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Abstract 1

Abstract

Metal films on ceramic substrates are important for many technological applications,
such as electrical contacts or buffer layers for the growth of magnetic or ferroelectric
films. These films have to fulfill specific demands depending on the application,
often requiring very low defect densities. For using buffer layers one would prefer
films which have a special texture, low grain boundary densities, and smooth
surfaces. Epitaxial films fulfill these requirements.

Generally, the microstructure of the films can be tailored by different routes. First,
deposition techniques and deposition parameters can be varied to grow epitaxial
films that completely cover the substrate. The relevant deposition parameters are
substrate temperature and growth rate. The formation of polycrystalline films is
expected for high growth rates and low substrate temperatures, whereas epitaxial
films will grow at high substrate temperatures and low growth rates. However, at
high growth temperatures and low deposition rates, island growth is expected for a
variety of metals grown on oxide substrates, especially for metals with low oxygen
affinities. Under these conditions, significant thicknesses are needed until
coalescence processes are finished.

Growth and microstructural properties of metal films are a function of the growth
conditions. These different growth parameters have an important effect on
nucleation. Nucleation can be described by the single adatom processes of
adsorption, diffusion, and formation of a stable cluster. The final stage of nucleation
and film growth is described by coalescence. Each of the listed processes are
functions of deposition rate and growth temperature. The structure of the substrate
surfaces, deposition technique, and post-deposition treatment also influence the
morphology of metal films. Diffusion limits ongoing film growth. Further, post-
deposition processes like normal and abnormal grain growth are able to change the
film morphology.

In addition to the growth conditions, the intrinsic reactivity of metals and ceramic
substrates also have an effect on the growth of metal layers. A change from 3-
dimensional growth to 2-dimensional growth is often observed with increasing
oxygen affinity. This was shown on the system Me/TiO, [Diebold1995]. On the other
hand, a new phase is often observed on metal films with high reactivities
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[Marien2000]. Further, it ist often observed that metals that cover the substrate
completely, exhibit interface phases. Occurrence of these phases often decreases
the performance of applications. Non-reactive metals form sharp interfaces, but wet
the substrate only partially. This results in the growth of islands, a 3-dimensional
structure on the substrate surface.

There are only a few papers that study in depth the nucleation of metals on ceramic
substrates. There are studies, which investigate the nucleation of thin metal layers
on oxide surfaces by STM and TEM qualitatively (e.g. [Xu1997] and [Carroll1997]).
There are also studies which deal with the quantitative evaluation of nucleation.
This is done by comparing experimental results with theoretical rate theories.
Unfortunately the older rate theory of Stowell [Stowell1972] is often used. This
theory only gives approximations for the process of nucleation. Newer studies
investigate the influence of surface point defects ([Veanbles2000] and [Haas2000]).
For these measurements, island densities were retrieved for constant film thickness.
The assumption is made, that these densities are identically to the maximum
saturation density. The studies were done for Pd on MgO(001). More work was done
by TEM on the structure and the morphology of thick metal layers (e.g. [Polli2000]
and [Marien2000]). These studies neglected the influence of nucleation on film
growth. Many papers have been published where electron spectroscopy was used
to retrieve the growth mode by comparison with theoretical models [e.g.
[Connard1996] and [Andersen1990]).

A complete study of the nucleation and film growth of a non-reactive metal on
ceramics was carried out in the present work. The experiments were done on the
model system of Pd on SrTiO3(001). The results were compared with the rate theory
of Venables [Venables1973]. A quantitative evaluation of the experimental results
with the rate theory yielded the activation energies of the surface diffusion and
adatom desorption. The small misfit of -0.4% between Pd and SrTiO;(001) allowed
the growth of epitaxial thin films. The interface between metal and ceramic was
atomically sharp, consistnent with the low oxygen affinity of Pd. Theoretical
calculations performed with density functional theory in local density approximation
[Ochs2000b] have also been compared to the experimental results.

The present work shows a complete study of the growth of Pd on SrTiO3(001) from
nucleation to the coalescence stage of film formation.
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All experiments were carried out on TiO,-terminated SrTiO;(001)-surfaces. The
surfaces were prepared by etching and subsequent annealing. Characterization of
the surface using surface science techniques followed the surface preparation. The
evaporation of Pd was carried out via molecular beam epitaxy. In-situ investigations
with electron spectroscopy and scanning probe microscopy as well as ex-situ
characterizations by x-ray diffraction and transmission electron microscopy were

carried out after Pd-deposition.

The substrate temperature during deposition varied between 20°C and 800°C, the
growth rates between 0.005 nm/s and 0.07 nm/s. Pd showed 3-dimensional growth
for all growth parameters; 2-dimensional growth was not achieved. It was possible to
change the epitaxial relationship between islands and substrate as a function of
growth parameters. At temperatures below 200°C polycrystalline Pd islands were
formed. All islands showed a {111}-fibre texture for these temperatures. At a growth
rate of 0.005 nm/s and a substrate temperature of 250°C a change to epitaxial
growth was observed. At higher deposition rates a similar cross-over was achieved,
although for higher temperatures. It was possible to describe temperature and
growth rate dependence by an Arrhenius function. For high substrate temperatures
and low growth rates the epitaxial relationship
[100](001) Pd || [100](001) SrTiO;
was achieved. The equilibrium shape of the epitaxial islands yielded, with a Wulff
plot, the interfacial energy gs"** between Pd and the SrTiO5(001) surface:
Ot =1.0+£0.1 IJm?,
Due to the 3-dimensional nature of growth, it was impossible to achieve thin
epitaxial layers (d < 100 nm) that covered the substrate completely in a single step
deposition process. A combined process consisting of different deposition steps,
allowed the growth of very thin (d < 50 nm) epitaxial layers, which covered the
complete SrTiO3(001) substrate. The critical process that allowed this transformation
is the abnormal grain growth of epitaxial grains.
To investigate grain growth processes, a 45 nm thick Pd film was first grown at RT
and subsequently annealed at 600°C for 10 min. Grains with the orientation
relationship
110§ (111) Pd || '1i0§ (001) SITiO,
grew due to the lower interface energy. However, the film was not single crystalline
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because 4 symmetrically equivalent orientation variants were present. These were
enabled by the symmetry of the contact surfaces of substrate and film. Two of the
four orientations are twin related.

In a second experiment, a 10 nm thick Pd film was grown at RT following deposition
of 35 nm Pd at 250°C. The film with a total thickness of 45 nm was annealed at
600°C for 10 min to promote epitaxial grain growth. This growth experiment can be
referred to as a three-step growth process. The two deposition steps resulted in a
continuous polycrystalline film. The layer was composed of epitaxial and {111}-ori-
ented grains. The annealing step initiated abnormal grain growth, due to the low in-
terfacial energy gsr°" of the epitaxial grains. After grain growth a continuous single
crystalline film was achieved.

By using the rate theory [Venables1973], it was possible to evaluate the nucleation
of Pd on SrTiO3(001). Nucleation can be described by the basic processes of ad-
sorption, desorption, diffusion and nucleation. In the literature, there exist three
standard approximations for the full rate theory. Each of the approximations is valid
for one single condensation regime. By using the approximations for complete con-
densation and initially incomplete condensation, it was only possible to extract va-
lues for the diffusion energy or the adsorption energy, respectively. AES and STM
measurements allowed a more general approximation for the rate theory by exclu-
ding the extremely incomplete condensation. Thus the mathematically inaccurate
standard approximations were no longer necessary for further evaluation.

Island density was measured by STM in a temperature regime of 500°C to 700°C as
a function of film thickness. A comparsion of the experimental saturation island den-
sity values with the achieved general approximation one could extract the critical
cluster size i, the diffusion energy Eq, the adsorption energy E, and the ratio of diffu-
sion constant D, and vibration frequency n. The resulting values are:

i=1,
Es=0,57+£0,10 eV,
E.=1,84+£0,21¢V,
Dont » 1025 m?2.

With these values, the condensation regime resulted as initially incomplete. Theore-
tical values [Ochs200b], achieved by density functional theory in local density ap-
proximation showed a good agreement with the experimental results.



Abstract 5

The coalescence stage of film growth was also investigated. A simple model from
Jeffers [Jeffers1994] was used to extract information about the self-diffusion of Pd.
The model compares the coalescence time, the time two islands need to coa-
lescence completely, and a spreading time, which is the time a typical large island to
touch its next neighbour. Short coalescence times lead to a complete merging of the
islands. Short spreading times inhibit the coalescence, the islands grow more lateral
than vertical. The two timeperiods are a function of the island radius. There is a criti-
cal island radius that indicates the change from complete coalescence to inhibited
coalescence. It was possible to deduce the Pd self-diffusion constant as D, = 240
m?s™* from the measured critical radius of the Pd islands.
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Zusammenfassung

Mit dieser Arbeit liegt erstmals eine Studie vor, die das Wachstum von Pd auf
SrTiO;(001) von der Keimbildung bis zum Spéatstadium der Inselkoaleszenz quanti-
tativ beschreibt. Das Modellsystem Pd/SrTiO3(001) eignete sich hervorragend fir
grundlegende Studien, da sich aufgrund der geringen Gitterfehlpassung epitakti-
sches Wachstum erzielen lie3. Zuséatzlich erlaubte die geringe Sauerstoffaffinitat
des Pd die Herstellung von atomar scharfen Grenzflachen.

In der vorliegenden Arbeit ist ein grundlegendes Verstandnis des Filmwachstums
unter folgenden Gesichtspunkten gelungen:

i Einfluld der Wachstumsparameter auf Epitaxie und Wachstumsmodus;

i Ermittlung charakteristischer Gréf3en der Keimbildung;

i Ausnutzung des epitaktischen Kornwachstums zur Abscheidung dinner, epitakti-

scher, kontinuierlicher Filme

Alle Experimente wurden auf der TiO,-terminierten SrTiO3(001)-Oberflache durch-
gefiihrt. Die SrTiO3(001)-Oberflache lieR sich durch gezielte Atz- und Heizschritte
praparieren und mit Methoden der Oberflachenanalytik charakteri-sieren. Das Ab-
scheiden des Pd erfolgte mittels Molekularstrahlepitaxie. An den Abscheidevorgang
schlossen sich in-situ-Untersuchungen der Struktur der Pd-Schichten mit Elektro-
nenspektroskopie und Rastersondenmikroskopie an. Ex-situ wurden die
Pd/SrTiO;(001)-Proben mit Transmissionselektronenmikroskopie und Rontgenbeu-

gung analysiert.

Das Pd-Wachstum wurde in einem Temperaturbereich von 20°C bis 800°C unter-
sucht. Die Aufdampfraten betrugen zwischen 0,005 nm/s und 0,07 nm/s. Unter den
gegebenen Bedingungen zeigt Pd immer Inselwachstum. Auch bei hoher Ubersétti-
gung und niedriger Aufdampftemperatur lief3 sich kein Lagenwachstum beobachten.
In Abhangigkeit der Temperatur stellten sich unterschiedliche Orientierungs-bezie-
hungen ein. Bei Temperaturen unterhalb von 200°C bildeten sich Pd-Schichten mit
einer {111}-Fasertextur. Oberhalb von 250°C lieR sich ein Ubergang von polykristal-
linem zu epitaktischem Wachstum beobachten. Die Epitaxiebeziehung zwischen Pd
und SrTiO3(001) ergab sich fur hohe Wachstumstemperaturen und niedrige Auf-
dampfraten zu:
[100](001) Pd || [100](001)SITiOs,
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Aus der Gleichgewichtsgestalt der epitaktischen Inseln konnte durch eine Wulff-
Konstruktion die Grenzflachenenergie zwischen Pd und der SrTiO3(001)-Oberflache

ZU Qs = 1,0 £ 0,1 Jm? bestimmt werden.

Unter Verwendung der Ratentheorie [Venables1973] konnte der Anfangszustand
des Wachstums der Pd-Filme durch grundlegende Prozesse, wie die Diffusion, die
Adsorption und die Keimbildung beschrieben werden. Zur quantitativen Auswertung
der Prozesse liel3en sich die Inseldichten durch STM-Untersuchungen in einem
Temperaturbereich von 500°C bis 700°C und in Abhangigkeit der Schichtdicke er-
mitteln. Durch AES- und STM-Messungen konnte die extrem unvollstandige Kon-
densation ausgeschlossen werden. Daraufhin liel3 sich eine allgemeinere Néherung
der Ratentheorie angegeben, die es ermdglichte auf die mathematisch ungenauen
Standard-Naherungen zu verzichten. Aus dem Vergleich der experimentell gewon-
nenen maximalen Inseldichten mit der extrahierten Naherungsformel konnte die kri-
tische Keimgrol3e i, die Diffusionsenergie E4, die Adsorptionsenergie E, und das
Verhaltnis von Diffusionskonstante D, zu Schwingungsfrequenz n angegebenen
werden:
i=1

E«s=0,6+0,1eV

E.=1,8+0,2eV

Don® » 10 m?,
Ein Vergleich zeigte mit den Werten, die mit der Dichtefunktionaltheorie in lokaler
Dichtendherung an Pd/SrTiO;(001) erhalten wurden [Ochs2000b] eine gute Uber-

einstimmung.

Neben der Keimbildung liel3 sich in dieser Arbeit auch das Spéatstadium der Koales-
zenz studieren. Uber Anwendung eines Modells von Jeffers [Jeffers1994] gelang es,
den Vorfaktor der Pd-Selbstdiffusion zu Do = 2:10** m?s™® bestimmen.

Aufgrund des Inselwachstums war es unmdoglich, dinne (d < 100 nm) epitaktische
Filme, die das SrTiO;(001)-Substrat vollstandig bedeckten, in einem einzigen Auf-
dampfschritt abzuscheiden. Durch einen kombinierten Prozeld aus verschiedenen
Aufdampfschritten und anschliel3ender Auslagerung gelang es jedoch sehr diinne (d
< 50 nm) geschlossene epitaktische Filme herzustellen. Dieser Prozel’ basiert auf
dem abnormalen Kornwachstum epitaktischer Korner. Hierzu wurde Pd erst bei



Zusammenfassung 9

250°C mit einer nominellen Schichtdicke von 10 nm abgeschieden und anschlie-
Rend bei Temperaturen unterhalb von 60°C eine 35 nm dicke Pd-Schicht aufge-
bracht. Der Pd-Film zeigte ein Geflige aus (111)-orientierten und (001)-orientierten
Kodrnern. Durch einen Heizschritt bei 600°C wurde abnormales Kornwachstum ange-
regt. Die treibende Kraft des epitaktischen Kornwachstums war die geringere Grenz-
flachenenergie gs*"* der epitaktisch orientierten Kérner im Vergleich zu den Kérnern
mit (111)-Orientierung. Nach dem Kornwachstum lag ein vollstandig epitaktischer
Film vor.
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1. Einleitung

In der modernen Materialwissenschatft liegt ein wichtiger Schwerpunkt in der Unter-
suchung und einem grundlegenden Verstandnis von Metallschichten. Typische An-
wendung finden Metallschichten in der Opto- und Mikroelektronik und als Katalysa-
toren in der Automobilindustrie und der chemischen Industrie. Ihre Eigenschaften
sind im wesentlichen eine Funktion der Mikrostruktur und des Gefliges der Metall-
schicht. Leiterbahnen oder Oberflachenvergtitungen sollen méglichst defektfrei sein
und die Oberflache vollstdndig bedecken, dagegen miussen Metallpartikel fur Kata-
lysatoren ein moglichst grof3es Oberflachen-Volumen-Verhaltnis aufweisen.

Aufgrund der Herstellungsbedingungen, der Reaktivitat des Metalls und der Gitter-
fehlpassung von Metall und Substrat 143t sich ein Trend im Wachstumsverhalten
feststellen. So lassen sich bei kleinen Gitterfehlpassungen oftmals genau definierte
Orientierungsbeziehungen zwischen Substrat und aufgebrachtem Metall einstellen.
Bei Metallen mit hoher Gitterfehlpassung erhélt man oftmals polykristalline Schich-
ten. Mit zunehmender chemischer Reaktivitat wurde ein Ubergang von Inselwachs-
tum zu einem Lagenwachstum beobachtet. Bei Inselwachstum benetzt das Metall
die Substratoberflache nicht oder kaum, bei Lagenwachstum ist die Benetzung fast
vollstandig. Dies wurde in der Literatur vor allem an Metallschichten auf TiO, de-
monstriert [Diebold1995]. Dabei zeigt sich, dal3 bei Systemen, bei denen Metalle die
Oxidkeramiken gut benetzen, eine Reaktion meist direkt an der Grenzflache auftritt
und sich dort eine neue Phase bildet, wie am Beispiel Nb/TiO,(110) gezeigt werden
konnte [Marien2000]. So kann es passieren, daf3 sich bei vollstandiger Benetzung
und einem bei schon geringen Schichtdicken vollstandig geschlossenen Film Grenz-
flachenphasen bilden, die zu einer Verschlechterung der elektrischen und mechani-
schen Eigenschaften des Schichtsystems fihren konnen.

