand [A] Besetzung Temp.faktor [A?]
10 1.9888 +0.0014 2.071 0.789 +0.010 1.140 +0.239
2Al 1.4815 +0.0020 0.894 0.766 +0.012 3.960 +0.208
3Al 1.2626 +0.0073 1.002 0.367 +0.011 5.069 +0.388
40 1.0173 +0.0017 2.140 1.563 +0.014 1.133 +0.121
5Al 0.4932 +0.0007 1.714 1.511 +0.009 3.426 +0.088
6Al 0.0735 +0.0007 0.412 1.0 0.500
7Ni -0.0275 +0.0004 1.929 1.0 0.500
8Al -0.5000 1.0 0.500

. 2.041
ONi -0.5000 1.0 0.500
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Messung der Gitterabbruchstabe

Die Gitterabbruchstabe (CTRs) enthalten die geometrische Information Uber die
Interfacelagen zwischen dem dinnen Oxidfilm und dem unverandertem NiAl-Subs-
trat, wenn eine identische Periodizitat vorausgesetzt wird (dies schlie3t speziell an
das Oxid angepaldte Interfaces aus). In einem weiteren Experiment, an der der Autor
dieser Arbeit nicht beteiligt war, wurde der dinne Oxidfilm bei einer anderen
NiAl(110)-Probe auf die bekannte Weise erzeugt und die (0 1)-, (1 0) und (1 1)-CTRs
gemessen [Tor01]. Fur eine Strukturanalyse kann aufgrund seiner Inkommensurabili-
tat der Oxidfilm vernachlassigt werden, da keine Beitrage des Oxids in die CTR-
Beugungsintensitaten eingeht. Erstaunlicherweise zeigen die Ergebnisse eine der
reinen NiAl(110)-Oberflache sehr ahnliche Struktur: Die Relativverschiebung der Ni-
zu den weiter auswarts relaxierten Al-Atomen der obersten Interfacelage betragt
Rnia = 0.18 + 0.02 A gegeniiber 0.16 A fir die reine Flache. Die zweite Interfacelage
weist noch eine Amplitude von 0.02 + 0.02 A auf. Fiir die zwei obersten Atomlagen
andert sich der Abstand der Nickelatome nur noch um Adq2(Ni) = -0.9 + 0.4 %, weit-
aus starker fur die Aluminiumatome um Adq2(Al) = +7.0 £ 1.0 %. Mit einer Ni/Al-
Antisite-Besetzung von 4 + 2 % ist die chemische Unordnung etwa genauso grof}
wie bei der reinen Flache. AuRerdem tritt ebenso keine bevorzugte Segregation einer
Komponente an die Oberflache auf.

6.4.3 Al,O3/NiAl(110): Zusammenfassung und Interpretation der
Ergebnisse

Fir die reine NiAl(110)-Oberflache lieferte eine Strukturanalyse mit guter Uberein-
stimmung von experimentellen mit gerechneten Intensitaten die folgenden Ergeb-
nisse: In der duBersten Atomlage ist Al um 0.164 A gegeniiber Ni in Richtung Vaku-
um relaxiert. Diese rippling-Amplitude reduziert sich fur die folgende Lage auf 0.025
A und ist fiir die dritte Lage nicht mehr nachweisbar. Die préaferentielle Segregation
von Ni oder Al in die Oberflachenlagen findet nicht statt, dagegen ist eine Antisite-
Besetzung (chemische Unordnung) bis ca. 5 % in Einklang mit den gemessenen
Daten.

Der durch die Praparation entstandene Oxidfilm hat eine Dicke von 7.8 A und besteht
aus 5 Atomlagen, wie aus der Analyse der Rontgenreflektivitat folgt. Die Analyse der
Reflektionsdaten liefert eine Aluminiumlage als erste atomare Schicht des Oxides mit
einem Abstand von 1.71 A vom Substrat. Auch J.C. Yang et al. schlieBen nach Mes-
sungen mit Elektronen-Energieverlustspektroskopie (ELNES) auf eine Aluminiumlage
als erste Oxidlage auf dem NiAl(110)-Substrat [Yan96]. Die SXRD-Messung der
Gitterabbruchstabe zeigt, dal® das Interface zwischen NiAl-Substrat und dem Oxid-
film im wesentlichen die selbe Struktur aufweist wie die reine NiAl(110)-Flache. Das
um 7 % des Lagenabstands nach aulien relaxierte oberste Al-Atom bewirkt eine
Relativverschiebung zum Ni-Atom von 0.18 A. Die chemische Unordnung &ufRert sich
in einer Antisite-Besetzung von etwa 4 % flr die oberste Lage.
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Die zur Charakterisierung der Oxiduberstruktur Al,O3/NiAl(110) durchgeflihrten SPA-
LEED- und Rontgenbeugungsexperimente lieferten eine Fulle von Detailinformatio-
nen, die folgendermalRen bewertet werden kénnen: Anhand der Beugungsreflexe
lassen sich insgesamt drei verschiedene Oxidphasen identifizieren. Bis zu Tempe-
raturen von 1250 K existiert eine pseudohexagonale Niedertemperaturphase (LT) mit
der Gitterkonstante 3.12 A als Vorlaufer des bei hdheren Temperaturen stabilen
Films, deren diffuse Intensitat auf partielle Fehlordnung gegeniber dem Substrat-
gitter beruht. Ab 1300 K treten ausschlieBlich zwei Hochtemperaturphasen auf: die
aus frilheren Untersuchungen bekannte, entlang der NiAl[1 1 0]-Richtung kommen-
surable Oxidstruktur (HT1) der Dimension 10.58 x 17.87 A (Zellwinkel 88.9°) und
eine zusétzlich im Rahmen der Réntgenmessung gefundene, in [111]-Richtung
kommensurable Struktur (HT2) mit einer Zelle von 3.97 x 3.91 A (Zellwinkel 73.3°).
Die HT1-Struktur adaptiert an das Substrat entlang der [001]-Richtung (Ni- bzw. Al-
Reihen), die HT2-Struktur entlang der [11 1]-Richtung (gemischte Al/Ni-Reihen in
Richtung der Zelldiagonalen der NiAl(110)-Flache). Da beide Uberstrukturphasen
eine uniaxiale Registratur mit der NiAl(110)-Unterlage aufweisen, sollten sie neben-
einander, nach Vergleich von Zelldimension und Beugungsintensitaten sogar in
vergleichbaren Anteilen, auf der Oberflache auftreten. Zelldimension und Innenwinkel
der HT2-Struktur lassen keine fur die dunnen Aluminiumoxidfilme typische hexagona-
le oder pseudohexagonale Symmetrie erkennen, auch fuhrten Vergleiche mit charak-
teristischen Schnitt- und Spaltebenen flr eine groRe Gruppe von Aluminiumoxid-
strukturen zu keinem Ergebnis. Die Verzerrung eines dinnen a-Al,O3(0001)-Oxid-
films ware mit erheblichen Winkelanderungen und Bindungslangenanderungen
verbunden'?.

In der stéchiometrischen Zusammensetzung und der berechneten Oberflachen-Rela-
xation entspricht die verwendete NiAl(110)-Probe gut den in der Literatur berichteten
Ergebnissen. Der Einflud eines abweichenden chemischen Oberflachenpotentials
oder einer abweichenden Substratgeometrie auf das Oxid kann somit ausgeschlos-
sen werden. Da die beschriebene HT2-Struktur bisher in keiner Untersuchung regis-
triert wurde, mufy man von einer durch praparationsbedingte Kontamination erzeug-
ten Fremdphase ausgehen. Wahrscheinlich ist hier die Bildung eines Boroxids durch
Diffusion von Bor aus dem BN-Heizelement.

> Geht man von der Volumenstruktur des Aluminiumoxids aus, so hat eine hexagonale o-
Al,03(0001)-Zelle die Dimension 4.76 A mit Sauerstoffatomen an den Ecken und auf (1/3 1/3)-
Positionen, Al lage bei den (1/3 0)-Positionen darunter bzw. darliber. Die kurze Diagonale der HT2-
Zelle entspricht mit 4.7 A etwa der Dimension der Aluminiumoxidzelle. Man kann sich die Al,O3(0001)-
Zelle als (V3xV3)R30°-Uberstruktur einer hexagonal 'unverzerrten’ HT2-Zelle vorstellen. Die HT2-
Struktur mite dann durch die Bindung an das Substrat eine Verzerrung des Innenwinkels von 60 auf
73.3° erfahren. Dies wiirde die Volumen-Al-O-Bindungsabsténde von etwa 1.8 A merklich erhéhen,
was aber durch Relaxation in die Ebene der Sauerstoffatome ausgeglichen werden kdnnte.
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6.5 Ergebnisse friherer Studien von NizAl-Oberflachen

Auch fir die nickelreiche stochiometrische NizAl-Phase gibt es eine Vielzahl von
oberflachenkristallographischen Untersuchungen. Dabei traten wie im Fall von NiAl
bei der Oxidation diinne geordnete Al,O3-Filme auf. Im weiteren werden die wichtigs-
ten Ergebnisse fur die reinen und oxidbedeckten Oberflachen von NizAl zusammen-
gefaldt, die in mit den in Tab 6.7 zusammengefaliten Untersuchungsmethoden erzielt

wurden.

Tab. 6.7: Ubersicht der zitierten Arbeiten tber reine und oxidierte NisAl-Oberflachen.

Oberflache Methode Arbeiten
NizAl(001), rein LEED-IV [Son86a]
NizAl(001), oxidiert LEIS, XPS [Bar92]
NizAl(110), rein LEED-IV [Son86¢]

MEIS [Yal87]
NisAl(110), oxidiert STM [Cot96]
NizAl(111), rein LEED-IV [Son86b]
NizAl(111), oxidiert STM [Ros00], [Ros99a u. b], [Add99]
HREELS, LEED [Bec9s]
SXRD [Bik04]
PAX [Kan97]
LEIS, UPS [Bar92]
NizAl, polykrist., oxidiert | XPS, AES [Ven88]

6.5.1 Die Struktur reiner NisAl-Oberflachen

NisAl(111)

Die CusAu-Struktur von NizAl (siehe Abb. 6.3, S. 111), in der jedes Aluminiumatom
von 12 Nickelatomen koordiniert wird, erlaubt bei den niedrig indizierten (001)- und
(110)-Flachen zwei verschiedene mdogliche Terminierungsebenen, darunter immer
eine Lage aus reinem Nickel und eine zu jeweils 50% aus Ni und Al bestehende
Lage.

Die NizAl(111)-Flache erlaubt dagegen nur eine Volumenterminierung mit einem
stochiometrischen Ni-Anteil von 75%. Innerhalb der Atomlagen ist jedes Al-Atom von
sechs Ni-Atomen umgeben. Abb. 6.42 zeigt die Aufsicht auf diese Flache, die durch
die kubisch dichtgepackte Stapelung der darunterliegenden Lagen nur eine dreizahli-
ge Symmetrie besitzt. Die hexagonale Einheitszelle hat die Dimension von 5.074 A,
der Lagenabstand d;, betragt 2.055 A.
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Abb. 6.42: Aufsicht auf die dreizdhlige NizAl(111)-Oberflache mit markierter
hexagonaler Elementarzelle (5.074 A). In einer (111)-Lage ist jedes Al-Atom
von sechs Ni-Atomen umgeben [Bec98, fig.1].