Die Herstellungsbedingungen besitzen besonders fur die nicht-reaktiven Metalle ei-
nen starken EinfluR auf das Wachstumsverhalten. Ist die Ubersattigung klein, so
kann ein Adatom eher einen energetisch gunstigen Platz erreichen. In diesem Fall
wird das Filmwachstum nahe dem thermodynamischen Gleichgewicht ablaufen und
der Film wird im Idealfall epitaktisch wachsen. Ist die Ubersattigung dagegen groR,
so werden die moéglichen Diffusionswege der Adatome sehr klein sein, die Filmmor-
phologie wird starke Abweichungen von der Gleichgewichtsgestalt zeigen. Bei sehr
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groRer Ubersattigung kann sogar zweidimensionales Wachstum erzwungen werden.
Die Schicht wird polykristallin sein. So erhalt man oft entweder geschlossene, po-
lykristalline Filme oder epitaktische Filme, die aber aus einzelnen Inseln bestehen.
In der vorliegenden Arbeit wurde das System Pd auf der SrTiO;(001)-Oberflache ge-
wahlt, da die geringe Gitterfehlpassung der beiden Materialien ein epitaktisches
Wachstum erwarten laf3t. Zusétzlich ist es von groRem Vorteil, dal’ es aufgrund der
geringen Sauerstoffaffinitdt des Pd an der Grenzflache zu keiner chemischen Reak-
tion kommt und sich eine atomar scharfe Grenzflache ausbildet.

In der Literatur finden sich nur wenige Datensatze, an denen die Keimbildung von
Metallen auf Oxidkeramiken quantitativ ausgewertet wurde ([Campbell1997], [Hen-
ry1998] und [Zinke-Allmangl1999]). Es existieren zum einen Untersuchungen, die
gualitativ die Kondensation von dinnen Metallfilmen auf einer Oxidoberflache be-
trachten (z.B. [Xul997] und [Carroll1997]). In diesen Veré6ffentlichungen werden
meist Teilaspekte der Kondensation wie die bevorzugten Adsorptionsplatze oder der
Einflu® von einzelnen Heizschritten auf Metallinseln beschrieben. Eine quantitative
Analyse erfolgt zumeist nicht. Zum anderen sind Vero6ffentlichungen zu finden, die
die Keimbildung quantitativ mit Hilfe von Ratentheorien untersuchen (z.B. [Cha-
pon1985], [Henry1991] und [Meunier1995]). In diesen Arbeiten finden sich Angaben
Uber die elementaren Prozesse, die zur Bildung von Keimen und im weiteren zu Me-
tallschichten fiihren. Eine Analyse der Daten erfolgte aber mit der alten Ratentheo-
rie von Stowell [Stowell1972], die nur N&herungen fir die Keimbildung angeben
kann. Neuere Untersuchungen beschaftigen sich mit dem Einflu? von Defekten auf
die Keimbildung ([Venables1999] und [Haas2000]). Diese Arbeiten behandeln das
System Pd auf MgO(001). Die Messungen wurden an Schichten durchgefihrt, die
alle die gleiche nominelle Dicke aufwiesen. Der Auswertung liegt die Annahme zu-
grunde, dal3 die so erhaltenen Inseldichten mit der maximalen Inseldichte identisch
ist. Haufiger finden sich dagegen Arbeiten Uber dier Struktur und die Morphologie
von Metallschichten auf Keramiken (z.B. [Polli2000], [Marien2000]). In diesen Ver-
offentlichungen wurden Einflisse der Keimbildung auf die Filmmorphologie nicht be-
ricksichtigt. Viele Untersuchungen erfolgten mit den Methoden der Elektronenspek-
troskopie, aus denen mit Hilfe von theoretischen Modellen Aussagen uber den
Wachstumsmodus und das Wachstumsverhalten getroffen wurden (z.B.
[Conard1996] und [Andersen1990]).

In dieser Arbeit soll das Filmwachstum an einem Modellsystem fir nicht-reaktive
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Metalle auf Oxidkeramiken untersucht werden. Am System Pd auf der SrTiO;(001)-
Oberflache wurden die Methoden der Elektronenspektroskopie, der Elektronenbeu-
gung, der Rastersondenmikroskopie und der Transmissionselektronenmikroskopie
zur Charakterisierung der Filmentstehung eingesetzt.

Diese Arbeit ist wie folgt gegliedert: In Kapitel 2 erfolgt eine Einfihrung in die
Grundlagen des Filmwachstums. Dabei wird besonders auf die Ratentheorie von
Venables [Venables1973] und das abnormale Kornwachstum eingegangen. Litera-
turstellen zu der Praparation und den Eigenschaften der SrTiO3(001)-Oberflache so-
wie die Darstellung von Pd/Keramik und Metall/SrTiO3(001) sind in Kapitel 3 zusam-
mengefal3t. In Kapitel 4 sind die physikalischen Grundlagen der eingesetzten Mel3-
methoden erlautert. Die Praparation der SrTiO;(001)-Oberflache und ihre Charakte-
risierung schlief3t sich in Kapitel 5 an. Der Hauptteil der Arbeit, die Untersuchung
der Pd-Filme auf SrTiO3(001), wird in den Kapiteln 6 bis 8 dargestellt. In Kapitel 6
wird auf die Morphologie und die Epitaxie sowie den Wachstumsmodus des Pd in
Abhangigkeit der Substrattemperatur und der Aufdampfrate eingegangen. Dort fin-
den sich auch Experimente zur Filmentstehung mit steigender Schichtdicke. Unter-
suchungen mittels Rastersondenmikroskopie zur Keimbildung von epitaktischen Pd-
Schichten wird in Kapitel 7 dargestellt. Die Ergebnisse werden mit Hilfe der Raten-
theorie ausgewertet und diskutiert. Es wird in Kapitel 8 gezeigt, wie man durch ei-
nen mehrstufigen Abscheideprozel’ dinne, epitaktische Filme, die die SrTiO3(001)-
Oberflache vollstdndige bedecken, herstellen kann.
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2. Grundlagen

In diesem Kapitel werden grundlegende Begriffe und Modelle zur Kristallographie
und Struktur von Grenzflachen vorgestellt. Auf das Modellsystem SrTiO; und Palla-
dium soll ebenfalls eingegangen werden. Im Anschluf3 sind Modelle zum Schicht-
wachstum und zur Veranderung der Schicht als Folge von Koaleszenzprozessen
und Kornwachstum dargestellt.

2.1 Struktur von Metallfilmen auf Oxidkeramiken

2.1.1 Orientierungsbeziehung

Treffen zwei Materialien mit unterschiedlicher chemischer oder kristallographischer
Struktur aufeinander, so bildet sich eine Heterogrenzflache. Die kristallographische
Orientierungsbeziehung der beiden Materialien laf3t sich durch Angabe von zwei, je-
weils parallelen Satzen von Richtungen charakterisieren [Baluffil981]. Zur vollstan-
digen Beschreibung der Grenzflache muf3 noch die Normale der Grenzflachenebene
angegeben werden. Damit kann eine Grenzflache mit einem Satz von neun Parame-
tern vollstandig beschrieben werden. In dieser Arbeit wird folgende verkirzte
Schreibweise verwendet:

[uvw](hkl) || [u'v'wW](h"KT).

(hkl) und (h"’k’I") geben die Grenzflachennormalen an, [uvw] und [u'v'w’] Richtun-
gen, welche nicht parallel zu den Grenzflachennormalen verlaufen. Die Indizes wer-

den in den jeweiligen Kristallsystemen angegeben.

2.1.2 Gitterfehlpassung

Im allgemeinen besitzen verschiedene Materialien verschiedene Gitterkonstanten.
Wird ein danner Film auf ein Substrat aufgebracht, so kann aus den Abstanden der
Netzebenen (ar, as), deren Normale senkrecht zur Grenzflachennormalen liegt, die
Fehlpassung f ermittelt werden, wenn die Schicht diinn gegeniiber dem Substrat ist
(drim << dsuwstrat). Dadurch wird durch die Fehlpassung nur der Film deformiert und es

ist sinnvoll, die Fehlpassung durch
_aBag
=

f (2.1)
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a) b) c)
000000000 000000000 00000000
000000000 000000000 00000000
000000000 000000000 00000000
000000000 00000000 00000000
000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000
000000000 000000000 000000000
Abbildung 2.1: Schematische Darsdlung ener @ kohédrenten, b) semi- oder telkohérenten und ¢)
inkoh&enten Grenzfl&che

zu beschreiben.

Neben der natirlichen Gitterfehlpassung aufgrund der unterschiedlichen Gitterkon-
stanten kann es auch durch das Wachstum bei hohen Temperaturen und die unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zu einer zusatzlichen thermi-

schen Fehlpassung kommen.

2.1.3 Kohéarenz

Hull und Bacon [Hull1984] teilten den Kohérenzzustand von Grenzflachen in drei
idealisierte Grenzfélle ein. Danach kann eine Grenzflache als koharent, semikohéa-
rent oder inkohérent beschrieben werden. Bei koharenten Grenzflachen wéachst die
Schicht defektfrei auf dem Substrat auf. Bei einer vorhandenen Fehlpassung wird
der Film verzerrt bis sich die Periodizitaten angleichen. In semikoharenten Grenzfla-
chen wird die Spannungsenergie durch Einbau von lokalisierten Versetzungen ab-
gebaut. Es bildet sich ein Wechsel von koharenten Bereichen und Versetzungen
aus. Wird der Film nicht verzerrt, ist er also inkomensurabel an der Grenzflache,
spricht man von einer inkoharenten Grenzflache. Inkoharente Grenzflachen kann
man auch als Grenzfall einer semikoharenten Grenzflache mit delokalisierten Ver-
setzungskernen beschreiben. Diese drei Modelle sind in Abbildung 2.1 veranschau-
licht.

In der Realitdt konnen die Grenzflachen keinen inkoharenten Zustand einnehmen.
Aufgrund der Bindung tber die Grenzflache hinweg ist mit einer Relaxation, also ei-
ner Verschiebung der einzelnen Atompositionen im Subangstrémbereich zu rech-
nen. Auch wenn diese Verschiebungen nicht mittels moderner Methoden (z.B.
HRTEM, englisch: High Resolution Transmission Electron Mictroscopy) nachweis-

bar ist, zum Beispiel aufgrund von einer limitierten ortlichen Auflésung wie am Sy-
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O:sr eTi @:O
Abbildung 2.2: Krigdlgruktur von STiO,. Die Krigdlstruktur wird von Ti-O-Oktaedern gebildet,
zwischen denen S-lonen plaziet Ind. @ zegt e@ne SO-terminiete, b) a@ne TiO terminierte
Oberflache.

stem Cu/Al,O; gezeigt [Dehm1998], so muld doch davon ausgegangen werden, daf3

sie mit hoher Wahrscheinlichkeit vorhanden sind. Somit ist es sinnvoll, Grenzfla-
chen mit solchen delokalisierten Versetzungen als quasi-inkoharente Grenzflachen

zu bezeichnen [Romanov1998].

2.2 Eigenschaften von SrTiOs;

2.2.1 Kristallographische Eigenschaften

SrTiO; besitzt bei Raumtemperatur die kubische Perovskit-Struktur [Landolt1981],
[Nassaul1988]. Bei der Struktur der Raumgruppe Pm3m, ist das Ti**-lon sechsfach
von O%*—lonen koordiniert. Die etwas gréReren Sr**-lonen sind von vier dieser Ti-O-
Oktaeder umgeben (Abbildung 2.2). Die Gitterkonstante ist asto = 0,3905 nm. Bei
Temperaturen unterhalb von 105 K findet eine Phasentransformation durch Verkip-
pung der Ti-O-Oktaeder zu einem tetragonalen Gitter statt. Das tetragonale Gitter
besitzt die Raumgruppe 14/mcm [Heidemann1973], [Fujishital979].

Bei den in dieser Arbeit verwendeten Temperaturen besitzt SrTiO; eine kubische
Einheitszelle. Die Perovskit-Struktur lafl3t sich durch die Basis Ti: [0, O, 0], Sr: [¥2, ¥,
%], O: [%, 0, 0], [0, ¥, 0], [0, O, 2] und durch Angabe der Raumgruppe Pm3m voll-
standig beschreiben [Landolt1981].

Wie aus der Kristallstruktur ersichtlich ist besitzt SrTiO; zwei unterschiedliche Ter-
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minierungsmoglichkeiten fur die (001)-Oberflache. Die eine Terminierung ist in Ab-
bildung 2.2a dargestellt, die (001)-Oberflache wird von einer TiO,-Ebene gebildet.
Die andere Terminierung ist durch die SrO-Ebene gegeben (Abbildung 2.2b). Fir
die Oberflachen sind folgende Oberflachenenergiewerte aus theoretischen Rech-
nungen bekannt [Mackrodt1988]:

Grioz 0,89 J/m?
%o 1,1 J/m?

Tabdle 2.1: Berechnete Werte der Oberflachenenergien fir die SSO-terminierte und die TiO-terminierte
STiO4(001)-Oberfléche [Mackrodt1988].

Die Bindungen sind zum grofR3en Teil ionischen Charakters, daraus resultiert auch
der hohe Schmelzpunkt von 2080°C [Landolt1981]. Die elastischen Konstanten sind
[Landolt1981] und [Nassaul988] entnommen:

cu (GPa) 315,6
c12 (GPa) 102,7
Cas (GPa) 121,5

E (GPa) 189,7
n 0,232
m(GPa) 117,6

Tabdle 2.2: Elagtisthe Kongtanten von STiO; [Nassau1988], [Landolt1981].und [Leadbetter1990]) ¢
snd die Elemente der Steifheitsmatrix, E der Y oung”sche Eladtizitétsmodul, n die Poissonzahl und mder
Schubmodul.

2.2.2 Elektronische Eigenschaften

Reines SrTiO; ist ein Isolator mit der Bandlicke 3,17eV. Das Valenzband wird von
den O2p Orbitalen gebildet, das Leitungsband von Ti 3d Zustanden [Hen-
rich1978], [Reihl1984], [Kimural995], [Kimural997]. Da das SrTiO; eine sehr gerin-
ge Leitfahigkeit besitzt, mul3 es fur Rastertunnelmikroskopieuntersuchungen dotiert
werden.

Die Defektreaktionen sind in der Literatur angegben [Denk1985], [Waser1995]. Die
Reaktionen fir die gebrauchlichsten Dotierungen lassen sich wie folgt in der Kréger-
Vink-Notation angeben [Kroger1965]:

i Reduktion von SrTiOz; durch Abgabe von Sauerstoff:
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003%02AV5A2eB

Anschaulich ist die Abgabe von Sauerstoff als Dotierung folgendermaf3en zu ve-
stehen:
Wird aus einer TiO,-Ebene ein neutrales Sauerstoffatom herausgelost, so blei-
ben zwei Elektronen zurtick. Diese kdnnen die Ti 3d Zustdnde im Leitungsband
bevolkern [Haruyamal997], [Henrich1978].
i Substitution von Ti durch Nb:
Nb,O.B2TiO, AV, 32Nb;A50,
Die Dotierung durch Niob laf3t sich anschaulich erklaren:
Niob hat eine hohere Elektronenzahl in den Valenzorbitalen, dadurch werden bei
der Substitution von Titan durch Niob die Ti3d Zustande des Leitungsbandes
ebenfalls mit zwei Elektronen besetzt [Haruyamal997].
Die oben beschriebenen Dotierungsprozesse fuhren zur Bildung eines Donorban-
des, das 1,3 eV unterhalb des Fermi-Niveaus liegt. Gleichzeitig verschiebt sich das
Fermi-Niveau, bis es sich 0,1 eV unterhalb der Leitungsbandkante befindet [Hen-
rich1978], [Haruyamal997]. Beide Dotierungsprozesse lassen sich als Elektronen-
dotierung von SrTiO; bezeichnen, SrTiOz wird n-leitend.
In stark elektronendotiertem SrTiO; verschiebt sich das Fermi-Niveau in das Lei-
tungsband, in Photoelektronenspektren des Valenzbandes kann eine Linie am Fer-
mi-Niveau beobachtet werden [Haruyamal997].

2.3 Eigenschaften von Palladium

Palladium ist ein Element der 10. Gruppe im Periodensystem. Die elektronische
Struktur ist: [Kr] 4d™°.

cu (GPa) 22,4
C12 (GPa) 173
cs (GPa) 71,6
gt (@m?) 1,7
g (Im?) 2,3
g* (Im?) 2,2

Tabdle 2.3; Elagisthe Kondanten [Brandesl992] und theoretisch ermittelte Oberflachenenergien
[Rodriguez1993] von Pdladium.
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Palladium kristallisiert in einem kubisch flachenzentrierten Kristall mit der Raum-
gruppe FmB8m . Die Gitterkonstante betragt 0,389 nm. Damit betragt die Gitterfehl-
passung fur Pd und SrTiO; —0,4%, wenn eine Wirfel auf Warfel Orientierung ange-
nommen wird.

Die elastischen Konstanten von Pd sind in Tabelle 2.3 angegeben [Brandes1992].
Der Schmelzpunkt von Pd liegt bei 1554°C. Pd besitzt schon unterhalb des
Schmelzpunktes einen ausreichenden Dampfdruck fur Aufdampfexperimente [Bran-
des1992].

2.4 Modelle zum Filmwachstum

Das Filmwachstum ist von der Kinetik und der Thermodynamik der Adatome auf der
Oberflache des Substrates bestimmt. Als Adatom wird ein auf einer Oberflache ad-
sorbiertes Atom bezeichnet. Die entscheidenden physikalischen GrofRen, welche
das Wachstum bestimmen, sind die Substrattemperatur, die Adsorptionsrate, die
Desorptionsrate, die Oberflachenenergien des Films und des Substrats sowie die
Grenzflachenenergie zwischen beiden. Durch die Substrattemperatur, die Adsorpti-
ons- und Desorptionsrate wird die Beweglichkeit der Adatome auf der Substratober-
flache beeinflul3t. Auch die weitere Filmentwicklung ist von den oben genannten
GroRRen beeinfluRt. Zum Verstandnis des Filmwachstums kann man verschiedene
Modelle heranziehen. Im folgenden sollen kurz die wichtigsten Modelle vorgestellt
werden.

In der Literatur werden zwei verschiedene Ansatze zur Beschreibung des Film-
wachstums verfolgt. Zum einen ein thermodynamischer Ansatz mit der Annahme,
dal3 das Filmwachstum nahe des thermodynamischen Gleichgewichts ablauft. Dabei
wird der Wachstumsmodus des Films durch die Oberflachenenergien des Substrats
und des Schichtmaterials sowie der Grenzflachenenergie der beiden bestimmt [Bau-
er1958]. Das zweite Modell berucksichtigt zum anderen verschiedene Prozesse
beim Wachstum. Es erfordert die Aufstellung von Ratengleichungen der einzelnen
Prozesse [Venables1973].

Im folgenden wird erst auf den thermodynamischen Ansatz eingegangen, dann auf
den kinetischen. Die Ratentheorie wird ausfuhrlicher behandelt, da sie in der vorlie-
genden Arbeit zur Auswertung der Keimbildungs- und Wachstumsprozesse verwen-
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%,

Abhildung 2.3: Auf enem Subdrat befindet sch @n Tropfen. Im thermodynamischen Gleichgewicht
gdlt sch ein Kontaktwinkd Q in Abh&ngigket von gs, g- und gs en.

det wurde.

2.4.1 Phanomenologisches Wachstumsmodell

Bauer [Bauer1958] hat auf der Basis von energetischen Uberlegungen das Wachs-
tum von diinnen Schichten in drei phdnomenologische Wachstumsmodi eingeteilt.
Zum einen kann reines Lagenwachstum vorkommen, d.h. es wird erst eine Monola-
ge vollendet, bevor die nachste begonnen wird. Diesen Wachstumsmodus nennt
man Frank-van der Merwe Wachstum (FM) oder Lagenwachstum [Merwe1993].

Zum anderen kann der Film mit Inseln aufwachsen, d.h. neue Atomlagen werden
bereits begonnen bevor die unteren Lagen komplett geftllt sind. Dieser Wachstums-
modus heif3t Volmer-Weber Wachstum (VW) oder Inselwachstum [Merwe1993].
Ferner kann ein dritter Wachstumsmodus auftreten, der als kombiniertes Lagen-
und Inselwachstum beschrieben werden kann. Dabei wachsen Inseln auf einigen
kompletten Atomlagen auf. Griinde fur dieses Verhalten sind in den elektronischen
Wechselwirkungen zwischen Film und Substrat zu sehen [Doben1988], [Goss-
mann1991]. Auch Verspannungen aufgrund der Fehlpassung von Schicht und Sub-
strat kdnnen zu einem kombinierten Lagen- und Inselwachstum fihren [Mer-
wel984]. Dieser Wachstumsmodus wird Stranski-Krasanov Wachstum (SK) ge-
nannt [Merwe1993].

Zum Verstandnis der unterschiedlichen Modi lal3t sich das Kontaktwinkelkonzept
heranziehen.

Wird ein Tropfen eines flissigen Materials auf ein festes Substrat aufgebracht, so
wird sich eine Tropfenform, wie in Bild 2.3 dargestellt, einstellen.

Die Gesamtenergie a3t sich dann aus der Summe der Energien ermitteln, die fur
die Bildung der Oberflache und der Grenzflache bendtigt werden. Davon mul3 die
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a) b) C)

—

Abbildung 2.4: Schematische Darsdlung der unterschiedlichen Wachdumamodi. @) Frank-van-der-
Merwe-Wachstum (Lagenwachstum), b) Volmer-Weber-Wachsdum (Inselwachstum), ¢) Stranski-
Kragtanov-Wachstum (kombiniertes Lagen- und Insdwachstum)

Energie abgezogen werden, die durch die teilweise Bedeckung des Substrates frei
wird [Ohring1992]:
DG=a,rEDG Aa,rfg.Aa,rfg. Ba,rEg, . (2.2)

DGy ist die Anderung der freien Enthalpie pro Volumen, durch die die Keimbildung
angetrieben wird. a; r? ist die Oberflache des Filmes, g- die zugehorige Oberflachen-
energie. a, r? ist die Flache des bedeckten Substrates, gr ist die Grenzflachenener-
gie, g die Oberflachenenergie des Substrats und as r? ist das Volumen des Keims.
Werden die entsprechenden Flachen fir einen Kugelabschnitt eingesetzt, dann er-
halt man mit dem Kontaktwinkel Q die Young-Dupré-Gleichung:
0s=0erB g ECosQ. (2.3)

Diese Gleichung gilt fiir das thermodynamische Gleichgewicht.
Mit dem Kontaktwinkel Q = 0° erhalt man eine vollstandige Benetzung des Substra-
tes, die Grenzflachenbildung ist also energetisch bevorzugt. Fir FM-Wachstum gilt
damit:

9sS UerAG: . (2.4)
Fur VW-Wachstum, d.h. fur nur teilweise Benetzung, ist es energetisch glnstiger,
daR sich die Atome auf den Inseln anlagern, der Kontaktwinkel ist dann Q > 0°. Es
gilt:

OsP GorAG: . (2.5)
Diese Uberlegungen gelten fir diinne aufgedampfte Filme nur eingeschrankt, da
nicht von einer Isotropie der Oberflachenenergien ausgegangen werden kann. Die
Uberlegungen wurden fiir Fliissigkeitstropfen auf Oberflachen durchgefiihrt und
kénnen nur unter Vorbehalten auf Festkorper Ubertragen werden.
In realen Systemen haben verschiedene Oberflachen eines Kristalls verschiedene
Oberflachenenergien. AuRerdem wird ein kleiner Kristall versuchen, eine Form ein-
zunehmen, die einer minimalen Energie entspricht. Diese Form der minimalen Ener-

gie wird im allgemeinen von niedrigindizierten Kristallebenen gebildet [Winterbot-
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Abbildung 2.5: Mégliche Gleichgewichtsformen eines facettieten Kems auf @ner Oberflache. @)
vollsgéndige Benetzung, b) sowie c) teilweise Benetzung und d) keine Benetzung.

tom1967].

Wachst nun ein Kristallit mit der Kristallebene (hkl) parallel zur Substratoberflache

auf, mul3 die Young-Dupré-Gleichung durch eine Gleichung ersetzt werden, die aus
der Wulff-Konstruktion resultiert [Winterbottom1967]:

r
Oor=O:AGE= (2.6)

1

G-, ist die Oberflachenenergie der (hkl)-Ebene, r; und r, sind die Abstande der
Oberflache des Keims bzw. der Grenzflache vom Waulffpunkt [Winterbottom1967].
Die Differenz der Grenzflachenenergie und der Oberflachenenergie des Substrats
(o - &) kann als Mal? fur die Benetzung und die Bindung verwendet werden. In Ab-
bildung 2.5 sind vier mdgliche Benetzungszustande aufgetragen.

Vollstandige Benetzung:

Dieser Zustand ist in Abbildung 2.5a wiedergegeben. Fir ihn gilt:

r
0-BORBG., bzw. BIS=. 2.7)

1

Teilweise Benetzung:

Fur die teilweise Benetzung kdnnen zwei Féalle auftreten. Zum einen kann der Wulff-
Punkt aul3erhalb des Kristalliten liegen (Abbildung 2.5b), damit kann auf die Gleich-
gewichtsgestalt geschlossen werden. Fir diesen Fall gilt:

r
0Qg:BgQBY,, bzw. 0Q “QB1 . (2.8)
1
Der Wulff-Punkt kann jedoch auch im Kristallit liegen (Abbildung 2.5c), damit gilt:

r
%, Q0sB3:Q0 bzw. 1Q-°Q0 . (2.9)
1
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Keine Benetzung:

Benetzt das Filmmaterial das Substrat nicht, so erhélt man ein Teilchen auf der
Oberflache, das dieselbe Gleichgewichtsform hat wie ein Teilchen, das sehr weit
von der Oberflache entfernt ist (Abbildung 2.5d). Es gilt:

r
0BGSG:, bzw. —=1. (2.10)
1

Die Gultigkeit dieser Bilder liegen jedoch nahe am thermodynamischen Gleichge-
wicht.

Wachstum findet nur bei Zustanden statt, die fern vom thermischen Gleichgewicht
sind. Hier muR? das Bauerkriterium erweitert und der Begriff der Ubersattigung ein-
gefuhrt werden.

Ubersattigung

Wie wir sehen werden (s.a. Kapitel 2.4.2), sind die Substrattemperatur und die Auf-
dampfrate die malf3geblichen Parameter beim Wachstum. H6here Temperaturen
konnen zu einer grol3eren kritischen Keimgrof3e i fuhren. Aul3erdem wird bei héhe-
ren Temperaturen und niedrigen Raten die Tendenz zum Inselwachstum gré3er. Ein
geschlossener Film wird dann erst bei grol3eren Schichtdicken erreicht. Niedrige
Temperaturen und hohe Raten fuhren im Gegensatz dazu meist zu polykristallinen
Filmen, welche aber das Substrat vollstandig bei geringen Schichtdicken bedecken.
Durch gezielte Wahl der Temperatur und der Rate kann man verschiedene Wachs-
tumsarten erzwingen.

Das Verhaltnis der Adsorptionsrate R,(Ts) und der Desorptionsrate Rq(Ts) wird als

Ubersattigung x bezeichnet [Merwe1993].

X = (2.11)

Die Desorptionsrate Rqy(Ts) kann aus dem Dampfdruck Py(Ts) ermittelt werden [Mer-
wel993]:
PTLE
R=a——
d 2pmkT, (2.12)
2pmkT

3 3
) hn E
it P TEZKT ———2£F2sinht——£§ expt B—=f
mit Fq*l's S h2 ! kTS§ xP KT

m ist die Molekularmasse, n die Schwingungsfrequenz des Adatoms auf der Ober-
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flache, Ts die Substrattemperatur, k die Boltzmannkonstante, h das Planck’sche
Wirkungsquantum und E, die Desorptionsenergie.

Aus Gleichung (2.12) ist ersichtlich, daR zur Bestimmung der Uberséttigung die
Desorptionsenergie E, bekannt sein muf3. Die experimentelle Bestimmung von E, ist
sehr aufwendig, kann aber, wie weiter unten gezeigt wird, in bestimmten Grenzféllen
mittels der Ratentheorie [Venables1973] ermittelt werden.

Ist die Ubersattigung klein, so kann ein Adatom eher einen energetisch giinstigen
Platz erreichen. In diesem Fall wird das Filmwachstum nahe dem thermodynami-
schen Gleichgewicht ablaufen und der Film wird im Idealfall epitaktisch wachsen. Ist
die Ubersattigung dagegen groR, so werden die méglichen Diffusionswege der Ada-
tome sehr klein sein, die Filmmorphologie wird starke Abweichungen von der
Gleichgewichtsgestalt zeigen und polykristallines Wachstum aufweisen. Bei sehr
groRer Ubersattigung kann sogar zweidimensionales Wachstum erzwungen werden.
Die prinzipiellen Zusammenhénge sind in Abbildung 2.6 dargestellt [Oyal986], [Oh-
ring1992]. Der Ubergang von polykristallinem zu epitaktischem Wachstum wird von
einer Geraden gebildet, die einem Arrhenius-Gesetz (I = A-exp{E/kTs}) gehorcht
(Abbildung 2.6). E ist mit der Adatomdiffusionsenergie E4 vergleichbar [Oyal986].
Die Uberséttigung hat einen EinfluR auf den Wachstumsmodus. Je geringer die
Substrattemperatur und je hoher die Aufdampfrate ist, desto wahrscheinlicher ist ein
2-dimensionales Wachstum. Markov und Kaischew [Markov1976] haben aus der
Uberséttigung ein modifiziertes Bauerkriterium eingefiihrt. Die Differenz der chemi-
schen Potentiale Dmeines Gasphasenatoms und eines Adatoms ergibt sich zu [Mer-
wel1993]:

D=k T IntxE . (2.13)
Damit ergibt sich ein erweitertes Bauerkriterium fur Lagenwachstum:
Dm
Ugs:AGB—— 2.14
gS gGF gF 2kb2 ( )
bzw. fur Inselwachstum:
Dm
Py, AgB—— . 2.15
gS gGF gF 2kb2 ( )

b ist der Abstand zwischen zwei nachsten Nachbarn auf der Substratoberflache, kb?
die Flache pro Adatom an der Grenzflache. Aus den Gleichungen (2.11) - (2.15) ist
zu entnehmen, daR bei steigender Aufdampfrate auch die Ubersattigung steigt. Da-
mit wird aber auch die Differenz des chemischen Potentials immer gréRer, und ab

einer kritischen Ubersattigung x bzw. kritischen chemischen Potentials Dm ergibt
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a) log(Rate) b) log(Rate)
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung der mdglichen Wachstumsbereiche in Abhéngigket der Rate
und der Temperatur. & niedrige Temperatur und hohe Rate (groRRe Ubersitigung): 2-dimensonaes
Wachstum; hohe Temperatur und niedrige Rate (kleine Ubersittigung): 3-dimensionades Wachstum. b)
niedrige Temperaur und hohe Rae (groRe Ubersitigung): polykrigalines Wachstum; hohe
Temperatur und niedrige Rate (kleine Ubersiitigung): epitaktisches Wachstum.

sich ein Wechsel des Ungleichheitszeichens. Dies entspricht einem Ubergang von
Inselwachstum zu Lagenwachstum.