Die Temperaturabhangigkeit der atomaren Zusammensetzung der Oberflachen zeigt
das selbe Verhalten wie bei der NiAl-Legierung: Aus dem Verhdltnis der nieder-
energetischen Al- und Ni-KLL-Augerelektronenpeaks bei 68 und 61 eV wiesen D.
Sondericker et al. die Veranderung der Oberflachenzusammensetzung im Verlauf
der Praparation nach, wobei sich die (111) und (001)-Flachen sehr &hnlich verhielten
[Son86a, Son86b]: Nach lonenbeschuld bei Raumtemperatur wachst der stark redu-
zierte Al-Anteil kontinuierlich beim Tempern bis zu einer Temperatur von 875 K an
((001)-Flache: 975 K), steigt aber (anders als bei der (001)-Flache) bei weiterer
Erhohung ab 1000 K weiter an. Nach Abkuhlen der Probe stellt sich in beiden Fallen
durch Ruckdiffusion von Al in das Volumen das urspriingliche Verhaltnis wieder ein.
Auch die NizAl(110)-Oberflache zeigt eine weitgehend vergleichbare Temperatur-
abhéangigkeit der atomaren Zusammensetzung [Son86c].

In der LEED-IV-Analyse der (111)-Flache, bei der nur eine Variation der obersten
Atompositionen zugelassen wurde, wiesen die Aluminiumatome eine leichte Aus-
waértsrelaxation von 0.05 A auf, die Nickelatome eine Einwértsrelaxation von 0.01 A
[Son86b]. Es treten also wie bei der NiAl(110)-Flache Relativverschiebungen der Al-
und Ni-Atome auf (rippling), aber mit dem sehr geringen Wert von 0.06 + 0.03 A.

NisAl(001)

In eine LEED-IV-Analyse konnte fir die (001)-Flache eindeutig die Existenz der
gemischten Ni/Al-Terminierungslage nachgewiesen werden. Die Differenz in der
Vertikalrelaxation der beiden Atomsorten betragt innerhalb dieser Lage nur 0.02 +
0.03 A, wobei die Al-Atome wieder weiter auswarts relaxiert sind [Son86a]. Der erste
Lagenabstand, in dieser Veroffentlichung definiert als Abstand der obersten Ni-Lage
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von der unveranderten zweiten Lage, ist um 0.05 A, also um 2.8% des Volumen-
Lagenabstandes von 1.78 A kontrahiert.

NisAl(110)

Wie bei der (001)-Orientierung ist der Kristall entlang (110) abwechselnd aus reinen
Ni-Lagen und aus je zur Halfte aus Ni und Al bestehenden Atomlagen aufgebaut.
Die (1x1)-Zelle besitzt eine Periodizitat von 3.589 x 5.076 A, der Abstand der
atomaren Lagen senkrecht dazu betragt 1.259 A. In einer LEED-I/V-Analyse wurde
auch hier fur die Vakuumterminierung die gemischte Ni/Al-Atomlage gefunden, die
ein verschwindend kleines ’rippling’ von 0.015 + 0.03 A besitzt, dhnlich wie bei
NizAlI(001) [Son86¢c]. Allerdings kommt es zu einer betrachtlichen Kontraktion des
ersten Ebenenabstandes von 0.15 + 0.03 A (12% des Lagenabstandes) und einer
Expansion des néchsten Abstandes um 0.04 + 0.03 A,

6.5.2 Die Struktur oxidierter NisAl-Oberflachen
6.5.2.1 Al,O3 / NizAl(111)

Wie auch beim System NiAl(110) gibt es bei der (111)-Flache der NizAl-Phase nur
eine mogliche Terminierungslage, die das stéchiometrische Ni/Al-Verhéltnis von 3:1
aufweist. Diese Voraussetzung vereinfacht die Interpretation der Ergebnisse einer
Oberflachenuntersuchung erheblich, weswegen dieses System auch fir die vorlie-
gende Arbeit ausgesucht wurde.

Die primitive Zelle hexagonale Zelle von NizAl(111) besitzt eine Basislange von 5.07
A. Durch den hohen Ni-Gehalt ist die Ausbildung einer geschlossenen Aluminium-
oxidlage durch die gehemmte Diffusion bei Raumtemperatur nicht mdglich. Der
Einflu3 der Al-Diffusionskinetik und damit der Oxidationstemperatur ist daher wie
erwartet sehr ausgepragt.

Oxidationsverlauf:

Die (111)-Oberflache weist eine starke Reaktivitdt bei Kontakt mit Sauerstoff auf.
Eine AES-Untersuchung von NizAl(111) zeigte eine starke Inkorporation von Sauer-
stoff bei 300 K bis zu einer Dosis von 64 L, wéhrend bei etwa 256 L Sattigung des
gemessenen Signals eintrat [Add99].

Bei der Raumtemperaturoxidation bilden sich im Gegensatz zur NiAl-Phase auch
Nickeloxide, selbst bei niedrigen Partialdricken. In einer HREELS-Untersuchung
(p(O2) = 3x10°® mbar) wurde eine erhebliche Abhéngigkeit von der Adsorptionstem-
peratur festgestellt [Bec98]. Bei Raumtemperatur wurde eine Sattigungsdosis von 50
L gefunden. Charakteristische NiO-Verlustlinien zeigen fur niedrige Sauerstoffbele-
gung (< 2 L) die Wechselwirkung von Nickel mit Sauerstoff, bei hohen Dosen domi-
nieren dagegen Peaks, die auf amorphes Al,O3 schlieRen lassen. Bei der Oxidation
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bei 600 K tritt anfangs eine reine Al,Os-Phase, ab 8 L dann ein gemischtes Ni-Al-
Oxid auf. Dies lafit sich deuten als eine durch starke Lateraldiffusion von Al ermdg-
lichte Al,Os-Inselbildung, wahrend bei dieser Temperatur die Diffusion von Al aus
tieferen Lagen noch kinetisch gehemmt ist und damit ein Weiterwachsen des reinen
Al,O3-Films verhindert wird. Die HREELS-Signale der Oxidation bei h6heren Tempe-
raturen deuten auf eine ausschlief3liche Bildung von Al,O3 durch Inselwachstum, ein
Ergebnis, das auch durch PAX-Messungen gestutzt wird [Kan97].

In der von A.M. Venezia et al. mit XPS und AES untersuchten polykristallinen NizAl-
Probe bei Oxidationstemperaturen zwischen 575 und 975 K (Dosen < 1200 L, p(O2)
= 3.3x10” mbar) ist Ni** im Oxidfilm nicht nachweisbar [Ven88]. Aus dem Auftreten
zusatzlicher XPS-Peak-Komponenten wird auf eine anfangliche Ubergangs- und
eine amorphe Al,O3-Phase im Bereich von 575 bis 975 K geschlossen, die bis zu
einer Dosis von 600 L wachst. Die Oxidation ab 975 K fuhrt zu einer stabilen Al,O3-
Phase, deren Spektrum y-Al,O3; &hnelt und die mit steigender Dosis bis 1200 L
weiterwachst. Aus den XPS-Al 2p- und O 1s-Peakintensitaten wird fur beide Phasen
ein stochiometrisches 3:2-O/Al-Verhaltnis bestimmt.

U. Bardi et al. untersuchten zwei in (111)- und (001)-Richtung orientierte Proben
guantitativ mit LEIS und XPS, die unter verschiedenen Oxidationsbedingungen keine
signifikanten Unterschiede zeigten [Bar92]. Eine Inkorporation von Ni in den Oxidfilm
war bei Oxidationstemperaturen iiber 750 K erst bei hohen Partialdriicken um 10
mbar anhand der Ni**-XPS-Linien nachweisbar. Niedrige Sauerstoffpartialdriicke
kleiner als 107 mbar fiihrten dabei zu einem fortschreitenden Wachstum stéchiome-
trisch zusammengesetzer Oxidinseln konstanter Dicke bis hin zur vollstandigen
Bedeckung. Das Verhaltnis metallischen Nickels zu Aluminium nimmt bis zur Satti-
gung um 20 % ab (bestimmt anhand der XPS-Al 2p/Ni 3pz,-Ubergéange). Im Druck-
bereich von 10" mbar und einer Temperatur von 900 K zeigen die LEIS- und XPS-
Signale eine Sattigung der Oxidation bei nur 7.5 L.

Struktur:

Fir die bei Raumtemperatur oxidierte Flache verschwinden bereits bei 8 L die Sub-
stratreflexe im LEED-Bild [Bec98], was auf den Verlust langreichweitiger Ordnung
mindestens innerhalb der obersten drei bis vier Substratlagen deutet. Eine bei
Raumtemperatur oxidierte Flache wurde in [Add99] mit dem STM abgebildet und
zeigt willkurlich orientierte Oxid-Cluster, deren Feinstruktur einen Nachsten-Nachbar-
Abstand von 3.0 + 0.1 A aufweist. Die Inseln bilden sich sowohl an den Stufenkanten
als auch auf den Terrassen [Ros99b]. A. Rosenhahn et al. konnte flr das Oxida-
tionsbereich von 0 - 5 L eine ansteigende elektronische Austrittsarbeit bei gleich-
bleibender atomarer Rauhigkeit mit dem STM bestimmen, was auf eine reine Chemi-
sorption von Sauerstoff deutet [Ros99a]. Hohere Dosen fuhren zu einer starken Auf-
rauhung und einem Abfall der Austrittsarbeit, die mit der Inkorporaton von Sauerstoff
in das Substratvolumen erklart wird.

Im LEED-Bild der bei 600 K oxidierten Flache treten nur die Substratreflexe zweiter
Ordnung auf. In diesem Temperaturbereich ist das Oxid also nur kurzreichweitig ge-
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ordnet und durch chemische Unordnung oder Verarmung einer Komponente besitzt
das Substrat nur noch die halbe Periodizitat.

Abb. 6.43 zeigt Beugungsbilder der von C. Becker et al. bei hoheren Adsorptions-
temperaturen praparierten, langreichweitig geordneten Oxidfilme. Jeweils in der
rechten Bildhalfte sind mit den grauen Spots schematisch die Uberstruktur-, mit den
schwarzen die Substratreflexe wiedergegeben. Die durch Oxidation bei 800 K (Dosis
8 L) entstandene hexagonale Uberstruktur mit der Gitterkonstante von 2.93 A ist
nicht gegen die Unterlage verdreht. Die Oxidreflexe in Abb. 6.43 a sind von einem
Ring von 6 Satelliten umgebenen, die sich durch Vielfachbeugung erklaren lassen
(offene Kreise). Da die Substratreflexe erster Ordnung fehlen, wird eine Al-Interface-
lage mit der halben Periodizitat vorgeschlagen, worauf die O-Atome in dreizahligen
Platzen adsorbieren (gestitzt durch charakteristische HREELS-Peaks). UPS-Spek-
tren, die eine starke Ahnlichkeit mit dem System O/Al(111) aufweisen [St680] und
weitere HREELS-Messungen [Kan97] rechtfertigen die Interpretation als eine Mono-
lage O/NizAl(111). Unter den gleichen Bedingungen erzeugte dreieckig wachsende
Oxidinseln wurden mit dem STM (bei Nadel-Proben-Spannungen von etwa 0.5 V)
als Vertiefungen registriert [Ros00]. A. Rosenhahn et al. interpretierten dies als in die
Metalloberflache eingebettete Monolagen-Sauerstoffstruktur, die auf einer Lage Al
sitzt. Das Al soll sich dabei durch laterale Diffusion unter den Oxidinseln sammeln.
Auf die atomar aufgeldste Oxidstruktur (Abb. 6.44 a ist ein Moiré-Muster mit der
Konstante 19.5 A aufmoduliert, das gut zu den mit LEED bestimmten Uber- und
Grundstrukturzellen paf3t [Ros00].

Die 800 K-Struktur scheint im Bereich geringer Oxidationsdosen stabil zu sein, da
erst bei mehr als 200 L die sonst bei T=1000 K entstehende Phase (vermutlich y'-
Al,O3, s.u.) entsteht. Bei 800 K ist die Oxidation also kinetisch kontrolliert.

Die bei 1000 K oxidierte Oberflache fuhrt zu einer thermodynamisch stabilen Struk-
tur, die auch nach dem Tempern der anderen, bei geringerer Temperatur gebildeten
Filme entsteht. Das Auftreten aller Substratreflexe lafit eine ideale, chemisch geord-
nete Unterlage vermuten. Das Oxid kristallisiert hier in zwei 36.6 und 24.4° gegen
die Substratorientierung gedrehten Doméanen (Abb. 6.43 b) [Bec98] mit einer Gitter-
konstante von 3.02 A (fiir dieselbe Struktur, allerdings bei 1100 K getempert, werden
in [Add99] Rotationswinkel von 37.5 und 24.5° und die Gitterkonstante von 2.9 + 0.1
A angegeben)™®. Wegen dieser Werte wird als Struktur des Oxidfilms die kubische y'-
Al,O3-Phase vorgeschlagen, die in der (111)-Ebene einen Sauerstoff-Sauerstoff-

13 Die folgende von U. Bardi et al. gegebene Interpretation des LEED-Bildes ist nach dem jetzigen
Kenntnisstand abzulehnen [Bar92]: Die (1 1)-Reflexe und deren symmetrisch &quivalente sind von
sechs intensiven Satelliten umgeben, die durch eine hexagonale Oxidstruktur mit den Basisvektoren
Bl und 62 der Lange 3.06 A und der Matrixdarstellung (bezogen auf die Substratbasis von 5.05 A)

b,) (041 028)a,
b,) \-0.28 0.69)\a,
erklarbar sind, wenn man 6 Rotationsdomanen an der Oberflache annimmt. Die Struktur wurde als

mogliche (6V3x6V3)R30° Koinzidenzzelle zwischen Oxid und Substrat gedeutet (Dimension 37.3 A).
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Abb. 6.43: inverse LEED-Bilder (93 eV) der langreichweitig geordneten Oxidstrukturen (C. Becker
et al. [Bec98]), rechte Seite jeweils: Schemadarstellung der Einheitsmaschen (schwarze Reflexe:
Substrat, graue Reflexe: Uberstruktur, Kreise: Mehrfachbeugungsreflexe).

a) Oxidation bei 800 K: parallel in Substratrichtung orientierte Oxidzelle, ao = 2.93 A

b) Oxidation bei 1000 K: 2 Domanen (Vektoren a,b und c,d), 36.6 und 24.4° gedreht, a; = 3.02 A

36nm

Abb. 6.44: STM-Bilder der zu den LEED-Bildern in Abb. 6.12 gehtrenden Al,O3/NizAl(111)-Ober-
flachen: a) Moiré-Muster der Dimension 19.5 A des bei 800 K gebildeten Oxids (120 x 120 A, Upias =
16 mV , | = 4 nA). b) Bei 1050 K oxidierter Film (360 x 360 A), bei Wechsel der Tunnelspannung
tauchen verschiedene hexagonale Moiré-Muster auf: Oben: Uy.s = 2.2 V, Periode 46 A, Unten: Upias
= 3.1V, Wabenmuster der Periode 26 A. [Ros00]
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abstand von 2.9 A aufweist. Verglichen mit dem Wert 2.79 A [Hel75] kann die y-
Phase (die sich vom kubischen y-Al,O3 mit inverser Spinellstruktur und doppelter
Gitterkonstante durch eine statistische Besetzung der Zwischengitterplatze mit AI**
unterscheidet) ausgeschlossen werden.

Eine bei Raumtemperatur oxidierte und auf 1000 K getemperte Probe zeigte im
STM-Bild einzelne Oxidinseln und groRRe unbedeckte Oberflachenbereiche. Die
Inseln beginnen immer an den Stufenkanten zu wachsen [Ros99a,b]. Bei einer Oxi-
dationstemperatur von 1050 K und 100 L Sauerstoffdosis bildet das Oxid dagegen
einen geschlossenen Film [Ros00]. Mit einer Bias-Spannung von 2.2 V (Tunneln in
Zustdnde knapp unterhalb der Leitungsbandliicke) wird ein hexagonales Moiré-
Muster mit einer Basislange von 45 A beobachtet (Abb. 6.44 b, oben), das sich
wegen der Gitterfehlanpassung zwischen dem Oxid mit der Gitterkonstante 3.02 A
und dem Substrat mit 2.54 A bildet. Jede Terrasse enthélt nur eine Oxiddoméne,
wéahrend an den Stufen 24.6° gegeneinander gedrehte Rotationsdomanen aufeinan-
derstofRen. Bei einer Bias-Spannung von 3.1 V ist ein Tunneln in die Oxid-Leitungs-
bandzustande moglich und man erkennt ein hexagonales Wabenmuster mit dem
Gitterparameter 26 A (Abb. 6.44 b, unten), das der Oxidstruktur zuzuschreiben ist.
Die 0.g. 45 A-Moiré-Zelle kann dabei als die (V3xV3)R30°-Uberstruktur dieser 26 A-
Zelle gebildet werden.

Da alle Experimente das Auftreten von Ni in oder auf dem Film ausschlieRen, muf
sich in den obersten Substratlagen eine Anderung der Zusammensetzung vollzie-
hen, verbunden mit strukturellen Anderungen. Dies ist bei dem geringen Anteil von
25% Al in einer NizAl(111)-Lage unumganglich, der fir die Bildung eines geschlosse-
nen Films sicher nicht ausreicht. Nach Simulationsrechnungen auf der Basis von
XPS-Daten wurde in [Bar92] eine zu 100% aus Ni bestehende &uf3erste Substrat-
Interfacelage vorgeschlagen. Daraus folgt fur die Dicke des angenommenen y'-
Al,03-Oxidfilms ein Wert von 5-6 A. Abweichend davon schlagt S.G. Addepalli ein
Aluminium-Interface vor. Aus der Al-1396 eV-AES-Intensitat unter Bertcksichtigung
der freien Weglange, Eindringtiefe des Elektronenstrahls und der Dicke des Oxids
wird ein Al-Gehalt der Oberflache von ca. 40%, im Gegensatz zu 25% in der NizAl-

(RO OOCE D Oxide layer Abb. 6.45: Modellvorschiag fir das

z . f_ F !;Imtm'j'ﬂ“lmr Oxid auf NisAl(111), [Add99]: Auf

’ dem idealterminierten Volumenkris-

tall sitzt eine an das Oxid angepal3te

Nip AT T)(2=2) metallische Al-Interfacelage, dariiber

zwischen zwei Sauerstofflagen eine

A**-Schicht, die Modellrechnungen

gemaf [Jen00, Jen99] fast koplanar
zur aulRersten O-Schicht sein sollte.

T W P ,
L Mi ploms () oxygen aloms

@ Alvoms @ Al ions
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Volumenphase [Add99] berechnet. Aufgrund der deutlichen Substratreflexe und des
ab 600 K auftauchenden, metallischen Al-68 eV-AES-Peaks wird dieser Uberschul
nicht durch eine Al-Anreicherung des Substrates, sondern durch eine strukturell
angepaldte Interfacelage metallischen Aluminiums erklart, wie in Abb. 6.45 schema-
tisch dargestellt ist. Fiir die Oxiddicke wurde ein Wert von 7.5 + 1.0 A berechnet.

6.5.2.2 Oxidation bei anderen NizAl-Orientierungen

Al,0; / NizAl(001)

Die unter Vakuumbedingungen stabile ideal terminierte (001)-Ebene von NizAl
besteht jeweils zur Halfte aus Aluminium und Nickel und bildet ein quadratisches
Gitter der Periode 3.589 A.

Das Schema und der zeitliche Ablauf des Oxidationsvorgang &hnelt sehr dem von
NizAl(111) [Bar92]. Nach Adsorption geringer Dosen von O, (7.5 L) und Tempern auf
800 K konnte im LEED-Bild eine hexagonale Zelle mit einer Dimension von 2.91 A
beobachtet werden, &hnlich wie bei NizAl(111). Bei weiterer Steigerung der Tempe-
ratur auf 1000 K erfolgt ein irreversibler Ubergang zu der Hochtemperaturphase mit
einer gegen die urspringliche Orientierung verdrehten, quasihexagonalen Einheits-
zelle der Dimension 2.99 A. Auch hier wurde mit XPS ein reduzierter Al-Anteil der
Oberflache bestimmt und durch eine vollstandig mit Ni besetzte Interfacelage erklart,
wobei die Oxidfilmdicke auf etwa 5-6 A geschétzt wurde.

Al,03 / NizAl(110)

Die Vakuumterminierung der NizAl(110)-Flache besteht aus einer stark relaxierten
gemischten Ni/Al-Lage. In der STM-Studie von G.F. Cotterill et al. fand sich bei
niedrigen Sauerstoffdosen bis zu 20 L und Oxidationstemperaturen von 970 K eine
c(2x2)-Rekonstruktion [Cot96], allerdings nur bei vorangehenden Tempern auf 1170
K. mit Sattigungsdosen von 2 - 5 L. Wurde die Probe nach lonenbeschul3 bei niedri-
geren Temperaturen (970 K) getempert, die flr den Ausgleich des nach dem lonen-
beschuld reduzierten Al-Gehaltes nicht ausreichten, war zusatzlich eine inkommen-
surable Uberstruktur vorhanden. Diese war im LEED-Bild durch starkere Reflexe
einer Struktur mit hexagonalen Zelle der Dimension 2.9 A vertreten, und durch
schwachere, die einer rechtwinkligen Zelle von 2.9 x 10.2 A entsprachen. Diese
Zelle war auch mit dem STM auflésbar. Der Basisvektor der hexagonalen Struktur ist
genau in [110]-Richtung des Substrats orientiert. Im STM-Bild sind Streifen der
Breite 30 - 150 A (90 A im Mittel) entlang [110] erkennbar, die allm&hlich beim
Tempern auf 1170 K verschwinden.