Ein anderer Prozel3, der den Wachstumsmodus beeinflussen kann, ist die Redukti-
on der Dehnungsenergie. Dieser Prozel3 ist hier nicht berticksichtigt. Die Dehnungs-
energie ist bei isothermem Wachstum aufgrund der Gitterfehlpassung oder Koales-
zenzspannungen [Nix1999] in die Schicht eingebracht. Eine Reduktion der Deh-
nungsenergie fihrt oft zu einem Ubergang von FM-Wachstum zu SK-Wachstum,
z.B. im Schichtsystem Si/Si [M01991].

2.4.2 Ratentheorie

Das Basis-Modell von Bauer [Bauerl958] geht von einem thermodynamischen
Gleichgewicht aus. Dieses ist in der Realitat fur Schichtwachstum nicht gegeben.
Das erweiterte Bauer-Kriterium bericksichtigt zumindest den Einflul3 der Aufdampf-
rate, andere kinetische Prozesse werden aber nicht mit einbezogen. Auch gelten die
GrolRen gsr, g und gs nur fir ausgedehnte Keime, aber ziemlich sicher nicht fur Kei-
me mit nur wenigen Atomen. Generell lal3t sich sagen, dal? die atomaren Prozesse
nicht in dem Mal3e bertcksichtigt werden die eine vollstdndige Analyse der Keimbil-
dung bendtigt. Im folgenden soll auf die atomaren Prozesse eingegangen werden,
die wahrend des Aufwachsens eines Filmes auf einer Oberflache ablaufen. Die
wichtigsten Prozesse, die die Keimbildung und das Filmwachstum bestimmen, sind
in Abbildung 2.7 dargestellt.
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Abhildung 2.7: Prozesse, welche auf der Oberfléche wéhrend des Aufdampfens ablaufen. @ Adsorption,
b) Desorption, ¢) Diffusion, d) Diffusion zu einem Defekt und €) Kembildung

Ausfihrliche Darstellungen der Ratenthoerie finden sich in den Arbeiten von Venab-
les [Venables1973]-[Venables1994].

Wahrend des Aufdampfprozesses adsorbieren Atome mit einer Rate R aus dem Va-
kuum auf der Oberflache. Die Rate ist durch die Temperatur T, des Verdampfers

und den Gasdruck p des aufgebrachten Materials bestimmit:
ROT fX—P

% hpkav : (2.16)
m ist die Atommasse, k die Boltzmann-Konstante. Im folgenden ist die Rate R der
auf die Oberflache treffenden Atome konstant. Damit werden n; = Rt Adatome nach
der Aufdampfzeit t auf der Oberflache adsorbiert sein, n; ist die Zahl der Adatome
pro Flacheneinheit. In diesem Kapitel steht Teilchendichte fir die Zahl von Teilchen
pro Flacheneinheit, nicht fir die Massendichte der Teilchen.
Bei hohen Substrattemperaturen Ts kdnnen die Adatome auch wieder desorbieren,
die Zeit t,, die sie auf der Oberflache verweilen, ist von der Adsorptionsenergie E,

bestimmt;

S

E
B1__ a
3 =nEexpiB, ¢ (2.17)

n ist die vertikale Schwingungsfrequenz des Adatoms, sie liegt bei etwa 1-10 THz
[Venables1994]. Die Diffusion auf der Oberflache laf3t sich mit folgender Gleichung

beschreiben:

a’° E
D=n ~EexptB—f 218
4 kT (2.18)

S

Eq ist die Aktivierungsenergie fur die Diffusion, nq die horizontale Schwingungsfre-
qguenz und a die Sprungweite. Die Sprungweite entspricht normalerweise der Ober-
flachenperiodizitat des Substrats. Im weiteren wird ng a?/4 = D, gesetzt. D wird als
Diffusionskonstante bezeichnet, D, als Vorfaktor der Diffusionskonstanten.

Sind No Adsorptionsplatze vorhanden, so wird das Atom Dt./N, von ihnen besuchen.
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Die Bewegungsweite eines Adatoms ist dann:

n E BE
XS=\/Dta=%\/% Eexpt— ¢ . (2.19)
S

Da E, typischerweise deutlich gré3er als Eq ist, kbnnen Adatome bei typischen Auf-
dampftemperaturen grof3e Diffusionswege xs/a zurticklegen. Dadurch kénnen sich
zwei oder mehrere Atome zu einem kleinen Keim zusammenfinden. Die Bindungs-
energie, die frei wird, wenn zwei Atome einen Dimer bilden, ist E,. Eq, Ep, und die
Keimbildungsenergie E; sind die entscheidenden Energien, die den Keimbildungs-
prozeld und das weitere Filmwachstum bestimmen. E, und E; geben an, wie leicht
ein Atom einen Dimer oder einen kritischen Keim wieder verlassen kann.

Im thermodynamischen Gleichgewicht waren die Aufdampfrate und die Desorptions-
rate gleich, es wirde kein Filmwachstum stattfinden. Filmwachstum findet also nur
fern vom thermodynamischen Gleichgewicht statt.

Im folgenden wird die Inseldichte n; von Keimen mit j Atomen betrachtet. Im einfach-
sten Fall, wenn nur die Desorption als Prozel3 bertcksichtigt wird, existieren nur ein-
zelne Adatome (j=1). Dann gilt die folgende Differentialgleichung fir die Atomdichte,

also die Zahl der Adatome pro Flache n; auf der Oberflache:

dn, n,

—=RB—

at t, (2.20)
Fir t>>t, gilt n; = Rt.. Nun wird noch die Keimbildung hinzugenommen. Fir Keime,

welche von j Atomen gebildet werden, gilt:

dn,
E:UjBlBUj . (221)

U, ist die effektive Anlagerungsrate an einen Keim mit j Atomen. Die effektive Anla-
gerungsrate wird durch einen ,Einfangterm” und durch einen ,Zerfallsterm“ gege-

ben:

DEAE,

U=s,Dnng,Bntn.exp B kT, iL (2.22)

s; ist die dimensionslose Einfangkonstante, die etwa 5 ... 10 betréagt. DE,; = E; - E;,; ist
die Differenz der freien Energie der Keime mit j bzw. j-1 Atomen. Setzt man D (Glei-
chung 2.18) ein und setzt U; = O fur alle jRi und wendet Gleichung (2.22) wieder-
holt an, so erhalt man eine Gleichung der Form:

. Ei
ni:CEnlE&qu:FE . (223)

S
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Adsorption \ / Desor ption

Diffusion

R

Bildung eines
stabilen Keims

Kemwachstum

Nn.

j
Abhildung 2.8: Dargdlung der Wechsdwirkungen der Keambildung und der Wachstumsprozesse. Die
Dichte der kritischen Kemen ig durch die Zahl der Adatome pro Héche ny bestimmt. n, ist die Zahl der
dabilen Keime pro Héche (Insddichte).

Ci ist eine statistische Grof3e von der GrofRenordnung 1 ... 6. C; gibt an, wie viele

stabile Keime bei einer gegebenen Adatomdichte n, gebildet werden. Gleichung
(2.23) bestimmt das thermodynamische Gleichgewicht zwischen n; und n,. i ist die
Zahl der Atome fur kritische Keime. Fal3t man alle Keime mit j > i zusammen, erhalt

man die Dichte n, der stabilen Keime:

dn,
™ :Ui:SiDnlni . (224)

Diese Gleichung reicht in der Realitdt noch nicht aus, um die Keimbildung zu be-
schreiben. Prozesse wie Koaleszenz und direktes Aufdampfen auf einen bereits vor-
handenen Keim mussen beriicksichtigt werden. Dadurch erhalt man n, als Funktion
der Aufdampfrate, der Substrattemperatur und den verschiedenen Energien der ato-
maren Prozesse. Alle Prozesse sind in Abbildung 2.8 dargestellt.

Werden alle Prozesse einschliel3lich der direkten Anlagerung aus dem Vakuum be-
rucksichtigt, so erhalt man, wenn Z der Teil des Substrats ist, der bereits mit Keimen

bedeckt ist, folgende Gleichung:

an, n, _n,_n,
—=RUBZB BB (2.25)

a n C
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ta, tn und t. sind die Zeitkonstanten fir Desorption, Keimbildung und Einfang eines
einzelnen Adatoms. Wenn die Zahl der Adatome, die stabile Keime bilden n,/t, ver-

nachlassigt werden kann, so erhélt man als stationéare Losung fur n;:
n,=Rt¢t1BZf mit t>'=t>'AtP'Aw, (2.26)
t. a3t sich mit verschiedenen N&herungen bestimmen [Venables1994]:
to'=s Dn,. (2.27)
Um die Abnahme von n, durch Koaleszenz zu ermitteln, muf3 ein weiterer Term U,

die Koaleszenzrate, von Gleichung (2.19) abgezogen werden. U, |&3t sich mit

dz
=2n =% .
U=2n, (2.28)

angeben, wobei dZ/dt durch (2.21) gegeben ist. Damit kann ein Ausdruck fur n, an-
gegeben werden:

nX]¢E£pEeXp¢E—A“‘£ . (2.29)
D, KTg

Der Exponent p und die Aktivierungsenergie Ex Sind in Tabelle 2.4 fur 2-dimensio-

nales und 3-dimensionales Inselwachstum aufgelistet [Venables1984].

Es gibt drei unterschiedliche Bereiche der Adsorption, die in Betracht gezogen wer-

den missen.

i Extrem unvollstandige Kondensation: Das Wachstum durch direktes Beschichten
ist der wahrscheinlichste Prozel3. D.h. jedes Adatom, welches nicht direkt einen
Dimer mit einem weiteren Adatom aus der Gasphase bildet, desorbiert.

i Anfanglich unvollstandige Kondensation: Die meisten Keime wachsen zumindest
anfanglich durch Einfang von Adatomen.

i Vollstandige Kondensation: Die Desorption der Atome kann vernachlassigt wer-
den, der Einfang eines Adatoms durch einen stabilen Keim ist der wahrschein-
lichste Prozels.

Die Gleichungen in Tabelle 2.4 sind Naherungslésungen der in [Venables1973] an-

gegebenen allgemeinen Gleichung:
t1BZ£Z,)%  s,BA™
E =
2 CpWNEY?

N*B1As ANREZ As ANE (2.30)

mit den dimensionslosen Grof3en:

R . (2.31)

n E.
N=— ; A=Dt_.N, ; B=Cexpt—&
No a' ‘o i i p kTS NSD
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Bereich 3d-Inseln 2d-Inseln
Extrem unvollstandig p:2_i p=i
3

. E,=EAHALLE,BE
EAkt:%:EiA¢|A1£EaBEd§ w=EARALLEBE,

Anfangs unvollstandig _2i _
P== P=7
5 2

Vollstandig _ _ i
P=iA25 P=iA2

__EAIE, £ __EAIE,

ATiA2,5 AT A2

Tabdle 24: Abhéngigkdt der maximden Insddichte von E und p. Es gdten verschiedene
Naherungd Gsungen fur die verschiedenen Kondensationshereiche

No ist die Zahl der mdglichen Adsorptionsplatze auf dem Substrat, D ist die Diffisivi-
tat, t. die Verweildauer eines Adatoms auf der Oberflache und C; eine Zahl, die ei-
nen maximalen Wert von 6 annehmen kann [Venables1973]. Werden die Grol3en
eingesetzt, erhalt man die allgemeine Ratengleichung:

(1BZ £Z¥*  s.C i D N AL
- : E I I31/2 ZR EEI: ° OE =
2 (PWNIEY? N2D, n
(2.32)
D,N E.BE, ' D,N EAIE
=N¥B1As —>  NEexpt——2RBZ As. ——2NEexptB arg
X n p kTS OA X n p kTS

Dabei ist W das Atomvolumen eines Adatoms und Z, die Bedeckung zum Zeitpunkt
der maximalen Inseldichte. Eine Diskussion der Gultigkeit der verschiedenen Néhe-
rungen ist in Kapitel 7 bei der Auswertung der STM-Untersuchungen zu finden.

In Abbildung 2.9 ist die Inseldichte Uber der Bedampfungszeit skizziert. Der Verlauf
kann in drei Bereiche unterteilt werden. Im Bereich | bilden die Adatome Keime, wo-
bei mit wachsender Zeit, d.h. steigender Schichtdicke, die Inseldichte zunimmt. Ab
einer bestimmten Grof3e der Inseln bzw. Bedeckung des Substrates werden die In-
seln anfangen miteinander zu verschmelzen und ein Plateau mit einer maximalen
Inseldichte n, tritt auf (Bereich I1). Die Breite des Plateaus hangt neben den Materia-
leigenschaften stark von den Wachstumsparametern Ts,, und R ab. Wird mehr Ma-
terial aufgebracht, nimmt die Inseldichte durch Koaleszenz wieder ab (Bereich III).

Aus den maximalen Inseldichten welche bei verschiedenen Temperaturen aber glei-
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\ Inselzahldichte
1

Bedampfungszeit t

Abbildung 2.9: Abhéngigkeit der Dichte der gabilen Insan von der Beschichtungszait. Es treten dre
Bereiche af. 1) Die Zahl der Insdn nimmt durch Kembildung zu. 11) Jedes adsorbierte Atom erreicht
durch Diffuson ene gabile Insd, keine neuen Kame werden gebildet. 111) Durch Verschmezung bzw.
Koaeszenz von Insaln nimmt die Insddichte ab.

chen Aufdampfraten gewonnen werden, kénnen durch eine Arrhenius-Auftragung
Aussagen uber den Parameter E aus Gleichung (2.29) getroffen werden, wenn eine
der Naherungen streng giiltig ist. Wird jedoch die Temperatur konstant gehalten,
aber die Rate variiert, erhélt man den Exponenten p, der Aussagen Uber die Anzahl
i der Atome pro kritischen Keim liefert.

Grenzen der Ratentheorie:

Die Ratentheorie nach Venables [Venables1973] gilt mit folgenden Einschrankun-

gen [Venables1973], [Zinke-Allmang1999]:

i Die Dichte der Adatome auf dem unbedeckten Substrat soll wahrend der Auf-
dampfzeit konstant sein: n,(t) = konstant [Venables1973].

i Die Diffusion soll isotrop auf der Oberflache sein [Venables1973]. Wenn dies
nicht der Fall ist, wie bei Ge/Si oder Si/Si kann die Ratentheorie verallgemeinert
werden [Zinke-Allmang1999] und [M01991]. Die Annahme der isotropen Diffusion
gilt auch fur die zuféllige 2-dimensionale Bewegung von Gitterplatz zu Gitterplatz
[Venables1973]

i Die Oberflache muf3 frei von Adsorbaten sein, die die Keimbildung oder die Diffu-
sion der Adatome beeinflussen. Sind Surfactants vorhanden, die sich z.B. an den
Inselrandern bevorzugt anlagern, so andert sich in der Gleichung n, ~ RP der Ex-
ponent p [Zinke-Allmang1999].
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i Die Bildung von Keimen soll auf der Oberflache statistisch verteilt sein. D.h. die
Nukleation darf nicht bevorzugt an Defekten stattfinden [Venables1973].

i Die Einfangzahl s ist im allgemeinen eine Funktion der Inselgrof3e und der Be-
deckung [Venables1973]. Eine ausreichend genaue Naherung ist s = konstant zu
setzen [Venables1973].

i Die Ratentheorie kann nur auf die Anfangszustande der Keimbildung angewendet
werden, sie kann die Entwicklung von Schichten durch spatere Koaleszenzpro-
zesse nicht vorhersagen [Venables1973].

Neuere Erweiterungen bericksichtigen auch die Einflisse von Defekten, die die

Adatome einfangen [Venables1997] und [Venables1999]. Auf Punktdefekte auf ei-

ner Oberflache und ihre Auswirkung auf die Keimbildung wird in der Diskussion in

Kapitel 7 eingegangen.

Im Rahmen dieser Grenzen eignet sich die Ratentheorie nach Venables ausge-

zeichnet, um die Keimbildung von vielen Systemen zu untersuchen.

2.4.3 Modelle zur Inselentwicklung

Im vorhergehenden Kapitel wurde dargelegt, dal3 die Inseldichte erst zu, dann aber
aufgrund von Koaleszenz und ahnlichen Prozessen wieder abnimmt. Der Anfangs-
zustand des Wachstums ist gut durch die Ratentheorie beschrieben, die Weiterent-
wicklung des Films laf3t sich jedoch nicht mit ihr darstellen. In diesem Kapitel soll auf
die Prozesse, die zur Abnahme der Inseldichte n, fihren, eingegangen

werden. Dies sind im wesentlichen fir das spate Wachstumsstadium:

i Ostwald-Reifung

i Inselkoaleszenz bzw. Sinterprozesse

Ostwald-Reifung

Im Idealfall des Aufwachsprozesses waren alle Inseln gleich gro3. In der Realitat
stellt sich eine GrolRenverteilung ein [Kukushkin1993]. Nun kdnnen gréf3ere Inseln
auf Kosten kleinerer Inseln wachsen, obwohl sie sich nicht bertihren. Diesen Vor-
gang nennt man Ostwald-Reifung. Atome kdnne nicht nur von einer Insel eingefan-
gen werden, sondern kénnen von ihr auch wieder auf die Oberflache des Substrates
gelangen. Nur wenn der Fluf3 der Atome von der Substratoberflache zur Insel gro-
Ber ist als der Flu3 von der Insel auf das Substrat, wachst die Insel. Wie viele Ato-
me von der Insel auf die Oberflache gelangen, hangt von der Bindungsenergie der
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a) b)
N
@?@ @
=7 L

Abhbildung 2.10: Verschme zungsprozesse durch @ Oswad Refung: j it der Hul3 der Atome von Insd
2 zu InA 1; b) Sntern: der Has an dem sch die Insdn bertinren, wird durch Diffusongprozesse
aufgefilllt.

Atome auf der Insel ab.

Im folgenden werden die Inseln, welche die Form von Kugelkappen haben, auf einer
Oberflache betrachtet. Die Oberflachenenergie g des Materials, das die Insel bildet,
soll als isotrop angenommen werden. Das Volumen der Insel betragt:

3
V=2pria, mit a=2D3C0S9ACSQ (2.33)
Die Oberflache der Insel ist dabei:
O=4pr’a, mit a;% (2.34)

Damit gilt fur die frei Energie G, der Oberflache und die Anzahl der Atome im Keim i:

4pria
G=4pria,g , i=——— 2.35
pra,g 3w (2.35)
W ist das Volumen eines Filmatoms. Die Energie pro Atom m = dG/di lautet:
2Wga,
af (2.36)

Aus der Gibbs-Thomson-Relation erhalt man dann die Adatomkonzentration a;, die
mit einer Insel mit dem Radius r; bei der Temperatur T im Gleichgewicht steht:
2Wga2£
kTafg

a=a-expt (2.32)
a. ist die Gleichgewichtskonzentration fiir eine ebene Insel (=" ). Fur r; > 0, d.h.
konvexe Inseln, ist die Gleichgewichtsdichte fur die Adatome hoher als fir plane
oder konkave Inseln, die Atome kdnnen sich leichter von der Insel l16sen. Auch bei
kleineren Inseln besitzen die Atome eine héhere Wahrscheinlichkeit sich von der In-
sel zu I6sen als bei groReren Inseln.

Dieser Zusammenhang kann dadurch, dafl} bei konvexen Inselverlaufen weniger
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atomare Bindungen aufgebrochen werden mussen als bei konkaven oder planaren
anschaulich begrindet werden.

Aufgrund der Konzentrationsunterschiede stellt sich ein Flu? j von Atomen von der
kleinen Insel zur grofRen ein (Abbildung 2.10a). Es existieren drei mdgliche Diffusi-
onswege zwischen den Inseln. Atome kénnen durch die Gasphase von einer Insel
zur anderen gelangen. Sie kbnnen durch das Volumen des Substrats oder auf sei-
ner Oberflache diffundieren. Im allgemeinen ist die Oberflachendiffusion am schnell-
sten und am leichtesten zu aktivieren [Wynblatt1976].

Sintern, Inselkoaleszenz

Sintern ist ein Koaleszenzprozel3, bei dem Inseln in direktem Kontakt miteinander
stehen mussen. Dabei bildet sich an der Kontaktstelle eine Verbindung aus, die
schnell dicker wird (Abbildung 2.10b). Die treibende Kraft hinter dem Mechanismus
ist das Bestreben des Systems, die freie Energie, d.h. die Oberflache der neuen In-
sel, zu verringern. Wie in dem vorhergehenden Teilkapitel beschrieben, ist die Diffu-
sion in konvexen Bereichen der Insel leichter aktivierbar als an den konkaven. Jede
Oberflache steht in einem thermodynamischen Gleichgewicht mit von ihnen losgelo-
sten Atomen. Die Konzentration der Atome ist unterschiedlich, je nachdem wie die
Oberflache des Teilchens gekrimmt ist. Dadurch bildet sich ein Konzentrationsgra-
dient zwischen Bereichen mit verschiedenen Krimmungen aus. Die Konzentration
der Atome ist um so hoher, je gréf3er die Krimmung ist. Damit ergibt sich ein Mas-
sentransport in den Hals hinein, der von dem Konzentrationsunterschied und damit
von den Krimmungsunterschieden getrieben wird.

Analoge Uberlegungen kénnen fiir das Sintern von keramischen oder metallischen
Werkstoffen angestellt werden. Dabei werden kleine Keramikpartikel durch Pressen
zu einem Grinkorper verarbeitet, der anschliel3end hohen Temperaturen ausgesetzt
wird. Dabei laufen Sinterprozesse ab, die analog zur Inselkoaleszenz die einzelnen
Partikel miteinander teilweise verschmelzen lassen [Ohring1992].

Die Diffusion der Atome kann durch das Volumen der Inseln oder auf der Oberfla-
che der Inseln passieren. Fir Temperaturen weit unterhalb des Schmelzpunktes
wird der Teilchentransport hauptsachlich durch Oberflachendiffusion ablaufen [Wyn-
blatt1976]. Die Zeit, bis die Einkerbung, an der sich die Inseln berihren, aufgefillt
wird, ist umgekehrt proportional zur Oberflachendiffusion Ds, der Oberflachenener-
gie g und dem Atomvolumen W und direkt proportional zur Temperatur T und dem
Radius r der Inseln [Jeffers1994], [Nichols1966]:
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e KTr*
tooaJ_ D g\/\/4/3 . (237)

Diese Gleichung gilt fur zwei Kugeln in einer Matrix, |&3t sich aber auch fur Inseln
auf einem Substrat ndherungsweise verwenden. Die Diffusion findet in diesem Mo-
dell ausschlief3lich auf der Oberflache statt. Fir den Vorfaktor gilt C=0,890 fir eine
vollstandige Verschmelzung der beiden gleich grof3en Inseln und C=0,166 fir eine
Auffillung des Halses. Entscheidend ist die r*-Abhangigkeit, die kleine Inseln
schnell verschmelzen laldt. GroRe Inseln werden jedoch mdglicherweise wéahrend
des Verschmelzvorgangs bereits die nachste benachbarte Insel berthren, wenn die
Beschichtung fortgesetzt wird. Dadurch kann der Sinterprozeld gestort oder verzo-
gert werden.

Jeffers und Mitautoren [Jeffers1994] entwickelten ein einfaches Modell, um den
Ubergang von einzelnen Inseln zu einer vernetzten Struktur zu erklaren. Dazu wird

die Koaleszenzzeit t., Mit der Zeit ts,, die eine Insel braucht um ihren n&chsten

Nachbarn zu beruhren, verglichen. t, ist nach Jeffers [Jeffers1994] durch:

ar
t_70,72L .
w207 (2.38)

gegeben. a ist das Hohen zu Radius Verhaltnis der Insel, r der Inselradius und R
die Aufdampfrate. Ist nun te.a £ tsyr, SO Werden Inseln bevor sie vollstandig koales-
zieren konnen, bereits die ndchste Nachbarinsel bertihren. Dadurch bildet sich eine
vernetzte Struktur auf der Oberflache aus [Jeffers1994]. Der Radius, bei dem die In-

seln nicht mehr vollstandig koaleszieren ist durch
1

aDsgW* 3

- 2.39
fe kTSR (2.39)

gegeben. Wenn rc gemessen wird, 18Rt sich aus Gleichung (2.39) die Selbstdiffusi-
on von Pd auf Pd abschétzen (siehe auch Kapitel 6.2).

2.4.4 Kornwachstum

Wie in Kapitel 2.4.1 dargestellt, kdnnen Filme lagenweise im Frank-van der Merwe-
Wachstum oder als Inseln im Volmer-Weber-Wachstum aufwachsen. Beide Wachs-
tumsarten ergeben bei geniigend grof3er Schichtdicke geschlossene Filme. Die mei-
sten Metalle wachsen im VM-Modus auf Keramikoberflachen auf, wenn sie bei ho-
hen Temperaturen abgeschieden werden [Pashley1991].
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Wie in Kapitel 2.4.2. erlautert wurde, kann durch eine hohe Uberséttigung ein La-

genwachstum erzwungen werden, wodurch der Film aber oftmals polykristallin

wachst. So erhalt man oft entweder geschlossene, polykristalline Filme oder epitak-
tische Filme, die aber aus einzelnen Inseln bestehen (vergleiche Abbildung 2.6). In
diesem Kapitel sollen Mdglichkeiten aufgezeigt werden, wie man diinne epitaktische

Filme erzeugen kann, die das Substrat vollstdndig bedecken sollen.

In polykristallinen Filmen kann durch, dem Beschichten nachfolgenden Temper-

schritt Kornwachstum induziert werden. Im Film wachsen dann Kérner auf Kosten

anderer, bis sich ein stationarer Zustand einstellt. Dieses Verhalten nennt man nor-
males Kornwachstum. Die treibende Kraft ist die Reduktion der Gesamtenergie des

Films durch Reduktion der Korngrenzenflache. Dabei wachsen alle Korner etwa

gleich stark. Mullins [Mullins1958] zeigte, dal3 Furchenbildung an der Korngrenze

zur Stagnation des Kornwachstums fuhrt. Die mittlere Korngrof3e ist dann etwa dop-
pelt so grof3 wie die Schichtdicke. Die KorngréRenverteilung folgt einer Normalver-
teilung [Frost1990]. Tritt weiteres Kornwachstum auf, bei dem die Kdrner einen Ra-
dius mit einem Vielfachen der Schichtdicke aufweisen, so spricht man von abnorma-
lem Kornwachstum. Im folgenden soll auf die Moglichkeit eingegangen werden wie

Uber abnormales Kornwachstum epitaktische Filme erzeugt werden kénnen.

Epitaktische Filme lassen sich durch folgende Prozesse herstellen:

1. Das Metall wird bei hohen Substrattemperaturen auf der Keramikoberflache ab-
geschieden. Alle Keime haben von Anfang an die gleiche Orientierung. Mit stei-
gender Schichtdicke koaleszieren die Inseln. Bei einer genligend grof3en Schicht-
dicke sind alle Inselnkoalesziert und es liegt ein einkristalliner, epitaktischer Film
vor (Abbildung 2.11a) [Thompson1990].

2. Das Metall wird bei niedrigen Temperaturen abgeschieden. Die Keime besitzen
verschiedene Orientierungen. Einige der Keime sind epitaktisch. Der geschlosse-
ne Film besteht immer noch aus Kérnern mit verschiedenen Orientierungen. Ein
epitaktischer Film entsteht durch abnormales Wachstum der epitaktischen Kérner
(Abbildung 2.11b).

Die Keime kdnnen durch Rotation oder Verschmelzung eine epitaktische Beziehung

zum Substrat herstellen. Verschmelzen zwei Inseln mit unterschiedlicher Orientie-

rung, kann die Korngrenze wandern, und es entsteht eine Insel mit einer einheitli-
cher Orientierung.

Auch in geschlossenen Filmen, welche aus Kdrnern mit unterschiedlichen Orientie-

rungen gebildet werden, kann durch Kornwachstum, also durch Korngrenzenbewe-
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Keme bestzen unterschiedliche Orientierungen. Der HIm wird aus Kornren mit verschiedenen
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gung eine epitaktische Orientierung erzeugt werden (Abbildung 2.11b). Dieser Pro-
zel3 wird ,epitaktisches Kornwachstum* genannt [Thompson1995].

Im folgenden wird naher auf das epitaktische Kornwachstum eingegangen. Dazu
nehmen wir an, dal3 in einen Film zwei Arten von Keimen gebildet werden, solche
mit der (111)-Ebene und solche mit der (001)-Ebene parallel zur Substratoberflache.
Wird der Film bei geringen Substrattemperaturen aufgebracht, so wird sich durch
die geringe Beweglichkeit der Korngrenzen eine kolumnare Struktur ausbilden.
Kornwachstum tritt dann auf, wenn die Gesamtenergie des Films durch Reduktion
des Gesamtflache der Grenzflachen verringert werden kann. In diinnen Filmen be-
halt man einen Beitrag von den Grenzflachen zwischen den verschiedenen Koérnern
(Grenzflachenenergie gw), der Grenzflache zum Vakuum (Grenzflachenenergie gor)
und der Grenzflache zum Substrat (Grenzflachenenergie gsr) (Abbildung 2.12). Ei-
nen weiteren Beitrag zur Energie des Films liefert die elastische Dehnungsenergie.
Sie wird durch die thermische Fehlpassung von Schicht und Substrat in das System

eingebracht.
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Abbildung 2.12: Darstdllung enes palykrigdlinen HIms g is die Oberfléchenenergie @nes Kormns, ge
die Grenzfléchenenergie zwischen Korn und Substrat und gk die Korn-grenzenenergie zwischen
verschiedenen Kornern.

Eine Anisotropie der elastischen Konstanten kann zu unterschiedlichen Spannungs-
zustanden in den verschiedenen Koérnern fuhren. Fur dinne Schichten kann ein bia-
xialer Spannungszustand angenommen werden. Unterschiedlich orientierte Korner
besitzen einen unterschiedlichen Spannungszustand. Fur die Dehnungsenergie-
dichte W, gilt bei biaxialem Spannungszustand: W. = M-€*. M ist der biaxiale Modu-
lus des Korns, eist die biaxiale Spannung. In Kérnern mit einem kleinen M ist weni-
ger Dehnungsenergie gespeichert, als in Kérnern mit groRem M [Thompson1995].
Die Differenz der Dehnungsenergiedichte ergibt sich dann zu [Thompson1995]:

DW =tM,BM.£e’ (2.40)
M; und M; sind die biaxialen Moduli verschiedener Korner, e ist die biaxiale Span-

nung aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Fir e
gilt dann:

TK.W
e=AtaBatdTYIT,, BT, HBaBat=tDTEDat (2.41)
TAud.
Die biaxialen Moduli lassen sich aus den elastische Konstanten errechnen. Fur
(001) und (111)-orientierte Korner ergeben sich die entsprechenden biaxialen Mo-
duli:
2C? C,tC,A3C_B2C,f (2.42)

Mmoou:CnAClZBC—l2 ; My =Cj,AC.,B CL,ACLA2C
1 e 44
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Abhildung 2.13; Schematischer Zusammenhang zwischen der FHimdicke und der Aufdampftemperatur
Tog SOWIe der Kornwachsumstemperatur Tiy. FUr jedes (Tpeg- Tww) exidiert an kritische Rlmdicke

bei der sch entweder Dehnungsenergieminimierung oder ge=Minimierung eingellt.

Die Minimierung der Dehnungsenergie F; = DWJg [Thompson1995] kann eben-
falls zu einer Texturanderung durch das Wachsen von Kérnern mit einer speziellen
Orientierung fuhren. Korner mit kleinem M werden also in Korner mit groRem M
wachsen.

Fur kubisch flachenzentrierte Metalle gilt, daf3 im allgemeinen die Minimierung der
Grenzflachenenergien zu einer (111)-Textur fihren, die Minimierung der Dehnungs-
energie zu einer (001)-Textur [Thompson1995].

Die Summe der Differenzen der Oberflachenenergien Dgor = gor™? - oY und der
Grenzflachenenergien Dgsr = gor™® - gsr®? bezogen auf die Filmdicke h: (Dgor +
Dgse)/h ist ein Mal fur den Einflu® der Grenzflachenenergien auf die Textur. Je ge-
ringer die Schichtdicke ist, desto groRer wird deren EinfluR sein. Bei dickeren
Schichten wird der Einfluld der Spannungsenergie dominieren.