Die Struktur wurde als inkommensurable, quasihexagonale Al-Lage auf einer reinen
Ni-Substratlage sitzend vorgeschlagen, wobei sich die Sauerstoffatome dartber in
dreizdhligen Muldenplatzen befinden. Im Gegensatz zu anderen Flachen findet hier
bei der Oxidation kleiner Sauerstoffdosen bei 970 K keine Al,Os-Inselbildung statt,
es scheint sich vielmehr eine oxidische Vorlaufer-Phase zu bilden.
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6.5.2.3 Generelle Ergebnisse fur das System Al,Os/Ni,Al

Zusammenfassend kann man aus dem Vergleich der Ergebnisse verschiedener
Orientierungen und Legierungsphasen folgende generelle Aussagen fur das System
AlL,O3/NiAl treffen:

¢ Die Oxidation von Ni/Al-Legierungen scheint in weit starkerem Mal3e von der
Oxidationstemperatur als von Stéchiometrie (Zusammensetzung) der Phase
und der Orientierung des Substrats abzuhéngen.

e Bei den fur UHV-Praparationen typischen niedrigen Sauerstoffdruckwerten
tritt in NiAl keine Oxidation von Nickel auf, in NisAl nur fur hohe Sauerstoff-
dosen bei niedrigen Temperaturen.

e Bei ausreichend hohen Temperaturen wachst der Al,Os-Film als Inseln
bevorzugt an den Stufenkanten. Das Wachstum hangt dabei von der
thermisch aktivierten Al-Segregation und Diffusion an die Oberflache ab.

e Diese Hochtemperatur-Oxidphase ist gut geordnet und meist nur in einer
kristallographischen Richtung mit dem Substrat kommensurabel.

e Die Dicke des Aluminiumoxidfilms betragt nur ca. 5 -7 A. Unabh&ngig vom
Substrat scheinen hexagonal angeordneten Sauerstofflagen fir den Film
immer die stabilste Konfiguration zu sein. Diese sind zumindest in der
Vorlauferphase bei niedrigeren Temperaturen meist zu beobachten. Die
Ausnahme bildet NiAI(001), das wegen der geringen Unterschiede in den
Gitterkonstanten ein kommensurables Wachstum entlang der kubischen
Kristallrichtung des Oxids erlaubt.

e Spektroskopische Messungen und ab-initio-Rechnungen deuten auf eine
Teilbesetzung von Oktaeder- und Tetraederlicken, damit auf eine y-Al,Os-
ahnliche Struktur des Oxidfilms.
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6.6 Al,O3 / NizAl(111) — Experimentelle Ergebnisse

Die Erfahrungen mit dem System NiAl(110) gaben den Anstol3 zu umfangreichen
SPA-LEED- und AES-Messungen mit dem NizAl(111)-Kristall, um den Zusammen-
hang zwischen PraparationsprozeR und der auftretenden Uberstruktur moglichst
préazise angeben zu kdnnen. Auf diese Ergebnisse aufbauend folgten spater SXRD-
Beugungsmessungen mit Synchrotronstrahlung. Der Autor der vorliegenden Arbeit
war wesentlich an den Voruntersuchungen und der Vorbereitung der Rontgenbeu-
gungsmessung beteiligt, die dann von der Gruppe von G. Castro in Zusammenarbeit
mit W. Moritz am Synchrotronstrahlungslabor ERSF, Grenoble, durchgefiihrt wurden.
Auf die Resultate dieser Synchrotronmessung, die in der Arbeit von O. Bikondoa
ausfuhrlich behandelt werden [Bik04], wird in Kap. 6.6.2 hingewiesen.

Fur die Experimente wurde ein runder NisAl-Kristall der Dicke 2.5 mm von der Firma
MaTeck geliefert, dessen Oberflache mit einem Durchmesser von 9 mm spiegelnd
poliert wurde. Die (111)-Flache war dabei mit dem Laue-Verfahren besser als 0.5°
orientiert. In der durchgefuhrten oberflachentopographischen Rdntgenmessung
wurde die Probe als vollstandig einkristallin charakterisiert.

6.6.1 SPA-LEED- und AES-Untersuchung von Al,Oz / NizAl(111)
6.6.1.1 Praparation der reinen NizAl(111)-Oberflache

Die Vorbehandlung des Kristalls, Montage auf das Haltesystem und das Einsetzen in
die UHV-Anlage wurden wie im Fall von NiAl(110) (Kap. 6.4.1) durchgefuhrt. Als
Praparationszyklus fur die reine Oberflache wurde nach Optimierung aller Parameter
folgender Ablauf gewahlt: Ar-lonenbeschul3 bei senkrechtem Einfall Gber eine Stunde
(P(Ar) = 6x10™ mbar) und einer lonenenergie von 500 eV (Emissionsstrom 4.5 mA),
gefolgt von einer halbstiindigen Temperphase bei 1150 K. Danach wurde die chemi-
sche Zusammensetzung der Oberflachen mit Augerelektronenspektroskopie gepruft.
Neben geringen Mengen von Kohlenstoff fand sich als Verunreinigung vor allem
Sauerstoff, dessen Signal erst nach vier Praparationszyklen nicht mehr nachweisbar
war. Das im Anschlul3 aufgenommene SPA-LEED-Bild (Abb. 6.47) zeigt dennoch
schwach die Reflexe der Oxiduberstruktur von NizAl(111), die in Kap. 6.6.1.2 detail-
liert beschrieben wird. Da im Massenspektrum des Restgases aber keine Sauerstoff-
spuren nachgewiesen werden konnten, mufd der Sauerstoff entweder lokal durch De-
sorption vom Heizsystem freigesetzt werden (etwa in Form von CO oder CO;) oder
aber bei geringer Konzentration aus dem Restgas adsorbieren. Die NisAl(111)-
Flache scheint (verglichen mit anderen NixAl-Legierungsoberflachen) eine erhebliche
Reaktivitat zu besitzen, dal3 bereits geringste Sauerstoffmengen fur die Ausbildung
der LEED-Uberstruktur ausreichend sind. Dabei scheint die Mobilitat des verteilt
chemisorbierten Sauerstoffs hoch genug zu sein, um zu Oxidinseln ausreichender
Grol3e zusammenzufinden.
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(01)
(10)

(00)

Abb. 6.46: SPA-LEED-Aufnahmen der reinen NizAl(111)-Flache: links ein Ubersichtsbild bei 92 eV mit
den intensiv erscheinenden {2 O}-Reflexen, rechts die ndhere Umgebung des (0 -2)-Reflexes mit
diffuser Intensitat und dreizahliger Symmetrie.
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Abb. 6.47: SPA-LEED-Reflexmuster
nach drei Zyklen aus lonenbeschuf3 und
Tempern bei 1150K: trotz eines mit AES
nicht mehr nachweisbaren Sauerstoff-
gehalts ist die Oxid-Uberstruktur mit den
charakteristischen Satellitenreflexen um
die (1 1)-NizAl(111)-Reflexe erkennbar.

Abb. 6.48: Niederenergetischer Anteil des AES-
Spektrums bei der Praparation: 1: nach 1 h Ar-
lonenbeschul3. 2: 1 h lonenbeschuld bei 925 K
(vollig kontaminationsfrei). 3: mit 100 L bei 1050 K
oxidierte NisAl(111)-Oberflache. Die metallischen
Al- (65 eV) und Ni-Linien (60, 101 eV) und auf AP
zuriickzufiihrende Ubergange (46, 53 und 57 eV)
sind markiert.
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Eine erhebliche Verbesserung der Reinigungsprozedur brachte ein lonenbeschul
bei erhdhter Temperatur (925 K), wodurch das Oxid nach 45 min vollstandig entfernt
werden konnte. Bei der Praparation der reinen Oberflache fand neben der Uber-
prufung der Oberflachenreinheit mit AES immer eine Kontrolle des Beugungsbildes
statt, um die Existenz einer Uberstruktur ausschlieBen zu konnen. Ein Beispiel fir
das SPA-LEED-BIld der reinen Oberflache mit scharfen {1 0}- und intensiven {2 0}-
Reflexen zeigt Abb. 6.46. Durch die hohe Empfindlichkeit des Elektronendetektors
(Channeltron) ist schwache, durch die Grundgitterreflexe verlaufende diffuse Intensi-
tat erkennbar, die ein Wabenmuster bildet. Dies deutet auf eine nur minimale chemi-
sche Unordnung entlang der {ﬁD}-Richtungen (in Richtung der Ni-Reihen in Abb.
6.42, S. 178), also sollte eine stéchiometrische und gut geordnete Oberflache vorlie-
gen. Eine SPA-LEED-Aufnahme um den (0 -2)-Reflex in Abb. 6.46 (rechts) weist
diffuse Schultern mit dreizahliger Symmetrie auf. Die Kurve 2 in Abb. 6.48 zeigt den
niederenergetischen Bereich der AES-Spektren einer auf diese Weise praparierten
Oberflache. Neben der gut erkennbaren Ni MVV-Linie bei 101 eV ist gemal dem
hohen Nickelanteil der Oberflache der M,3VV-Ubergang bei 60 eV stark ausgepragt,
gefolgt von der nur als Schulter vorhandenen Al Ly3VV-Linie bei 65 eV, die erst bei
der Praparation bei 925 K aulftritt (vgl. die Spektren fir NiAl(110) Abb. 6.13, S.135).

6.6.1.2 Praparation des Al,O3-Films auf NizAl(111)

Mit einer systematischen Untersuchung der Praparationsbedingungen sollten die
wesentlichen in der Literatur berichteten Strukturen reproduziert werden (siehe Kap.
6.5.2.1). In Anlehnung an die Ergebnisse von [Bec98] wurde bei folgenden verschie-
denen Temperaturen oxidiert, jedoch auch gleichzeitig das Sauerstoffangebot
verandert (jeweils niedrige Dosis und Sattigungsdosis):

1. Oxidation bei 1050 (1000) K mit 100 L und 8 L O,-Dosis
2. Oxidation bei 800 K mit 100 L und 8 L O,-Dosis
3. Oxidation bei 300 K mit 300 L O,-Dosis

Der Ablauf des Praparationsprozesses entspricht dabei genau dem bei der Oxidation
von NiAl(110) beschriebenen (Kap. 6.4.1.2). Fur die SPA-LEED-Aufnahmen wurden
Energien von 30 —140 eV verwendet und jeweils die Zusammensetzung der Ober-
flache mit AES gepruft.

Oxidation bei 1050 K

Bei einer Temperatur von 1050 K und einem Partialdruck von p(O) = 5x10® mbar
wurde der NisAl-Kristall 45 min oxidiert und nach 15 Minuten Tempern mit der kons-
tanten Rate von 30 K/min auf Raumtemperatur abgekuihlt. Die gewahlte Sauerstoff-
dosis von 100 L ist fur die Ausbildung eines geschlossenen Oxidfilms ausreichend,
wie prazise STM-Messungen zeigen [Ros00]. Eine Serie von SPA-LEED-Aufnahmen
des gut geordneten Hochtemperatur-Oxidfilms mit unterschiedlichen Elektronenener-
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Abb. 6.49: SPA-LEED-Bilder des bei 1050 K
praparierten Al,O3/NizAl(111)-Oxidfilms:

a) Ubersichtsbild, 60 eV: Die (171)-, (27 2)-
sowie der (00)-Substratreflex sind von 12
Satelliten umgeben. Die Basisvektoren zwei-
er verschieden orientierter Oxidzellen der
Dimension 3.01 A (gestrichelt und gepunktet)
und die {1 0}-Substratreflexe sind markiert.

b) Ubersichtsbild, 93 eV.

¢) Ausschnitt (0 0)-Reflex, 40 eV.

d) Ausschnitt (0 0)-Reflex, 60 eV: zusatzlich
sind ein auRerer Ring mit 18 und ein innerer
mit 12 Reflexen vorhanden, hell markiert:
Modulationszelle der Dimension 23.9 A.

e) Ausschnitt (1 1)-Reflex, 115 eV.
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gien und Ausschnitten des reziproken Raums zeigt die Serie in Abb. 6.49. Die SPA-
LEED-Aufnahmen des Oxidfilms auf NizAl(111) sind aufgrund der Empfindlichkeit des
Elektronendetektors sehr detailreich und dbertreffen im Detailreichtum frihere
Studien: Sowohl die intensiven {1 0}- als auch die schwacheren {11}-Substratreflexe
sind vorhanden (Abb. 6.49 a). Sehr schwach ist ein durch die {11}- Reflexe verlaufen-
der Ring diffuser Intensitat erkennbar, der bei hoheren Elektronenenergien (b) deut-
licher wird und auf eine gewisse Fehlordnung der Uberstruktur schlieRen laRt.