Dicke Schichten von kubisch flachenzentrierten Metallen werden normalerweise
(001)-Texturen ausbilden, dinne aufgrund der niedrigen Oberflachenenergie der
(111)-Flache (111)-Texturen. Fur jede Aufdampftemperatur existiert eine kritische
Schichtdicke bei der sich die Schicht umordnet [Thompson1995] (Abbildung 2.13).
Der Vorgang des abnormalen Kornwachstum kann fur die Herstellung dinner epi-
taktischer Filme ausgenutzt werden. In Kapitel 8 wird am System Pd auf SrTiOz(001)
ein dreistufiger Prozel3 erlautert mit dem sich sehr diinne (d < 50 nm) epitaktische

Schichten herstellen lassen.
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3. Literaturubersicht

In diesem Kapitel sind die wichtigsten Arbeiten aus der Literatur zum Wachstum von
Metallfilmen auf Oxidkeramiken zusammengefaldt. Aul3erdem sind Ergebnisse aus
der Literatur zur Struktur und Pr&paration der SrTiO3(001)-Oberflache dargestellt.
AbschlieRend werden die Literaturergebnisse zu Pd/Keramik-Systemen und
Me/SrTiOs-Systemen eingehend besprochen. Fur weitergehende Artikel zu
Metall/Keramik und Pd/Keramik sei hier auf Campbell [Campbell1997] und Henry
[Henry1998] verwiesen.

3.1 Die Strontiumtitanatoberflache

SrTiO; wird in der Literatur als Modellsubstrat fir Hochtemperatursupraleiter ver-
wendet, da eine geringe Gitterfehlpassung zwischen dem Supraleiter und der
SrTiO;(001)-Oberflache vorliegt [Gallagher1987]. Auch fiir andere Wachstumsunter-
suchungen eignet sich SrTiO; gut, da sich auf diesem Substrat zwei verschiedene
chemische Umgebungen verwirklichen lassen. Wie aus dem Kiristallsystem ersicht-
lich ist, 1&Rt sich SrTiO; in zwei chemisch unterschiedlichen (001)-Ebenen schnei-
den. Zum einen kann eine SrO-Terminierung eingestellt werden, zum anderen eine
TiO,-Terminierung. Im folgenden sind die Eigenschaften der (001)-Oberflachen und
die in der Literatur angegebenen Préparationsverfahren beschrieben.

3.1.1 Préparationsverfahren

Fur die SrTiO3(001)-Oberflache werden in der Literatur verschiedene Praparations-
verfahren vorgeschlagen. Sie lassen sich in drei Gruppen aufteilen. Es besteht die
Mdoglichkeit die SrTiO3(001)-Oberflache durch Beschul3 mit Ar*-lonen zu reinigen.
Andere Untersuchungen wurden an SrTiOs-Kristallen durchgefiihrt, deren Préaparati-
on durch verschiedene Heizzyklen erfolgte. Ferner lassen sich die Methoden zu-
sammenfassen, welche den Kristall im Vorfeld mit Hilfe von Atzlésungen vorberei-
ten.

Liang und Bonnell [Liang1993] verwendeten zur Praparation nur einen Heizschritt
im UHV. Dabei konnten sie bei Temperaturen oberhalb von T = 1000°C eine flache
Oberflache erhalten, welche Stufen mit einer Stufenhéhe von meist 0,4 nm aufwie-
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sen [Liang1993]. Einige der Stufen auf der Oberflache besalRen allerdings auch Stu-
fenhdhen von 0,2 nm, dies entspricht einer halben Einheitszellengitterkonstante [Li-
angl1993]. Dadurch ergibt sich eine gemischte Terminierung der SrTiO3(001)-Ober-
flache. Durch Auslagern bei Temperaturen tber 1300°C lief3 sich ein Inselwachstum
auf der Oberflache beobachten. Durch AES, RBS (englisch: Rutherford Back Scatte-
ring) und STS-Messungen schlossen Bonnell und Mitarbeiter auf SrO-Segregation
[Liang1993].

Matsumoto und Tanaka [Matsumoto1992], [Tanakal994] erreichten ebenfalls durch
einen einzigen Heizschritt, bei einer Temperatur von T = 1200°C im UHV eine regel-
mafig gestufte (001)-Oberflache [Matsumoto1992]. Durch die Auslagerung im UHV
verliert die Oberflache Sauerstoff, die O-Leerstellendefekte ordnen sich regelméfRig
an und bilden eine ( V5 x5 )-Rekonstruktion, die Matsumoto [Matsumoto1992] ato-
mar mit dem STM auflésen konnte. Allerdings weisen die Oberflachen bei groReren
Mal3stéaben deutliche Rauhigkeiten auf [Matsumoto1992], [Tanakal994].

Jiang [Jiang1996] verwendete eine Kombination aus zwei Heizschritten. Zuerst wur-
de der SrTiOs-Kristall fir mehrere Stunden in einer Sauerstoffatmosphéare bei T =
1100°C gegliiht und anschlie3end im UHV bei T = 950°C fur 120 min ausgelagert.
Dabei stellen sich auf der Oberflache Stufen ein. Sie besitzen Stufenhéhen mit der
GrofRe n-asto, mit NgG und asto = 3,905-10"° m, also ganzzahligen Vielfachen der
Gitterkonstanten der SrTiOs-Einheitszelle. Auf der Terrasse bildet sich eine c(6x2)-
Rekonstruktion aus [Jiang1996].

Kawasaki benutzte eine HF-L6sung, die mit NH,F gepuffert (BHF) wurde, um regel-
mafig gestufte Oberflachen herzustellen [Kawasakil994]. Der verwendete pH-Wert
der L6sung betrug 4,5 [Kawasakil994]. Kawasaki beobachtete, dal3 unbehandelte
SrTiO;(001)-Wafer eine Rauhigkeit von 0,2 bis 0,8 nm besitzen. Durch lonenrick-
streuung zeigte sich, dal3 75 bis 95% der Oberflache TiO,-terminiert sind und 5 bis
25% mit SrO bedeckt sind [Yoshimoto1994]. Nach dem Atzvorgang wurde die ober-
ste Lage des SrTiO3(001) ausschliel3lich von TiO, gebildet ([Yoshimoto1994] und
[Kawasaki1l994]). Die Stufen der Oberflache weisen eine einheitliche Stufenhthe
von 0,39 nm auf [Kawasaki1l994].

Eine SrO-Terminierung zu erhalten ist dann moglich, wenn man auf einer, durch die
BHF-Losung hergestellten TiO,-terminierten Oberflache eine Monolage SrO auf-
bringt [Kawasaki1994].
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Abbildung 3.1: 8@ STO-Terminierung und b) TiIO-Terminierung der STiO5(001)-Ober-flache. Es snd
jeweils die ersten beiden Atomlagen dargestdlt.

3.1.2 Kristallographische Struktur und Rekonstruktionen

Oberflachenrekonstruktionen treten als Folge der unterschiedlichen Bindungsver-
haltnisse an der Oberflache und im Volumen auf. Rekonstruktionen sind geordnete
Umlagerungen der Oberflachenatome oder ihrer Oberflachenzustande. In der Lite-
ratur finden sich verschiedene mdogliche Oberflachenrekonstruktionen, sie sind in
Tabelle 3.1 aufgelistet.

Terminierung Rekonstruktion Préparationsmethode Referenz
c(6x2) O,-Heizen 1000°C, [Jiang1996]
UHV-Heizen 950°C
(1x1) UHV-Heizen 600°C [Jiang1995]
(2x1) UHV-Heizen 800°C [Jiang1995]
(2x1) + (2x2) UHV-Heizen 900°C - 950°C  |[Jiang1995]
(2x2) UHV-Heizen 1000°C - 1200°C |[Jiang1995]
TiO, (1x1) Bi-Deposition/Desorption [Hikital993]
SrO (1x1) 1ML SrO-Deposition [Hikital993]

Tabdle 31 Zussmmeddlung der in der Literatur  angegebenen  STiO4(001)-
Oberfl&chenrekonsiruktionen.
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Durch die verschiedenen Praparationsverfahren koénnen zwei verschiedene
Terminierungen eingestellt werden, sie sind in Abbildung 3.1 dargestellt. Die beiden
Terminierungen besitzen unterschiedliche Oberflachenenergien [Mackrodt1988].
RHEED-Untersuchungen [Hikital993] zeigten, dal3 die Oberflachenatome der
SrTiO3(001) relativ zu ihrer Position im Volumenkristall verschoben sind. Fur die
TiO,-terminierte Oberflache stellten die Autoren fest, dafl3 die O-Atome um 0,010 nm
in das Vakuum relaxieren. Die Ti-Atome verbleiben auf ihrer Position. An der SrO-
terminierten Oberflache relaxieren die O-Atom ebenfalls nach auf3en, die Verschie-
bung betragt 0,016 nm. Theoretische Rechnungen von Padilla [Padillal998] erga-
ben ebenfalls eine Relaxation der O-Atome. Fir die TiO,-terminierte Oberflache er-
hielten sie 0,007 nm und fur die SrO-Terminierung 0,022 nm.

Bisher wurden nur wenige Strukturmodelle fir die rekonstruierte SrTiO;(001)-Ober-
flache angegeben. Lediglich Matsumoto und Mitautoren [Matsumoto1992] geben fur
die (2x2)-Rekonstruktion an, dal3 es sich um eine Ordnung von O-Leerstellen han-

deln kénnte. Die genaue Struktur bleibt aber unklar.

3.1.3 Elektronische Struktur der SrTiO5(001)-Oberflachen

Die elektronische Struktur der Oberflache unterscheidet sich von der im Volumen
nur durch zusétzlich auftretende Oberflachenzustadnde und Bandverbiegungen. Bei-
de resultieren aus den im Volumen und an der Oberflache unterschiedlichen Bin-
dungsverhéltnissen, sowie aus mdglichen Rekonstruktionen.

Die elektronischen Strukturen der (001)-Oberflache untersuchte Haruyama [Haruya-
mal997] mittels UPS (englisch: Ultraviolett Photoelectron Spectroscopy) an Nb-do-
tierten, gespaltenen Proben. Die Ergebnisse lassen sich von der Nb-dotierten Probe
auf elektronendotierte Proben verallgemeinern [Haruyamal997]. Die Elektronendo-
tierung kann durch verschiedene Substitutionen erzielt werden, z.B. Substitution von
Sr durch La, Ti durch Nb oder Entfernen von O [Haruyamal997]. Haruyama fand,
dal3 in der Bandlicke unterhalb des Fermi-Niveaus zwei charakteristische Linien
auftreten, wenn Nb fur Ti in das SrTiO; eingebaut wird. Die eine Linie liegt bei 1,3
eV Bindungsenergie, sie kann durch ein Donatorband beschrieben werden [Haruya-
mal997]. Die andere befindet sich direkt am Fermi-Niveau, besitzt eine scharfe
Kante und hat metallischen Charakter. Wird die Oberflache Sauerstoff ausgesetzt,
so verschwindet die metallische Linie bei einer O-Bedeckung von ~0,5 L. Bei 1 L ist
die 1,3 eV-Linie ebenfalls noch zu sehen, verschiebt sich aber zu geringeren Bin-
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dungsenergien. Die Verschiebung erklart Haruyama durch eine Ladungsverschie-
bung vom Substrat zum O-Adsorbat, die durch das Bestreben der Ti-lonen zustande
kommt, eine sechsfache Koordinierung zu erhalten [Haruyamal997].

Kimura [Kimural995] und [Kimural997] hat mit first-principles pseudopotential Me-
thoden die elektronischen Strukturen von der perfekten SrTiO3(001)-Oberflache, der
(1x1), der (V2x+2) und der ( \5x5)-rekonstruierten Oberflache bestimmt. Dabei
zeigt die perfekte Oberflache halbleitende Eigenschaften [Kimural995]. Fr alle vier
Rekonstruktionen gilt, dafl3 die Valenzbandzustédnde hauptséchlich von O 2p-Orbita-
len und die Leitungsbandzustande von Ti 3d-Orbitalen gebildet werden. Durch Do-
tierung mit Elektronen kann man an der Oberflache Zustdnde direkt am Ferminiveau
erzeugen. Diese Beobachtung stimmt mit den experimentellen Ergebnissen von Ha-
ruyama [Haruyamal997] Uberein. Die so erzeugte Ladungstragerdichte ist ausrei-
chend, um eine Aufladung bei Photoelektronenspektroskopie-Messungen abzuschir-
men und Rastertunnelmikroskopie-Untersuchungen zu ermdglichen [Haruya-
mal997].

3.1.4 Diskussion der Oberflachenpraparation

Die Methode des Ar*-Sputterns scheidet fir SrTiO; aus, da Sputtern Defekte an der
Oberflache induziert, deren Konzentration durch eine Warmebehandlung nicht aus-
reichend reduziert werden kann (siehe Kapitel 5, [Henrich1978], [Adachi1999]).
Heizen erzeugt reproduzierbare Oberflachen, die Terminierung ist aber nicht defi-
niert einstellbar. Nur eine Kombination aus BHF-Atzschritt und anschlieBendem Hei-
zen im UHV liefert wohl definierte Oberflachen. Reproduzierbare Oberflachen las-
sen sich ebenfalls mit Glihen in einer Sauerstoffatmosphére herstellen.

3.2 Wachstum von Metallen auf Oxidkeramiken

Kontrolliertes Aufbringen von Metallen auf Oxidkeramiken erlaubt es, die grundle-
genden Eigenschaften von Metall-Keramik-Grenzflachen und Keimbildung zu stu-
dieren. Zwei verschiedene Verfahren kénnen angewandt werden, um Oxidkerami-
ken als Substrat fur Wachstumsuntersuchungen zu praparieren.

Das erste Verfahren verwendet Einkristalle, welche mit der grol3en Auswahl an Pra-
parationsmethoden der Oberflachenphysik behandelt werden kénnen. Damit lassen
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sich reproduzierbare Oberflachen erhalten. Die beiden dabei am haufigsten verwen-

deten Prapartionsmethoden flr Einkristalle sind:

i Kristalle kbnnen im Ultrahochvakuum entlang einer kristallographischen Haupt-
ebene gespalten werden. Dadurch erhéalt man eine sehr saubere Substratoberfla-
che. Allerdings besitzen wenige Oxide Kristallebenen, entlang derer sie sich gut
gespalten werden kénnen [Henry1998].

i Kristallebenen, die nicht durch Spalten erzeugt werden kdnnen, kénnen durch
Zersagen von Einkristallen und anschlie3ender Politur gewonnen werden. Die so
gewonnenen Oberflachen werden dann im UHV mittels Heiz- und Sputter-Zyklen
von Adsorbaten gereinigt. Durch diese Methode lassen sich beliebige Kristallebe-
nen in fast allen Keramiken herstellen. Derart praparierte Materialien sind Al,Os,
SiO, TiO; und SrTiOs.

Da die meisten Keramiken Isolatoren sind, treten bei den Kristallen, die mit den
oben aufgefuhrten Methoden prapariert wurden, oftmals Aufladungen auf. Um dies
zu umgehen, kann man die Kristalle dotieren.

Das zweite Praparationsverfahren umgeht die Aufladungsprobleme, indem man
dinne Keramikfilme auf metallischen Substraten aufwéchst. Detaillierte Zusammen-
fassungen fur die Praparation von diinnen Oxidfilmen sind in den Veroffentlichun-
gen von Goodman [Goodman1996] und Freund [Freund1993] zu finden. Generell
kann man die Praparation von Oxidfilmen in drei verschiedene Methoden untertei-
len.

i Direktes Aufbringen des Oxids durch Sputtern oder thermisches Verdampfen.

i Verdampfen des Metalls unter einer Sauerstoffatmosphare.

i Oxidieren der Oberflache des Metallsubstrats.

Die derart praparierten Substrate zeigen jedoch ublicherweise eine hohe Defekt-
dichte und weisen Instabilitdten wahrend Heizvorgdngen auf. Auch die Stéchiome-
trie der Substrate ist nicht immer vollstandig kontrollierbar. Durch die dinnen Oxid-
filme kann Metall des Basissubstrats diffundieren und mogliche Messungen verfal-
schen [Henry1998].