Eine Analyse der gemessenen Reflexpositionen und der Vergleich mit simulierten
Positionen liefern folgende Erklarung fir das beobachtete Beugungsbild, das eine im
Vergleich mit der dreizéhligen Symmetrie des NizAl(111)-Substrats erh6hte Symme-
trie von P6mm aufweist:

Die {1 1}- wie auch der (00)-Reflex sind von einem Kranz aus 12 scharfen Reflexen
mit sechszahliger Symmetrie umgeben (in geringerer Intensitat auch bei den {1 0}-
Reflexen vorhanden). Diese gehéren zu zwei spiegelsymmetrischen Domanen einer
hexagonalen Oxidzelle von 3.01 A, 37.5° bzw. 22.5° gegen die (1 0)-Substratbasis
gedreht. Dieser Gitterabstand entspricht dabei gut dem Abstand der Sauerstoffionen
eines Oxidfilms mit y’-Al,O3-Struktur. Die SPA-LEED-Aufnahmen 6.49 ¢ und d geben
einen Ausschnitt um den (0 0)-Reflex wieder und zeigen einen weiter aul3en liegen-
den Ring von 12 Reflexen und sechs weiteren, die durch Mehrfachbeugung erklart
werden konnen. Diese Positionen lassen sich nur deuten als eine Uberstruktur des
3.01 A-Oxids mit der groRBen hexagonalen Einheitszelle von 23.8 + 0.1 A, 17.78 + 1°
gegen die [110]-Substratrichtung gedreht. Eine dazugehdrende reziproke Zelle ist in
Abb. 6.49 d hell eingezeichnet. Eine derartige Uberstruktur ist durch eine periodische

~ % Abb. 6.50: Beugungsbild des

Hochtemperatur-Oxidfilms mit

den (10)- und (01)-Substratrefle-

¥ xen (60 eV). Die Basisvektoren

: 5 zweier spiegelsymmetrischer

3.01 A -Oxidzellen sind gestri-

chelt und durchgezogen einge-

4 . tragen. Um zwei {1 1}-Substrat-

reflexe sind die Reflexe der

. | hexagonalen 23.9 A groRen Mo-

o dulationszelle markiert (intensive
und diinne Kreise).
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Storung der Gitteratome des Films denkbar (modulierte Struktur). Nach den Ergeb-
nissen der SXRD-Messung kann sie als (+/67/3 x+/67/3)R17.78°-Uberstruktur der
Substratzelle [Bik04] beschrieben werden. Eine Darstellung des Zusammenhangs im
direkten Raum zwischen der Substratzelle, der 3.01 A Oxid-Basiszelle und der
'Modulationszelle’ ist in Abb. 6.52 gegeben.

Zusatzlich ist neben der gezeigten Modulationszelle in Abb. 6.49 d noch ein innerer
Ring aus 12 Reflexen sichtbar, der durch ein hexagonales Koinzidenzgitter zwischen
Oxidfilm und Substrat von 41.3 + 0.2 A erklart wird. In Abb. 6.50 sind die Reflexposi-
tionen von zwei spiegelsymmetrischen 23.8 A-Uberstrukturdomanen (intensive und
dunne Kreise) gekennzeichnet. Gestrichelte und durchgezogene Linien markieren
die beiden reziproken Einheitszellen der 3.01 A-Oxidzelle, um die herum gruppiert als
Satelliten die Reflexe der Modulationszelle auftreten. Die Positionen, auf denen diese
Vektoren enden, sind die zwei starksten Satellitenreflexe, die auch beim Tempern
des amorphen Raumtemperaturoxids als erste auftauchen (siehe Abb. 6.53 ¢ und d).
Die grof3e Koinzidenzzelle zwischen dem NizAl(111)-Substrat und dem Oxidfilm laf3t
sich als (V3xV3) R30°-Uberstruktur der Modulationszelle beschreiben, wie man aus
Abb. 6.49 d leicht erkennt. Bezogen auf die Substratvektoren a, und a, hat die
Koinzidenzzelle die folgende Matrixdarstellung [Bik04]:

oG L)

Die oben beschriebene Praparation wurde mit identischem Ergebnis bei einer redu-
zierten Oxidations- und Ausheiltemperatur von 1000 K wiederholt. Die hier gezeigten
LEED-Bilder weichen deutlich von den bei fast identischen Praparationsbedingungen
erzielten Ergebnissen von Becker et al. ab [Bec98], die nur bei den {1 1}-Reflexen
einen Kranz aus je sechs Satelliten fanden. Mit dem in der UHV-Kammer vorhande-
nen konventionellen LEED-System (Omikron) durchgefiihrte Kontrolle bestétigte die
Ergebnisse der SPA-LEED-Messungen. Das Zusammenfallen zweier Reflexe durch
ein geringeres apparatives Auflosungsvermogen scheint als Grund flr diese klaren
neuen Ergebnisse als unwahrscheinlich.

Da STM-Untersuchungen bei Oxidation der NizAl(111)-Oberflache mit geringem
Sauerstoffangebot abweichende Ergebnisse zeigten [Ros99a und b, Ros00] wurde
das Oxid in einem nachsten Schritt mit einer Sauerstoffdosis von 8 L prapariert (Tox =
1000 K, Oxidationsdauer 3.5 min, p(O.) = 5x10® mbar). Die LEED-Bilder weisen das-
selbe Reflexmuster auf wie im Fall der Sattigungsdosis, allerdings mit erheblich redu-
zierter Intensitat (Abb. 6.51). Um den (0 0)-Reflex (Abb. 6.51 b) sind nur noch die 12
Satelliten des mittleren Ringes deutlich vorhanden, was auf einen Verlust der lang-
reichweitigen Ordnung deutet bzw. einen nicht mehr die gesamte Oberflache bedek-
kenden Oxidfilm. Auch ein Vergleich der AES-Spekiren weist keine nennenswerten
Unterschiede auf, ein Hinweis auf eine bereits bei 8 L eingetretene Sattigung der
Oxidation.
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Abb. 6.51: a) SPA-LEED-BIld (60 eV) des bei 1000 K mit 8 L O,-Dosis praparierten Oxids. b) Detail-
Scan um den (0 0)-Reflex.

Abb. 6.52: Darstellung der aus den Al,O4/NizAl(111)-Beugungsbildern abgeleiteten Uber-
strukturzellen im Realraum. Die Positionen des Substrats sind durch offenen Kreise, die
kleine Basis-Oxidzelle ('Parent’) durch graue gefilite und die ’'Modulationszelle’
('Modulation’) durch schwarze gefiillte Kreise markiert (aus [Bik04]).
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Oxidation bei 300 K (Raumtemperatur)

Die Oberflachenmobilitdét und Diffusivitdt der beteiligten Reaktionspartner ist bei
Raumtemperatur sehr niedrig und begrenzt die adsorbierte Sauerstoffmenge. Eine
sukzessive Steigerung der Temperatur erlaubt es, die entstehenden Oxidphasen
bzw. die Ausbildung der Ordnung zu beobachten. Hier wurde bei einem Partialdruck
von p(0.) = 2x10”" mbar tber eine Dauer von 33 min der Probe etwa 300 L Sauer-
stoff angeboten. Neben den AES-Spektren wurden fir jeden Temperaturschritt
Beugungsbilder aufgezeichnet, die als Folge in Abb. 6.53 die Entwicklung des geord-
neten Oxidfilms aufzeigen:

Abb. 6.53: Entwicklung des SPA-LEED-Bilds der NisAl(111)-Oberflache nach Oxidation von 300 L bei
Raumtemperatur (a — c: 92 eV, d: 60 eV). a) 300 K, unmittelbar nach der Oxidation, b) 800 K (15
min), Auftauchen eines diffusen Beugungsrings, ¢) 1000 K (20 min), d) 1100 K (20 min), LEED-Bild
des geordneten Films.
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Unmittelbar nach der Oxidation sind im LEED-Bild (92 eV) neben einem schwachen
(0 0)-Strahl die {2 0}-Substratreflexe klar erkennbar. Der entstandene amorphe Film
mul3 eine relativ geringe Dicke aufweisen, da noch genug Elektronen die Substrat-
lagen erreichen. Die Ausléschung der Reflexe erster Beugungsordnung gibt einen
Hinweis auf den Verlust der chemischen Ordnung auf der NizAl-Substratoberflache.
Nach Tempern auf 600 K (15 min) sind die Substratreflexe nur geringfligig intensiver,
ein deutlicher Anstieg des O/Ni-Verhéltnis ist anhand der Peak-to-Peak-Verhaltnisse
der O- und Ni-Augerlinien zu verzeichnen. Dies deutet auf eine Reduktion des Ni-
Gehalts des Interfaces durch Al-Segregation, da die Starke der Sauerstofflinie nur
abnehmen kann. Ein diffuser Beugungsring, der wie im Fall von NiAl(110) durch viele
willkdirlich orientierte hexagonale Domanen erklart werden kann, erscheint erstmals
bei etwa 800 K (Abb. 6.53 b). Wie die folgenden Bilder bei htherem Ordnungsgrad
zeigen, verlauft der Ring durch die {1 1}-Substratreflexe, entsprechend einer Gitter-
konstante von 2.95 A. Das achtfache dieses Wertes entspricht mit 23.6 A fast genau
der Dimension der beschriebenen Modulationszelle, so daf? davon auszugehen ist,
daR3 bei dieser Temperatur bereits das geordnete Hochtemperaturoxid gebildet wird.
Bei einer Temperatur von 1000 K erscheint ansatzweise auch das bekannte LEED-
Bild, erkennbar an den Satelliten um die {1 1}-Reflexe. Die gemessenen Augerspek-
tren sind qualitativ im Niederenergiebereich fir Temperaturen < 800 K sehr ahnlich.
Bei 1000 K erscheint erstmals die 65 eV-Schulter von Al und das erhohte Al/Ni-Peak-
to-Peak-Verhaltnis deutet auf eine verstarkt einsetzende Segregation metallischen
Aluminiums an das Interface. Eine Erhéhung der Ausheiltemperatur auf 1100 K fihrt
schlie3lich zu einem mit Abb. 6.50 identischen Beugungsbild (Abb. 6.53 d), also zu
der oben beschriebenen Hochtemperaturstruktur des Oxids. Neben den klar erkenn-
baren 12 Satellitenreflexen fehlen aber die weiteren Ringe um den (0 0)-Strahl, was
gleichfalls eine geringere Ordnung oder Ausdehnung des Films andeutet.

Oxidation bei 800 K

Fir die Oxidation bei 800 K (Sauerstoffpartialdruck: p(O2) = 5x10® mbar, Dauer: 45
min) und einer Sauerstoffbelegung der Probe von 100 L sollte die in der Literatur
beschriebene, gegen die Unterlage ungedrehte Niedertemperaturphase [Bec98] des
NizAl(111)-Oxidfilms entstehen. Diese Temperatur scheint jedoch fur die Ausbildung
eines geordneten Oxidfilms noch nicht ausreichend: im LEED-Bild (Abb. 6.54 a) ist
die Intensitat des (0 0)-Strahls mit 1/10 des normalen Werts auf3erst schwach und es
ist nur diffuse Intensitat mit sechszahliger Symmetrie erkennbar. Nach Tempern auf
875 K (15 min) sind in der Nahe der Substratpositionen zweiter Beugungsordnung
schwache Reflexe vorhanden (Teilbild b). Eine Erh6hung auf 1050 K (20 min, Teilbild
c) zeigt wesentlich intensivere, tangential elongierte {2 0}-Substratreflexe, die ihrer-
seits von einzelnen Reflexe umgeben sind. Bei einer Temperatur von 1125 K
erscheint schliel3lich wieder das bekannte Beugungsbild des geordneten Oxidfilms.

Den Angaben von Becker et al. folgend [Bec98] wurde auch mit geringem Sauer-
stoffangebot von 8 L oxidiert (p(O,) = 2x10® mbar, Dauer: 9 min). Das Reflexbild ent-
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Abb. 6.54: SPA-LEED-Bilder des bei 800 K mit 100 L O, préaparierten Al,O3/NizAl(111)-Oxidfilms (E =
60 eV) bei verschiedenen Temperaturen. a) 800 K, unmittelbar nach Oxidation, b) 875 K (15 min) c)
1050 K (20 min) d) bei 800 K mit 8 L O, prapariertes Oxid (nach 15 min Tempern).

spricht im wesentlichen der dort beschriebenen 800 K-Oxidphase, wenn auch nicht in
optimaler Scharfe (Abb. 6.54 d). Hier sind neben den {2 0}-Substratreflexen die
neuen, relativ diffusen Uberstrukturreflexe sichtbar. Aus dem Beugungsbild 1aRt sich
eine Zelle der Dimension 2.95 A im Realraum berechen, in sehr guter Ubereinstim-
mung mit dem Ergebnis von C. Becker et al. (2.93 A, [Bec98])).
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6.6.1.3 AES-Untersuchungen

Fur die Augersspektroskopischen Messungen, jeden Praparationsschritt begleitend
durchgefiihrt, wurden die selben Betriebsparameter wie bei der NiAl(110)-Oxidation
gewabhlt (Kap. 6.4.1.3).

Bei der Oxidation hoher Sauerstoffdosen treten im niederenergetischen Spektrum
Abb. 6.48 (S. 187) neue Linien und Schultern bei 46, 52 und 56 eV auf, nach [Ise89]
charakteristische Al,Oz-Ubergéange. Im héherenergetischen Bereich, in Abb. 6.55 fiir
die bei 1000 K mit 100 L O, oxidierte Flache dargestellt, konnten die O KLL-Linie bei
505 eV, die Ni LVV-Linie bei 841 eV und der Al KL»3 Lo3-Ubergang bei 1388 eV aus-
gewertet werden. Weiterfihrende Hinweise zur Zusammensetzung der Oxidphasen
geben die aus den differenzierten Spektren gewonnenen O/Ni- und Al/Ni-Peak-to-
Peak-Verhaltnisse, die jeweils aufeinander bezogen werden missen. Bei den in Abb.
6.56 gezeigten O/Ni-, O/Al- und Al/Ni-Verhaltnissen ist zu bertcksichtigen, daf} die
Hohe der Aluminiumlinie der nickelarmen Phase NisAl mindestens eine GrolRenord-
nung unter denen starkeren Linien von Sauerstoff und Nickel liegt.

Bei der Raumtemperaturoxidation wurden 300 L O, adsorbiert und anschlie3end die
Temperaturen gesteigert. Aus Abb. 6.56 geht ein im wesentlichen unverandertes
O/Ni- und O/Al-Verhaltnis bis zu Temperaturen von 1000 K hervor, was auf einen
stabilen Oxidfilm deutet. Dabei wird aber von allen Praparationen die geringste
Sauerstoffanteil erzielt. Der Abfall bei 1100 K in Abb. 6.56 b ist durch den bei dieser
Temperatur einsetzenden drastischen Anstieg des Al-Signals zurtickzufiihren,
wahrscheinlich durch massive Al-Segregation in den Interfacebereich ausgelost.

Die Praparation bei 800 K mit anschlieBendem Tempern fiihrt dagegen zu dem
hdchsten Sauerstoffsignal sowohl im Verhéltnis zu Al als auch zu Ni. Erst bei einer
Temperatur von 1100 K fallt das O/Ni-Verhéltnis (Bild a) leicht ab und sollte also eine
Desorption des Sauerstoffs einsetzen. Der Abfall des O-Signals mit steigender
Temperatur im Verhéltnis zu Al (Bild b) ist auf den relativen Anstieg des Aluminium-
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Signals (Bild ¢) im Verhaltnis zu Ni zurtckzufihren. Fur ein derart prapariertes Oxid
konnte also bereits bei Temperaturen ab etwa 850 K eine Anreicherung der Ober-
flachenlagen mit Al erfolgen, also bei einer um 250 K niedrigeren Temperaturen als
fur den bei Raumtemperatur oxidierten. Das Verhalten kann direkt mit einem noch
nicht abgeschlossenen Oxidationsprozess des 800 K-Oxidfilms erklart werden, bei
dem zur Bildung des stabilen Hochtemperaturoxids weiter zur Oberflache segregie-
rendes Al eingebaut wird. Demgegeniber ware die Transformation des Raumtempe-
raturoxids bereits friher abgeschlossen. Die Temperaturwerte sind mit den Ergeb-
nissen von Sondericker et al. [Son 86b] vergleichbar, der fur das Intervall 875 — 1000
K einen Plateaubereich fur den Al-Anteil der reinen NizAl(111)-Flache berichtet,
wahrend ab 1000 K verstérkte Segregation einsetzt. Interessanterweise besitzen die
bei 1000 K mit Sattigungsdosis praparierten hochgeordneten Oxidfilme trotz des in
diesem Fall hohen Al-Angebots nur einen durchschnittlichen O/Ni- und O/Al-Anteil.
Der Hochtemperaturoxidfilm ist demnach deutlich diinner bzw. enthalt einen geringe-
ren Anteil an Sauerstoff als der bei 800 K praparierte, der zudem sehr schlecht
geordnet ist (vgl. LEED-BIld in Abb. 6.54).
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6.6.2 Rontgenoberflachenbeugung an Al,O3z / NizAl(111)

Aus den Beugungsbildern der SPA-LEED-Messung konnte zuvor die Geometrie der
Uberstruktur und die Gitterkonstanten festgelegt werden, allerdings bleibt durch die
Moglichkeit von Mehrfachbeugung das Ergebnis unsicher. Prinzipiell kbnnten Modu-
lations- und Koinzidenzzelle auch durch Mehrfachbeugungsreflexe einer starren
Basis-Oxidzelle erklart werden. Mithilfe von Oberflachenréntgenbeugung, fir die
Mehrfachbeugung zu vernachlassigen ist, ist diese Fragestellung einfach zu klaren.
Zudem sollte eine exakte strukturelle Charakterisierung des Oxidfilms und des Oxid-
Substrat-Interfaces durchgefiihrt und insbesondere auch dessen chemische Zusam-
mensetzung geklart werden. Im Folgenden werden die Ergebnisse der Arbeit von O.
Bikondoa diskutiert [Bik04].

Die Synchrotronmessungen fanden an der ID03-Beamline am ESRF, Grenoble statt.
Die Energie des einfallenden Rontgenstrahls wurde dabei auf 17. keV gesetzt. Fur
die reine NizAl(111)-Flache wurden 12 Grundstrukturstdbe (CTRs), davon 8 nicht
symmetriedquivalent, bei einem Einfallswinkel von 2° gemessen. Die Strukturanalyse
ergab eine fast verschwindende differerentielle Relaxation (rippling’) der auf3eren
Ni/Al-Lage von 0.01 A. Die Oberflachenlagen zeigen eine hohe Fehlordnung und
Segregation von Al (und sind wahrscheinlich auf schnelles Abkiuhlen zurtickzufiihren)
mit einem oszillatorischen Konzentrationsprofil. Die zwei &uf3ersten Atomlagen
weisen einen erhohten Anteil an Ni auf, wahrend bei der dritten und vierten der Anteil
von Al Gberwiegt.

Die Oberflache wurde bei 1050 K mit einer Sauerstoffdosis von 100 L O, oxidiert
(p(O2) = 5x10® mbar) und anschlieBend bei 1050 K getempert. Fiir die sehr gut ge-
ordnete Oxidflache, die bei einem Einfallswinkel von 0.167° (leicht oberhalb von o)
vermessen wurde, folgt aus der Halbwertsbreite der Uberstrukturreflexe eine
DoménengroRe des Oxids von ca. 600 A, verglichen mit einer TerrassengréRe von
1125 A fiir das Interface. Es konnten 20 Substrat-CTRs (15 nicht symmetrieaquiva-
lent) gemessen werden, die auf einen Datensatz von 345 unabhangigen Reflexen
reduziert wurden.

Bei der Suche nach Réntgenbeugungsreflexen fand sich nicht nur an den Positionen
der 3.01 A-Oxidzelle Intensitat, sondern auch an denen der 'modulierten’ Zelle, deren
Dimension auf 23.86 + 0.01 A bestimmt wurde™. Firr die Uberstruktur der Basis-Oxid-
zelle wurde ein umfangreicher in plane Datensatz (351 unabhangige Reflexe) und 20
Uberstrukturstabe (16 nicht symmetriedquivalent) mit 370 unabh&ngigen Reflexen
vermessen.

Aus der Analyse der Rontgenreflektivitat folgt eine gesamte Filmdicke von 5.27 +
0.04 A, in guter Ubereinstimmung mit friiheren Ergebnissen [Bar92]. Der sehr gut
angepalite Datensatz ist in Abb. 6.57 dargestellt. Das Modell des Oxidfilms laf3t sich

% Allerdings stiitzt die Verteilung der Oxidiiberstrukturintensitat im reziproken Raum die Erklarung als
modulierte Uberstrukturzelle nicht ganz: Zwar findet sich an den Positionen der 3.01 A-Basis-Oxid-
zelle eine relativ hohe Intensitat, diese nimmt allerdings nicht radial nach auf3en an den umgebenden
Satelliten-Positionen der 23.9 A-Uberstrukturzelle ab, wie zu erwarten wére.
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Abb. 6.57: Gemessene Reflektivitatsdaten (Punkte) und angepal3tes Modell (Linie) fur die
Al,O3/NizAl(111)-Oberflache, entnommen aus [Bik04].

dabei als Abfolge Substrat-Al-O-Al/O beschreiben mit einer Aluminium-Interfacelage,
einer Sauerstoff- und einer &uReren Al/O-Doppellage. Aus den Besetzungsfaktoren
folgt, dal3 die Interfacelage keine vollstandige Al(111)-Ebene bildet und der Oxidfilm
(bei Miteinbeziehung der Interfacelage) einen reduzierten Sauerstoffanteil von 1.26 :
1 verglichen mit Al,O3 (1.5 : 1) aufweisen sollte.

Fur die Interfacestruktur lieferte auch die Analyse der Gitterabbruchstabe die Exis-
tenz einer kommensurablen Interfacelage aus Aluminiumatomen, die in Muldenplat-
zen Uber je drei Ni-Substratatomen sitzen und nur mit einem Faktor von 0.87 besetzt
sind. Der Abstand zwischen der Aluminium-Interfacelage und dem NizAl(111)-Subs-
trat betragt in Ubereinstimmung mit der Reflektivitatsanalyse 2.091 + 0.006 A. Dies
ist vergleichbar mit dem in dieser Arbeit ermittelten Abstand von 1.71 A der ersten Al-
Oxidebene in der Reflektivitdtsanalyse von Al,O3/NiAl(110). Fur eine gute Anpassung
der Daten mufdte ein gemittelter Einfluld der dartiberliegenden (O-Al/O-) Oxidlagen
beriicksichtigt werden. Dabei ergibt sich die gesamte Filmdicke zu 5.150 + 0.0012 A.
Der Ubergang zum Oxid ist abrupt und die Relaxation der duBersten NisAl(111)-
Ebene mit 0.05 A gering. Die Zusammensetzung des Substrats ist stochiometrisch,
nur die zweite Substratlage weist einen leicht erhéhten Ni-Anteil von 3.13 : 0.87 auf,
der auf die Segregation von 4 % Nickel in diese Lage zurickzufuhren ist.