3.2.1 Pd/Keramik

In der Literatur findet sich eine grof3e Anzahl von Untersuchungen an Metall/Kera-
mik-Systemen. Besonders umfangreich sind die Untersuchungen fur TiO,, ZnO,
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MgO, Al,O; und SiO,. Die untersuchten Metalle sind meist den 3d-Ubergangsmetal-
len oder der Gruppe der Alkalimetalle entnommen. Die Untersuchungen umschlie-
Ren einen Schichtdickenbereich vom Submonolagenbereich bis zu Schichten im
nm-Bereich. Die Mel3methoden umfassen in-situ Oberflachenanalytiken und gangi-
ge Methoden der Dunnschichtanalytik, wie Rontgenbeugung und Transmissions-
elektronenmikroskopie.

Pd dient als Modellsystem fur Katalysatoren [Henry1998]. In Tabelle 3.2 sind einige
Untersuchungen von Pd-Filmen auf Keramiksubstraten aufgelistet. Die Wachstums-
modi sind in Frank-van der Merwe (FM), Volmer-Weber (VW) oder Stranski-Krasta-
nov-Wachstum (SK) gegliedert. Die Epitaxie ist fur die entsprechende Aufdampftem-
peratur Tsy, angegeben.

System Wachstums- | Epitaxie Tsub Methode Referenz
modus
Pd/TiO,(110) (112) 300 K XPS, [Evans1996]
LEED
Pd/TiO,(110) VW (111) 300 K ST™M [Xu1997]
Pd/znO(0001)-O VW (111) 3 300°C AES | [Jacobs1985]
Pd/MgO(100) FM (100) 80°C - He [Goyhenex
250°C 1996]
Pd/MgO(100) VW (100) £ 673K TEM [Chapon
1985]
Pd/a-Al,03(0001) VW 300 K XPS, |[Ogawal995]
AES
Pd/NaCl(100) VW (100) 523K- | TEM
673 K

Tabdle 3.2: Zusammengtdlung von Pd/K eramik-Untersuchungen.

Folgende zwei Untersuchungen befassen sich, ebenso wie die vorliegende Arbeit,
mit den Anfangen des Wachstums, der Struktur und der Morphologie von Pd auf
Oxidkeramiken.

Pd auf MgO(001):

Henry und Mitautoren [Henry1991] untersuchten das Wachstum und die Morpholo-
gie von Pd/MgO(001) mit verschiedenen TEM-Techniken. Das Pd wurde zuerst bei
Temperaturen von Tgy, = 150 - 200°C abgeschieden. Die Aufdampfzeit betrug 10 ...
15 min. Damit wurde sichergestellt, dal3 ein Grof3teil der Inseln, die das Pd bei die-



3. Literaturubersicht 47

sen Substrattemperaturen bildet, bereits Koaleszensprozesse durchlaufen haben.
Beugungsbilder ergaben eine [100](001)Pd||[100](001)MgO Epitaxie. Die niedrigin-
dizierten Ebenen {111}, {110} und {100} begrenzen die facettierten Pd-Inseiln.

Die Autoren fanden, dal3 bei Temperaturen Ts,, > 300°C der Kondensationskoeffizi-
ent von Pd ab nimmt. AuBerdem nimmt die Inselzahldichte stark ab, die Inselform
verandert sich zu Pyramidenstimpfen, die von {111} und {100}-Flachen gebildet
werden.

In der Arbeitsgruppe von Henry wurden auch detaillierte Untersuchungen zu den
Anfangszustanden des Wachstums von Pd/MgO(001) durchgefiihrt [Cha-
pon1984], [Meunierl1995], [Henry1998]. Chapon [Chapon1985] untersuchte die An-
fangsstadien des Wachstums von Pd/MgO(001) mit Hilfe von TEM. Die Inseln sind
willktrlich tUber die Oberflache verteilt. Mit Hilfe der Theorie von Stowell [Sto-
well1972] bestimmte Chapon aus den bei verschiedenen Aufdampftemperaturen ge-
wonnenen maximalen Inseldichten der Aktivierungsenergie Ea« = 0,24 eV.

Die gesamten Ergebnisse der Arbeitsgruppe sind in dem Ubersichtsartikel von Hen-
ry [Henry1998] zusammengefalit. Es ergeben sich folgende Werte fur die Aktivie-

rungsenergien Eag:

Film Eaq Referenz
Pd/MgO(100)-Film 216meV [Chapon1984]
Pd/MgO(100)-Kristall | 158meV [Meunier1995]
Pd/MgO(100)-Kristall Il 154meV [Meunier1995]

Tabdle 3.3: Aktivierungsenergien Ea, von Pd auf verschiedenen MgO(001)-Oberflchen

Neben den Arbeiten von Henry, die die altere Ratentheorie von Stowell [Sto-
well1972] zur Auswertung der Keimbildung verwenden existieren Arbeiten von Ven-
ables [Venables1999] und Haas [Haas2000], die die Keimbildung von Pd auf in-situ
gespaltenem MgO(001) diskutieren. Die Autoren dampften 0,1 ML Pd bei verschie-
denen Substrattemperaturen auf die MgO(001)-Oberflache auf und bestimmten die
Inseldichte n, mittels AFM-Untersuchungen. Durch eine Defekte berticksichtigende
Erweiterung der Ratentheorie gelang es den Autoren aus der Inseldichte und ihrer
Abhangigkeit von der Substrattemperatur die Diffusionsenergie zu E; = 0,2 - 0,4 eV,
die Adsorptionsenergie zu E, = 1,2 eV, die Bindungsenergie der Pd-Dimere zu E, =
1,2 eV und die Bindungsenergie der Adatome, welche an Defekten binden zu E; =
1,2 eV bestimmen. In einem Temperaturbereich von 200 bis 750 K berichten die Au-
toren von vollstandiger Kondensation, bei h6heren Substrattemperaturen geben sie
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den Konsdensationsbereich als unvollstéandig an. Bei Aufdampftemperaturen unter-
halb von 500 K stellt sich eine konstante Inseldichte ein. Dies ist auf den Einflul3
von Oberflachendefekten zurtickzufuhren.

Diskussion:

Die Arbeiten von Henry und Mitarbeitern [Chapon1984], [Meunier1995] und [Hen-
ry1998] sind ausfuhrliche Studien des Wachstums von Pd auf MgO(001). Pd wachst
auf MgO(001) im Volmer-Weber-Modus. Aus einer Arrhenius-Auftragung der Insel-
dichten wurden Aktivierungsenergien Eax ermittelt. Aus Ea« wurden nur Werte fur (Ea
- Eq) bestimmt, da die Autoren eine &ltere Ratentheorie von Stowell [Stowell1972]
zugrunde legten. Diese unterscheidet nur die extrem unvollstandige Kondensation
und die vollstdndige Kondensation.

Haas [Haas2000] und Venables [Veanbles2000] untersuchten detailiert den Einflul3
von Oberflachendefekten auf die Keimbildung. Allerdings untersuchten sie die Insel-
dichte in Abh&ngigkeit der Substrattemperatur nur fur eine feste Schichtdicke d =
0,1 ML. Dabei wird angenommen, daf} ich die Inseldichte bei einer festen Pd-Bele-
gung genauso mit der Aufdampftemperatur andert wie die maximalen Inseldichten.
Diese Annahme ist nicht gultig, wenn die maximalen Inseldichten fur verschiedene

Substrattemperaturen bei unterschiedlichen nominellen Pd-Schichtdicken liegen.

Pd auf TiO,(110):

Xu und Mitautoren [Xul997] haben eine STM-Studie der Keimbildung, des Wachs-
tums und der Struktur von Pd/TiO(110) veroffentlicht. Auf eine wohldefinierte
TiO,(110)-Oberflache dampften sie bei einer Wachstumstemperatur Ts,, = 300 K Pd
auf. Mit dem STM konnten sie Pd-Dimere und Pd-Trimere beobachtet, was darauf
hindeutet, dalR Pd-Monomere leicht beweglich sind. Die Pd-Keime lagern sich an
Stufenkanten an. Die Pd-Keime haben die (111)-Ebene parallel zur (110)-Ebene
des TiO,. Ferner lieRen sich 2 und 3-dimensionale Inseln beobachtet, wobei nur bei

sehr geringen Bedeckungen die zwei-dimensionalen Inseln Gberwiegen.

Diskussion:

Die Untersuchungen von Xu auf der atomar aufgelosten TiO,(110)-Oberflache zeig-
ten, dal3 Pd 3-dimensional wachst. 2-dimensionale Inseln zeigten sich lediglich bei
einer Bedeckung von 0,012 ML. Dieses wird durch die geringe Sauerstoff-Affinitat
des Pd erklart. Die Keimbildung findet bevorzugt an den Terrassenkanten statt. Die
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bevorzugten Adsorptionsplatze fur Pd-Adatome sind die flinffach koordinierten Ti-
Reihen. Es konnten nur Pd-Dimere und Pd-Tetramere auf der TiO,(110)-Oberflache
beobachtet werden. Dies kann durch die kritische Keimgréf3e von i = 1 erklart wer-
den. Da die Untersuchungen von Xu nur bei Tsy, = 300K durchgefuhrt wurden, las-
sen sich keine Aussagen uber Eq und E, von Pd/TiO,(110) machen.

3.2.2 Metalle auf Strontiumtitanat

Fur Metall/SrTiOs;—Systeme existieren nur wenige ausfuhrliche Wachstumsstudien,
die im folgenden zusammengefal3t sind.

Ti, Yund Ba auf SrTiO5001):

Hill und Mitarbeiter [Hill1989] haben verschiedene Metalle aus der SrTiO;(001)-
Oberflache mittels Photoelektronenspektroskopie und Sputter-Tiefenprofilanalyse
untersucht. Fur die Wachstumsexperimente verwendeten sie eine mit Ar*-lonen ge-
sputterte und bei 900°C ausgeheilte Oberflache. Die Oberflache zeigte im LEED ein
(1x1)-Beugungsbild, war also unrekonstruiert. Die Ti2p-Linie zeigt fur die praparierte
Oberflache eine deutliche Schulter bei niedrigeren Bindungsenergien.
Ti/SrTiO3(001):

Durch XPS-Messungen fanden Hill und Mitarbeiter [Hill1989], aufgrund von charak-
teristischen Linienverschiebungen, dal3 Ti bei geringen Schichtdicken vollstandig
oxidiert wird. O kann bis zu hohen Schichtdicken im Film nachgewiesen werden. Die
fast lineare Dampfung der Intensitdten der Sr3d und Ols-Linie im XPS laf3t auf ein
Lagenwachstum fur Ti schliel3en.

Y/SrTiO5(001):

Auch fur Y zeigt sich eine deutliche Verschiebung der Y3d-Linien mit steigender
Schichtdicke [Hill1989]. Die Bindungsenergien bei 0,05nm Y entsprechen den von
Y-Oxid. Die Ti2p-Linien weisen erneut eine deutliche Schulter auf, welche mit stei-
gender Y-Bedeckung ausgepragter wird. Die Schulter wird von Ti** und Ti*-Zustan-
den geformt, was darauf hindeutet, dal’ das SrTiO; O an den Y-Film verliert. Erneut
wurde durch den linearen Abfall der normierten Substratintensitaten auf ein Lagen-
wachstum geschlossen.

Ba/SrTiO;(001):

Ba reagiert genauso wie Y und Ti an der Grenzflache [Hill1989]. Dies wird erneut
deutlich durch die Bindungsenergieverschiebung der Ba3d-Linie. Auch hier zeigen
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sich durch reduziertes Ti hervorgerufene Schultern an den niederenergetischen
Flanken der Ti2p-Linien. Deshalb kann ebenfalls ein Lagenwachstum angenommen

werden.

Diskussion:

Hill und Mitarbeiter [Hill1989] haben eine ausfiihrliche XPS-Untersuchung der Reak-
tionen von verschiedenen Metallen auf SrTiO;(001) durchgefiihrt, wobei nicht klar
ist, bei welcher Temperatur sie die Schichten abschieden. Zur Struktur und der Mor-
phologie der Filme wurden keine Aussagen getroffen, genausowenig wurde auf
mogliche Epitaxiebeziehungen eingegangen.

Cu auf SrTiO4001):

Hill [Hill1989] untersuchte neben den reaktiven Metallen Ti, Y und Ba auch das
Wachstum von Cu/SrTiO3(001) mit Hilfe der Photoelektronenspektroskopie. Dabei
zeigen sich im Gegensatz zu Ti, Y und Ba keine Energieverschiebungen und auch
sonst keine Anzeichen auf die Bildung von Cu-O-Verbindungen. Der Wachstums-
modus ist nicht angegeben und aus der Veranderung der normierten Intensitatsver-
haltnisse wurde nur geschlossen, dal3 Cu vermutlich nicht im Lagenwachstum
wachst.

Conard und Mitautoren [Conard1996] untersuchten Cu/SrTiO3(001) auf reduzierten
und stbchiometrischen Substraten mit Photoelektronenspektroskopie, LEED und
Energieverlustspektroskopie. Die Experimente wurden auf im UHV bei T = 1000 K
geheizten Proben durchgefihrt, bei denen ein Teil durch erneutes Glihen in atoma-
rem Sauerstoff reoxidiert wurde. Beide Probensorten besaflen TiO.-terminierte
Oberflachen. Durch den Verlauf der normalisierten Intensitaten der Ti, O, Sr sowie
der Cu-Linien uber der Schichtdicke und der Hilfe eines theoretischen Modells liel3
sich der Wachstumsmodus als Stranski-Krastanov-ahnlich bestimmen.

Conard findet au3erdem eine starke Bindung zwischen SrTiO; und Cu, die sich als
Verschiebung im Augerparameter ausdrickt und der fur die Bildung von Cu.O
spricht.

Andersen und Mgller [Andersen1990] haben ebenfalls eine Studie verdffentlicht, in
der sie Cu/SrTiO3(001) mit AES, UPS, EELS und HREELS untersuchten. Sie prépa-
rierten die Oberflachen wurde durch Sputter/Heiz-Zyklen. Das Cu wurde bei Raum-
temperatur aufgebracht und ein Volmer-Weber-Wachstum gefunden. Aufgrund feh-
lender Bandverbiegungen konnte auf eine schwache Bindung zwischen Cu und
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Substrat geschlossen werden. Der Film besal} keine feste Orientierungsbeziehung
zu dem Substrat.

Diskussion:

Die drei Arbeitsgruppen verwenden die selben Untersuchungsmethoden zur Bin-
dung von Cu auf SrTiO3(001). In den Verdffentlichungen sind die gemessenen XPS-
Spektren nicht angegeben, so dal’3 ein Vergleich nicht mdglich ist. Die Aussagen
zum Stranski-Krastanov-ahnlichen Wachstumsmodus von Conard [Conard1996]
werden nicht durch begleitende Untersuchungen, wie SEM, AFM oder TEM gestutzt,
es fehlen Angaben zur Orientierungsbeziehungen zwischen Film und Substrat. Da-
gegen finden Andersen und Mgller [Andersen1990] Volmer-Weber Wachstum. Auch
hier wird keine Orientierungsbeziehung angegeben.

Pt auf SrTiO5(001):

Chung und Wessbard [Chung1979] untersuchten Pt auf, durch Beschuld mit Ar*-lo-
nen gereinigten SrTiO5(001) mit AES, LEED, ELS und UPS. Die Oberflache war
(1x1)-unrekonstruiert. Die SrTiO;(001)-Oberflache zeigte bei Temperaturen ober-
halb von 240°C einen deutlichen Abfall im AES-Intensitatsverhaltnis Is/lyi, der durch
eine mogliche Verarmung der Oberflache an Sr verursacht sein kann. Auf die prépa-
rierte Oberflache wurde bei Raumtemperatur Pt aufgebracht. Wahrend des Abschei-
dens konnten AES-Messungen durchgefuhrt werden, die zeigen, dal3 ein La-
dungstransfer von Ti im SrTiO; zum Pt-Film stattfindet. AufRerdem zeigt sich eine
Ordnung der Pt-Atome auf der Oberflache.