Fir eine exakte Analyse der Oxidiiberstruktur muRte die groRe Zelle von 23.86 A mit
etwa 63 Atomen strukturell angepaldt werden. Um die Anzahl der freien Parameter zu
reduzieren, wurden auch Fits mit starren interatomaren Abstéanden innerhalb einer
Atomebene durchgefihrt. Die gerechneten Strukturmodelle zeigen eine hochgeord-
nete hexagonale Atomanordung im Bereich der Zellmitte und eine hohe Fehlordnung
an den Kanten, in Ubereinstimmung mit der gerechneten Pattersonfunktion in Abb.
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Abb. 6.58: Experimentelle Pattersonfunktion fir den in plane-Datensatz der
Al,O3/NizAl(111)-Oxidstruktur [Bik04].

Abb. 6.59: Ergebnis der Strukturanpassung fur die drei Lagen des Al,O3/NizAl(111)-
Oxidfilms unter Verwendung starrer Atomebenen in der Aufsicht auf eine 23.86 A
'Modulationszelle’ (die dunklen Kugeln reprasentieren die Sauerstoffatome) [Bik04].

6.58. Die Analyse zeigt eine Bevorzugung der dreilagigen dichtgepackten Oxidstruk-
tur fur die AAC-Stapelfolge (ABC bezeichnet die Stapelfolge der kubisch dichten
Packung), wobei die beiden duReren aus Sauerstoff bestehen und die mittlere aus
Aluminiumionen, die damit ausschlief3lich tetraedrisch gebunden waren. Abb. 6.59
gibt eine senkrechte Aufsicht auf die Einheitszelle wieder mit den drei leicht gegen-
einander verdrehten Atomlagen.

Die Berechnung der Elektronendichte aus dem in plane-Datensatz mit direkten
Methoden (die in [Tor02] von X. Torrelles et al. beschrieben werden) lieferte dage-
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gen in einem guten Fit eine patchworkartige Struktur mit lokal hexagonal gut geord-
neten und stark fehlgeordneten, verzerrten Bereichen dazwischen. Dies fihrt zu
einer dhnlichen Struktur wie der bei 1570 K entstehenden (V31 x V31)R+9°-Rekon-
struktion der a-Al,03(0001)-Oberflache, die in Abb. 4.4, S. 47 gezeigt ist.

6.6.2 Al,O3/NisAl(111): Zusammenfassung der Ergebnisse

Bei der Oxidation der NizAl(111)-Oberflache tritt bei Temperaturen unterhalb 800 K
eine Vorlauferphase des Hochtemperaturoxids auf, die relativ schlecht geordnet ist
und im LEED-BIld zu diffusen Beugungsringen fuhrt. Bei der Oxidation bei 800 K
treten schwache Reflexe dieser hexagonalen, gegen das Substrat ungedrehten
Uberstruktur auf. Die Gitterkonstante betragt hierbei 2.95 A. Bei dieser metastabilen
Oberflachenbedeckung bewirkt eine weitere maRige Temperaturerhbhung bereits
einen starken Anstieg des Al-Oberflachengehalts, wie aus AES-Messungen hervor-
geht. Tempern bei Temperaturen oberhalb von 1000 K erzeugt bei jeder Préaparation
einen stabilen hochgeordneten Oxidfilm, dessen Struktur auf einer Basiszelle der
Dimension 3.01 A beruht. Das komplexe LEED-Beugungsbild kann durch eine Uber-
struktur dieser Basiszelle mit der Dimension von 23.8 A, 17.78° gegen die [110]-
Substratrichtung gedreht, erklart werden. Gleichzeitig treten relativ schwache Reflexe
um den (0 0)-Strahl auf, die auf ein hexagonales Koinzidenzgitter der Dimension 41.3
A zwischen dem NizAl(111)-Substrat und dem Oxidfilm zuriickzufiihren sind. Dieses
bildet eine (V3xV3) R30°-Uberstruktur der 23.8 A-Oxidzelle. Mit dieser Erklarung
kénnen auch die 26 und 45 A groRen Zellen, die A. Rosenhahn et al. mit dem STM
beobachteten (vgl. Abb. 6.44 b, S. 182), erstmals widerspruchsfrei erklart werden.

Das Roéntgenbeugungsexperiment bestéatigte die Existenz der 23.8 A Uberstruktur-
zelle, die damit eindeutig kein Effekt der Mehrfachbeugung ist. Die Analyse der
Reflektivitat und der Gitterabbruchstabe zeigte Ubereinstimmend, daf? der Oxidfilm
eine Dicke von 5.2 A besitzt und aus einer Al-Interfacelage auf dem Substrat, einer
Sauerstoff- und einer Al/O-Doppellage besteht mit Sauerstoff als auf3en liegender
Ebene. Das Substrat weist nur in der zweiten Lage eine leichte Erhohung des Ni-
Gehalts von 4 % auf und ist sonst strukturell und chemisch fast unveréndert.

Die Anpassung der Uberstrukturdaten ist in Einklang mit dem oben geschilderten
Modell. Das Interface besteht aus einer nicht vollstandigen Lage Aluminiumatome auf
den dreizahligen Ni-Muldenplatzen. Der Oxidfilm besteht aus einem Netzwerk hoher
hexagonaler Ordnung in Abfolge mit Bereichen starker Fehlordnung, eine Struktur,
die der (V31 x V31)R+9°-Hochtemperaturrekonstruktion der o-Al,03(0001)-Ober-
flache stark &hnelt. Die geordneten Bereiche besitzen dabei eine radiale Ausdeh-
nung von ca. 9-10 A. Die beobachtete starke katalytische Aktivitat des Dunnfilmoxids
ist aus der durch die Modulation der Bindungsabstande erzeugten Bildung aktiver
Zentren zu verstehen.
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7. Zusammenfassung

Fur eine durch lonenbeschul3 und anschlieRendem Tempern praparierte, c(2x2)-
rekonstruierte Fe304(001)-Oberflache wurden mit Oberflachenréntgenbeugung in
plane-Reflexe, Grundgitter- und Uberstruktur-Beugungsstabe gemessen. Mit fiinf in
der Literatur diskutierten Terminierungsmodellen wurde eine Anpassung an die ex-
perimentellen Daten durchgefihrt; fir folgende zwei Modelle ergab sich eine ahnlich
gute Ubereinstimmung der simulierten Stabe mit den MeRwerten: die Terminierung
mit einer halben Monolage tetraedrisch koordinierten Eisens (Modell 3: 1/2 ML Feiey)
und die B-Lagenterminierung (Modell 2: Feq/O-Lage). Beiden angepal3ten Modellen
gemein ist eine laterale wellenférmige Verzerrung der obersten Oktaedereisenreihen
mit einer Amplitude zwischen 0.11 und 0.14 A und eine starke Kontraktion des ersten
Lagenabstandes (Modell 3: 80 - 100 %, Modell 2: 31 %). Im Fall der Modell 3-Termi-
nierung schlie3t die oberste Eisenlage fast vollig mit der ersten B-Lage ab, wobei fur
die zwei oberen B-Lagen in vertikaler Richtung starke differentielle Relaxationen
zwischen den Eisen- und Sauerstoffionen auftreten. Die Modell 2-Terminierung zeigt
dagegen eine im wesentlichen einheitliche Relaxation der vertikalen Atompositionen
und im Vergleich mit Modell 2 geringer verkirzte Fe-O-Bindungsabstédnde mit einem
minimalen Abstand von 1.77 A.

Eine klare Festlegung auf eines der beiden Strukturmodelle ist mit den vorhandenen
Daten nicht moglich. Bei der Rechnung unter Verwendung nur der Uberstrukturinten-
sitaten zeigt sich jedoch fur Modell 2 um 4 - 6 % niedrigere R-Werte, die zusammen
mit den Ergebnissen aktueller STM- und ab initio Simulationsrechnungen die B-
Lagenterminierung unterstitzen.

Die Untersuchung der Aluminiumoxid-Dinnfilme auf Nickelaluminiumlegierungen
ergab fur die beiden untersuchten Substrate NiAl(110) und NizAl(111) dhnliche Re-
sultate. Die reinen Nickelaluminiumflachen waren unrekonstruiert und wiesen fir die
auRRere Ni/Al-Doppellage ein gegentber Ni starker ins Vakuum relaxiertes Alumini-
umatom auf mit einer Amplitude, die fir NizAl fast verschwindet (rippling, NiAl(110):
0.16 A, NizAl(111): 0.01A4).

In sorgfaltigen Praparationsserien unter Zuhilfenahme von SPA-LEED- und Auger-
elektronenspektroskopischen Messungen wurden die optimalen Bedingungen fir die
Bildung eines stabilen Films gefunden. Fur NiAl(110) ist dies die Oxidation bei 850 K
mit anschlieendem Tempern bei 1150 K, fir NisAl(111) die Oxidation und Ausheilen
bei einer Temperatur von 1050 K, wobei hier eine um den Faktor 10 geringere Sauer-
stoffdosis notig ist. In beiden Fallen tritt bei niedrigen Temperaturen eine metastabile,
stark fehlgeordnete Vorlauferphase mit hexagonaler Oxidzelle auf (Al,O3/NiAl(110):
3.12 A, Al,O3/NizAl(111): 2.95 A), die sich fiir jeden Praparationsprozel ab etwa 1100
K in einen stabilen, gut geordneten Oxidfilm umwandelt.

Fur Al,O3/NiAI(110) folgt aus der Analyse der Rontgenreflektivitat ein aus 5 Atomla-
gen bestehender, 7.8 A dicker Oxidfilm mit einer Al-Interfaceschicht, die einen Ab-
stand von 1.7 A von der obersten Substratlage aufweist. Im Fall von Al,O3/NisAl(111)
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ist der aus 4 Ebenen bestehende Film (1 Interfacelage + 3 Oxidlagen) 5.2 A dick mit
einem Substratabstand von 2.1 A fiir die Interfacelage. Die Intensitat der Gitterab-
bruchstébe lalt sich jeweils mit einem abrupt endenden, strukturell wenig verénder-
ten Substrat erklaren, wobei chemische Unordnung in den Legierungskomponenten
nur in der Grolienordnung weniger Prozente auftritt.

Fur NiAlI(110) wurden zwei verschiedene hoch geordnete Uberstrukturen gemessen:
Die bekannte, entlang der NiAl[110]-Richtung kommensurable Oxidstruktur (HT1)
der Dimension 10.58 x 17.87 A (Zellwinkel 88.9°) und eine zusétzlich im Rahmen
der Réntgenmessung gefundene, in [11 1]-Richtung kommensurable Struktur (HT2)
mit einer Zelle von 3.97 x 3.91 A (Zellwinkel 73.3°). Die HT2-Struktur ist dabei
wahrscheinlich auf eine chemische Verunreinigungen mit Bor zurtickzufuhren.

Fur das Oxid auf NizAl(111) wurden SPA-LEED-Untersuchungen durchgefihrt, mit
denen das komplizierte Beugungsbild aufgeschlisselt wurde: Es wurden eine hexa-
gonale Oxid-Basiszelle der Dimension 3.01 A gefunden, die eine hexagonale, 23.8 A
groRe, 17.78° gegen die[1 1 0]-Substratrichtung gedrehte Uberstruktur (Modulations-
zelle’) aufweist. Zusatzlich besteht ein Koinzidenzgitter zwischen Substrat und Oxid,
das eine (V3x\3) R30°-Uberstruktur der Modulationszelle darstellt. Das Ergebnis
einer Strukturanalyse von O. Bikondoa fur die Modulationszelle des Al,O3-Films ist
eine dichtgepackte Sauerstoffstruktur mit bevorzugter Tetraederliickenbesetzung des
Aluminiums, deren Atome in der Zellmitte hexagonal hoch geordnet, an den Zellkan-
ten stark fehlgeordnet sind.

Im Zusammenhang mit der Analyse von Elementarzellen mit einer relativ hohen
Anzahl an Atomen und unabhangigen Parametern hat sich die Einfihrung von
Nebenbedingungen zur Parameterreduktion in dieser Arbeit als essentiell wichtig
herausgestellt. Physikalisch sinnvolle Endmodelle sind bei komplexen Oxidstrukturen
oft erst dann mdglich. Dies trifft sowohl auf die in dieser Arbeit verwendeten
Bindungsléangen-constraints bei der Analyse der c(2x2)-Fez04(001) zu als auch auf
die Verwendung starrer Atomlagen bei O. Bikondoa bei der Behandlung des
Systems Al,O3/NizAl(111) [Bik04], ahnlich die Verwendung starrer Molekile bei
LEED-I/V-Analyse einer organischen Adsorbatstruktur von M. Deschauer [Des00].
Zudem hat sich die Bedeutung einer Kombination unterschiedlicher experimenteller
und theoretischer Verfahren und methodischer Ansatze fur die Analyse einer Ober-
flachenstruktur gezeigt, d.h. die Wichtigkeit einer Zusammenarbeit von Spezialisten
verschiedener Disziplinen. Fur die experimentelle Durchfihrung der Oberflachen-
rontgenbeugung an Oxiden ist zudem eine sehr sorgfaltige, der eigentlichen
Messung vorangehende Charakterisierung, Vorbehandlung und -auswahl der Proben
notig, um spateren Mehraufwand bei der Analyse zu vermeiden. In diesem
Zusammenhang haben sich im Verlauf der Arbeit vor allem Mikrosondenmessungen,
Oberflachentopographie und UHV-Préaparationsserien mit Augerelektronenspektros-
kopie bewahrt.
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Anhang: Fehlorientierung der NiAl(110)-Flache

Bei der im Synchrotronexperiment verwendeten NiAl(110)-Probe wurde nach dem
Ausrichten der Kristalloberflache im Diffraktometer die Fehlorientierung o, (miscut-
Winkel) zu 0.987° bestimmt. Trotz makroskopisch absolut planarer Oberflachen-
beschaffenheit sind Messungen bei Einstrahlung mit dem kritischen Winkel (o) un-
maglich, wenn die Fehlorientierung bei Werten grol3er als o (0.162° fur NiAl) liegt.
Dies ist schematisch in Abb. A.1 dargestellt. Die mittlere Terrassenbreite einer idea-
len, als vollig planar angenommenen Oberflache, berechnet sich aus der Einfach-
stufenhdhe von NiAl(110) von 2.04 A zu 119 A. Féllt der Strahl in Richtungk, auf die
Oberflache, so unterscheidet sich der effektive Einfallswinkel bei Drehung des Kris-
talls um 180° um die Normale im Extremfall um 2-a,, (bei Messung der im reziproken
Raum gegenuberliegenden Reflexe). Die Maxima der Beugungsintensitat (Bragg-
Peaks) fur die senkrechte reziproke Richtung | liegen dabei auf einer im Winkel von
am gegen die Oberflachennormale geneigten Achse, die Intensitéat ist aber in Rich-
tung der Oberflachennormale verschmiert.

Durch die starke Winkelabhangigkeit der reflektierten Intensitat im Winkelbereich von
o sind dabei die Fehler in den gemessenen Beugungsintensitaten enorm. Es stellte
sich heraus, dafl} die symmetrisch aquivalenten Gitterstéabe (h k) und (-h -k) stark
unterschiedliche Intensitat besalRen, wobei vor allem Reflexe mit negativem h deut-
lich hohere Intensitaten aufwiesen. Daraus kann auf eine wesentliche Verkippung in
die [110]-Kristallrichtung geschlossen werden. Fiir die reine Oberflache wurde
dieser Effekt bei der Aufzeichnung der CTRs durch die Wahl eines hoheren Einfalls-
winkels o von 0.5° auf ein Minimum reduziert, der Intensitatsverlust war wegen der
hohen Strahlintensitat der ID3-Beamline tolerierbar. Im Fall der schwécher streuen-
den Oxiduberstruktur war dagegen ein Einfallswinkel von 0.15° nétig, was zu den
gemessenen Intensitatsdifferenzen fuhrte (siehe Abb. 6.37, S. 167).

Abb. A.1: Strahlgeometrie bei einer Oberflache mit Fehlorientierung von
om (Winkelverhaltnisse tbertrieben dargestellt).
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Neben dem Fehlschnitt der Oberflache bestand eine weitere Schwierigkeit fir die
Datenanalyse in der Existenz eines zweiten Kristallkorns in der NiAl-Probe, das sich
in den Winkelscans als deutliche Aufspaltung bzw. als getrennter zweiter Peak
bemerkbar machte. Abhangig von der Position im reziproken Raum - und damit der
Einstrahlungsgeometrie - lag die Intensitat des zweiten Peaks im Bereich zwischen
20 - 120 % des Zentralpeaks. Dadurch war eine besondere Behandlung der gemes-
senen Reflexintensitaten notig, um einen Datensatz mit quantitativer Aussagekraft
zu erhalten.

Genauere Hinweise auf den Verkippungswinkel liefert die graphische Darstellung der
Winkelaufspaltung des Neben- vom Zentralpeak-Maximum (0:-6,) in Abhangigkeit
von der senkrechten Koordinate I, die in Abb. A.2 flir einige Grundgitterstabe der
reinen NiAl-Flache dargestellt ist. Die Positionen der Maxima wurden wahrend der
Datenreduktion bei Anpassung der Lorentz- bzw. Gaul3-Kurven an die 6-Scans ge-
wonnen und zeigen einen annahernd linearen Verlauf mit |. Die mit linearer Regres-
sion ermittelten zugehorigen Fit-Parameter sind in Tabelle A.1 aufgefiihrt. Da bei
Messung der 6-Scans der Kristall um seine Oberflachennormale gedreht wird, treten
im allgemeinen die Stabe beider Korner bei verschiedenen Winkeln durch den
Ewaldkreis. Man kann sich bei den Gitterstdben die Beugungsintensitat um die
gekippten Bragg-Positionen senkrecht zur Oberflache verschmiert vorstellen. Aus
diesem Grund sollte, geht man von einem idealen Gitterstab fir das Hauptkorn und
einen verkippt orientierten fir das zweite Korn aus, der Abstand der Reflexe im rezi-
proken Raum uber die Distanz Al zweier Bragg-Peaks konstant bleiben und dann um
einen festen Betrag springen. Dieser Effekt ist hier bei den (1 0 I)- und (2 0 I)-Staben
erkennbar, bei denen die Bragg-Reflexe bei | = 0 und 2 liegen. Die hier abgebildete
lineare Variation ist auf die Krummung der Ewald-Kugel bei steigendem | zurtickzu-
fuhren. Interessant sind vor allem die Werte fur den Geraden-Offset A aus Tab. A.1,
mit denen der Kippwinkel berechnet werden kann. Wie man an der geringen Varia-
tion um den Wertes von ca. 0.8 bei den (h 0 I)-Staben sieht, muf3 auch das zweite
Korn hauptsachlich senkrecht zur h-Koordinatenachse, also entlang [110] in Rich-
tung der positiven k-Koordinatenachse verkippt vorliegen. Dies ist auch in Uberein-
stimmung mit der beobachteten fehlenden Aufspaltung fur Reflexpositionen in der
Néahe der h-Koordinatenachse: bei einer Drehung des Kristalls um den Ursprung tre-
ten in dieser Geometrie fast gleichzeitig beide Reflexmaxima durch den Ewaldkreis.
Aus dem Winkel-Offset der beiden parallelen Geraden in Abb. A.2 fur den (1 0 I)-
und den (2 0 I)-Stab berechnet sich der Verkippungswinkel des zweiten Korns unter
diesen Annahmen zu 0.12°.

Fur die Analyse der reinen NiAl(110)-Oberflache wurde nach diesen Uberlegungen
ein Datensatz zusammengestellt, bei dem jeweils die Intensitdten beider Korner
addiert wurden. Da ihr Winkelabstand relativ gering war, kann davon ausgegangen
werden, dal3 bei dem gewahlten Scanbereich und der Detektorblende beide Reflexe
voll erfalRt wurden®. Es wurden nur diejenigen Reflexe fiir die weitere Analyse ver-

! Die horizontalen und vertikalen Detektorblenden wurden auf 2mm gesetzt, was bei einem Abstand
des Detektors vom Probenzentrum von 600 mm in- und out of plane einem Offnungswinkel von 0.19°
entspricht.
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clean NiAl(110) Rod 10l/-10I

clean NiAI(110) - Rod 20l

B 0-0, rod 10l, lower 1
A 9-0,, rod 10l, upper |

O 0,-6, rod -10l, upper | m 0-0, lower|
1 linear fit ] 0,6 A 91—6;, upper |
] 1 Linear Fit
0,0 ] — T T T |1 T T T T [ T T T T 1 T T T T T e
0 1 2 3 4 0 1 2 3 4
L [rec. . u.] L [rec. l. u.]

clean NiAl(110) Rod 211/2-11

Abb. A.2: Winkelabstand des zweiten Peaks
124 vom Zentralpeak bei den gemessenen 6-
; Scans fur die reine NiAl(110)-Flache (CTRs
— 101, -10l, 20l, 211 und 2 -1l) in Abhangigkeit
:~ 104 von |. Die Fehlorientierung der (110)-Flache
s 1 fahrt bei | = 1 zu einem Sprung, der aus der
® 00, rod21l {1  Verkippung der CTRs folgt.
1 O 06, rod2-11| 1
0,84 linear fit 211 7
1 linear fit 2-1l
o 1 2 3 4
L [rec. . u.]

Tab A.1l: Ergebnis des linearen Fits der Peak-Aufspaltung in Abhangigkeit von | gemaR der
Beziehung 06,-0, = A + B - |. Wegen den Bragg-Peaks bei | = 0.0 und 2.0 kommt es im Bereich
| =1.0 bei den (h 0 1)-Staben zu der auch in Abb. A.2 sichtbaren Aufspaltung (lower, upper).

Rod | Apwer (Konstante) | Biower (Steigung) | Aypper (Konstante) | Bypper (Steigung)

101 | 0.5197 +0.0144 0.2488 +0.0232 | 0.8309 +0.0594 0.2727 +0.0254
-10l 0.7776 +0.0330 -0.2276 +0.0162
201 | 0.5234 £ 0.0126 0.1052 +0.0156 | 0.8622 +0.0351 0.1045 +0.0150
211 0.8188 +0.0267 0.1242 +0.0115
2-11 0.8337 +0.0202 0.1097 +0.0088

wendet, die beide Peaks zeigten und aufgrund ihrer Position im reziproken Raum
auch zeigen sollten. Daher muf3ten einige Reflexe bei kleinem [-Werten, die nur ein
Maximum aufwiesen, verworfen werden muf3ten, wodurch der Umfang des Daten-
satzes nach symmetrischer Mittelung der Intensitdten 97 Reflexe sank. Die gefun-
dene geringe Abweichung bei den symmetrisch zusammenhangenden Reflex-
intensitaten bestatigen dabei die Zulassigkeit der durchgefiihrten Korrektur.
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