Polli und Mitautoren [Polli2000] untersuchten das Wachstum von Pt auf wohldefi-
nierten SrTiO3(001)-Oberflachen beider Terminierungen. Sie praparierten die TiO,
-terminierte Oberflache durch einen Praparationsschritt, wie bei Kawasaki [Kawasa-
ki1994] beschrieben. Auf der TiO,-terminierten SrTiO3(001)-Oberflache schieden die
Autoren 0,5 ML und 2 ML SrO ab. Das SrO wachst dabei epitaktisch auf. Auf die
beiden SrO-Schichten und einen TiO.-terminierten Kristall wurde Pt aufgebracht. Pt
wachst auf allen drei Oberflachen inselformig. Die Pt-Insel auf der TiO,-terminierten
SrTiO;(001)-Oberflache weisen eine Wiirfel auf Wirfel Orientierung auf. Der Grol3-
teil der Inseln auf dem mit 2 ML SrO-terminierten SrTiOz-Kristall hatte eine (111)-
Orientierung. Dies fuhrten Polli und Mitautoren auf die gro3ere Grenzflachenenergie
fur die 2 ML-SrO-SrTiO;(001)-Oberflache zurick.
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Diskussion:

Zu Pt/SrTiO3(001) liegen zwei vollig unterschiedliche Untersuchungen vor. Wéahrend
Chung und Mitautoren [Cung1979] sich ausschliel3lich auf elektronenspektroskopi-
sche Untersuchungsmethoden stitzen, wird von Polli und Mitautoren [Polli2000] die
Morphologie der Schicht direkt untersucht. Zu der Keimbildung des Pt kann bei Polli
mit den verwendeten Methoden keine Aussage getroffen werden. So ist es nicht
maoglich die Ergebnisse mit denen von Chung zu vergleichen, die eine partielle Ord-

nung der Pt-Atome nachweisen konnten.

Al/SrTiO4(001):

Stanzick [Stanzick1998] hat das Wachstum von Al/SrTiO3(001) untersucht. Dabei
konnte auf SrTiOs(001)-Oberflachen, welche durch chemisches Atzen [Kawasa-
ki1994] und Auslagern in einer O-Atmosphére prapariert wurden, ein Inselwachs-
tum beobachtet werden. Die Orientierung des Al zum Substrat ist eine Kombination
aus {111}-Fasertextur und Wurfel auf Wurfel Orientierung. Der Autor fuhrt die Unter-
schiede im Wachstumsverhalten auf die Variation der Stufenhdhe der SrTiO5(001)-
Substrate zurlck.

Diskussion:

Auch Stanzick geht nur auf die Morphologie der bereits fertig gedampften Filme ein,
ohne Aussagen uber mogliche Keimbildungsprozesse zu machen. Die Orientierung
der Inseln wird durch die unterschiedliche Stufenhdhe der untersuchten Proben er-
klart. Es fehlt eine direkte Untersuchung der Keimbildung um die Anfangszustande

des Filmwachstums zu erklaren.
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4. Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die experimentellen Methoden vorgestellt, die zur Herstel-
lung und Charakterisierung der Metallfilme eingesetzt wurden. Zuerst wird auf die
Molekularstrahlepitaxie (Englisch: Molecular Beam Epitaxy, MBE) eingegangen, mit
der die Metallfilme hergestellt wurden. Dann folgt eine Beschreibung der in-situ-Un-
tersuchungsmethoden, der Rastersondenmikroskopie und der Elektronenspektro-
skopie und Elektronenbeugung. In Anschlul® werden die Untersuchungsmethoden
die aulRerhalb der Molekularstrahlepitaxieanlage durchgefuhrt wurden erklart.

4.1 Molekularstrahlepitaxie

In der vorliegenden Arbeit wurden die Pd/SrTiO;(001)-Proben ausschliel3lich mittels
Molekularstrahlepitaxie hergestellt. Das Prinzip von MBE beruht auf dem thermi-
schen Verdampfen von Materialien, um sie auf einer Substratoberflache abzuschei-
den. Die Verdampfung geschieht unter Vakuum, der typische Basisdruck liegt bei
5-10° Pa. Dieser Druck erlaubt es, wohl praparierte Oberflachen mehrere Stunden
bzw. Tage aufzubewahren und zu untersuchen, ohne daR sie erneut kontaminieren?,
d.h. von Adsorbaten belegt werden. Elektronenstrahlen, die fur viele in-situ-Untersu-
chungen verwendet werden, besitzen bei diesen Driucken freie Wegléangen, die im
km-Bereich liegen. Die selben freien Weglangen gelten fir Molekdlstrahlen die in
den Verdampfern erzeugt werden, d.h. die Atome wechselwirken nur mit dem Sub-
strat bzw. der Kammerwand.

Das Verdampfen der Metalle erfolgt aus Effusionszellen und Elektronenstrahlver-
dampfer. Effusionszellen, auch Knudsenzellen genannt, bestehen im wesentlichen
aus einem Tiegel, um den ein stromdurchflossener Draht gewickelt ist. Der Tiegel
wird durch die Warmestrahlung aufgeheizt. Mit dieser Anordnung lassen sich Tem-
peraturen von etwa 1500°C erreichen. Das zu verdampfende Material muf3 bei die-
ser Temperatur einen hinreichenden Dampfdruck aufweisen. Die wesentlichen Vor-
teile von Effusionszellen, im Vergleich zu Elektronenstrahlverdampfern, sind die gu-
te Regelbarkeit und Konstanz der Aufdampfrate.

1 Als Faustregel gilt fir einen Restgasdruck von 1x10* Pa und einem Haftfaktor
von a = 1, daR pro Sekunde eine Monolage adsorbiert wird. Fur die meisten
Restgase (H,, O, N,) ist der Haftfaktor deutlich geringer.
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Bei Elektronenstrahlverdampfern erzeugt man aus einem stromduchflossenen Draht
ein Elektronenstrahl, der mittels einer Hochspannung und einem Magnetfeld auf das
zu verdampfende Material fokusiert wird. Dabei schmilzt das in einem wasserge-
kuhlten Tiegel liegende Material durch den Elektronenbeschul3 lokal auf. Durch ei-
nen Elektronenstrahlverdampfer lassen sich Materialien verdampfen, deren Dampf-
druck bei den in Effusionszellen erreichten Temperaturen zu niedrig ist. Allerdings
ist die Aufdampfrate aufgrund von Uberschlagen und Instabilitaten im Elektronen-
strahl fir Keimbildungsuntersuchungen zu instabil. Fir diese Art von Experimenten
mussen Effusionszellen verwendet werden.

Die Herstellung und die Charakterisierung von Pd auf SrTiO3(001) erfolgte in einer
MBE-Anlage?, die aus drei Kammern aufgebaut ist. Sie besteht aus einer Aufdampf-
kammer mit den verschiedenen Verdampfern, einer Analytikkammer mit verschiede-
nen oberflachensensitiven Untersuchungsmethoden und einem verbindenden Pro-
bentransfersystem, in dem sich eine kleine Praparationskammer befindet. Eine
Schleuse erlaubt es, Proben in das Transfersystem einzubringen, ohne das Ultra-
hochvakuum in der Anlage zu brechen.

In der Analysekammer stehen zwei Arten der Oberflachenanalyse zur Verfigung.
Zum einen besteht die Mdglichkeit mittels Elektronenspektroskopie Aussagen uber
den chemischen Zustand der Metallfilme und der Substratoberflache zu gewinnen.
Zum anderen kann man mittels eines Rastersondenmikroskops die Topographie der
Probe direkt beobachten. Unter Einsatz eines CMA-Elektronenspektrometers® (eng-
lisch: Cylindrical Mirror Analyser) lassen sich die aus der Probe ausgelosten Auger-
elektronen oder Photoelektronen energiedispersiv erfassen. Fiur Augerelektronen-
spektroskopie wurde eine Elektronenkanone verwendet, welche in der Achse des
Spektrometers eingebaut ist. Rontgeninduziere Photoelektronen kénnen durch eine
Rontgenréhre* aus der zu untersuchenden Probe ausgelést werden. Auch hier er-
folgt der Nachweis der Elektronen energiedispersiv durch das CMA-Spektrometer.
Die Elektronenspektren lassen sich mit Hilfe eines Computers aus der Mel3elektro-
nik auslesen und digital speichern. Oberflachentopographien lassen sich durch das
Rastersondenmikroskop untersuchen. Es wird ein kombiniertes Rasterkraft/Raster-
tunnelmikroskop® verwendet, das Proben bis zu einer maximalen GréRe von 10,0 x

10,0 x 0,5 mm?® aufnehmen kann. Der Rastersondenprobenhalter kann durch einen

2 DCA Instruments, Metal MBE 600

3 Perkin-Elmer, Model 15-255G

4 Perkin-Elmer, Model 04-458 Dual Anode Mg/Al
5 Omicron, UHV AFM/STM
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speziellen Adapterhalter im normalen MBE-Probentransfersystem bewegt werden.

In der Aufdampfkammer sind die Effusionszellen® und die Elektronenstrahlverdamp-
fer’ eingebaut. Die Proben koénnen bei erhdhten Substrattemperaturen beschichtet
werden. Mit einem Heizer lassen sich Temperaturen von Tsy,, = 1000°C erreichen.
Im Anhang 3 sind Eichkurven fir die am Thermoelement des Heizers gemessenen
und die an der Probenoberflache herrschenden Temperaturen aufgetragen. Vor
dem Manipulator ist eine Blende (englisch: Shutter) angebracht um den Teilchen-
strahl der Effusionszellen bzw., der Elektronenstrahlverdampfer zu unterbrechen.
Die Probe laf3t sich in alle drei Raumrichtungen verschieben und rotieren. In der
Aufdampfkammer sind als in-situ-Analysemethoden ein RHEED-System® (englisch:
Reflection High Energy Electron Diffraction) und ein Massenspektronmeter® instal-
liert. Durch das Massenspektrometer laf3t sich das in der Kammer vorhandene Rest-
gas auf unterschiedliche Elemente analysieren. Das Beugungsbild des RHEED wird
Uber einen Leuchtbildschirm und eine CCD-Kamera in einen Rechner ausgelesen.
Aus der Struktur des Beugungsbilds lassen sich Aussagen Uber den Wachstums-
modus und mdgliche Epitaxiebeziehungen treffen. Fur das Abscheiden von Oxiden
kann Sauerstoff bis zu einem Partialdruck von 1-10° Pa kontrolliert in die Kammer
eingelassen werden. Die Dicken der Metall-Schichten werden mit einem
Schwingquarz bestimmit.

Im Transfersystem ist eine Praparationskammer untergebracht, dort lassen sich Pro-
ben mittels Ar-lonenbeschul? aus einer Kaufmannquelle reinigen und mit einem
Substratheizer bis 1400°C auslagern.

In den folgenden Kapiteln werden die verwendeten Untersuchungsmethoden vorge-
stellt.

4.2 Rastersondenmikroskopie

Die Rastersondenmikroskopie (englisch: Scanning Probe Microscopy, SPM) basiert
auf einem einfachen Prinzip: eine feine Spitze wird in unmittelbaren Kontakt zu einer
Oberflache gebracht. Durch die geringe Distanz gibt es eine Wechselwirkung der
Spitze und der Oberflache. Diese Wechselwirkung und die Reaktion der Spitze wer-

6 DCA Instruments und Eberl MBE Komponenten
7 Caburn MDC, evap 4000

8 Staib, RHEED EK-35-R

9 Spectra, Vacscan
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den von einem Melrechner aufgezeichnet wahrend die Spitze eine vorgegebene
Flache zeilenweise abrastert. Im allgemeinen wird eine konstante Wechselwirkung
zwischen Spitze und Probenoberflache eingestellt und die Reaktion der Spitze auf
Topographieanderungen in einem Mel3rechner gespeichert.

Die gebrauchlichsten Rastersondenmikroskope sind die Rastertunnelmikroskope
(englisch: Scanning Tunneling Microscope, STM) und die Rasterkraftmikroskope
(englisch: Atomic Force Microscope, AFM). Bei Rastertunnelmikroskopen beruht die
Wechselwirkung zwischen Spitze und Probe auf dem Tunneleffekt, bei Rasterkraft-
mikroskopen auf der Van der Waals Wechselwirkung.

Die folgenden Darstellungen der Rastertunnelmikroskopie und Rasterkraftmikrosko-
pie sind [Wiesendanger1994] und [Stroscio1993] entnommen. Die quantenmechani-
sche Betrachtung des Tunneleffekts findet sich z.B. in [Messiah1991].

4.2.1 Rastertunnelmikroskopie
4.2.1.1 Prinzip des Tunneleffekts

In der klassischen Physik kann ein Teilchen nur dann eine Barriere Uberwinden,
wenn die Energie des Teilchens E grof3er ist als die zu Gberwindende Potentialbar-
riere Ve. ISt die Energie geringer, so wird das Teilchen reflektiert (Abbildung 4.1a).
Beschreibt man das Teilchen, wie in der Quantenmechanik tblich, durch eine Wel-
lenfunktion Y (r,t), welche der Schrédinger-Gleichung geniigt, so a3t sich die Wel-
lenfunktion Y (r,t) auch in der Barriere als Losung der Schrédinger-Gleichung ange-
ben:

Y txE=Y ¢OfFexptBk x£ . (4.1)
Diese Gleichung laRt sich als eine Dampfung der Wellenfunktion in dem Bereich in-
nerhalb der Barriere, in einem Bereich welcher klassisch verboten ist, verstehen.
Das quantenmechanische Bild ist in Abbildung 4.1b verdeutlicht. Die Dampfung wird

durch den Exponenten k, die Abklingkonstante beschrieben:

VeBE  h
2+ 0

k’=2m =
0 2p

(4.2)

E ist die Energie, m die Masse des Teilchens und V; ist das Potential der Barriere.
Ve-E ist die Austrittsarbeit des Teilchens.

Im folgenden wird angenommen, dal3 das Teilchen ein Elektron ist.



4. Experimentelle Methoden 57

a) b)
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Abbildung 4.1: Schematische Darstdllung des Tunneleffektes: @) klasssches Tellchen mit der Energie E
in einem Potentid V(x). Das Teilchen wird an der Barriere reflektiernt.
b) Quantenmechanische Dargdlung mit eénem durch die Wdlenfunktion Y beschriebenen Teilchen.
Innerhab der Barriere klingt die Wellenfunktion exponentidl ab. Bei hinreichend kleinen Barrierebreiten
d exigtiert eine endliche Wahrscheinlichkeit, dal3 die Welle die Barriere durchdringt.

Die Stromdichte j durch die Potentialbarriere wird durch folgenden Ausdruck be-

schrieben:
_Bi¢ c
=00y Coxg DY IXE Ay gAY EXE
2m
. (4.3)
=257
m

T ist der Transmissionskoeffizient.
Bei der Annahme, dal3 die Barrierenbreite d nicht variiert, laf3t sich T und damit der
Tunnelstrom nd&herungsweise bestimmen [Stroscio1993]:

I, 1T ]exptB2kdt, (4.4)

Die Austrittsarbeit fir die meisten Materialien liegt zwischen 4 eV und 5 eV. Daraus
ergibt sich eine Abklingkonstante von etwa 0,1 nm™, d.h. der Tunnelstrom verandert
sich um eine Grof3enordnung, wenn die Tunnelbarriere um 0,1 nm vergrof3ert oder

verkleinert wird.

4.2.1.2 Prinzip des Rastertunnelmikroskops

Teilchen konnen durch eine klassisch undurchdringbare Barriere hindurch tunneln
(siehe Kapitel 4.2.1.1). Auf diesem Prinzip basiert eine direkte Untersuchungsme-
thode von Oberflachen-Topographien. Dazu wird eine feine Metallspitze, mit einem

Krimmungsradius im Bereich von 20 nm bis 40 nm, sehr nahe an eine leitende
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Abbildung 4.2: Prinzip der Tunnedmikroskopie Dargestdlt snd schematisch die Energieniveaus von
Spitze und Probe. @ Spitze und Probe snd getrennt. b) Spitze und Probe snd dektrisch letend
verbunden. ¢) Eine Spannung U+ liegt zwischen Spitze und Probe an. E.« i die Vakuumenergie, E- dig
Fermienergie der Spitze bzw. der Probe.

Oberflache gebracht und leitend mit ihr verbunden. Abbildung 4.2 zeigt schematisch

die elektronischen Zustande der Spitze und der Probe, 4.2a bevor sie leitend ver-
bunden wurden, 4.2b danach. Man erkennt, dal3 sich nach dem elektrischen Kontakt
die Ferminiveaus angleichen (Abb. 4.2b). Bei dieser Konfiguration werden genauso
viele Elektronen von der Probe in die Spitze, wie von der Spitze in die Probe tun-
neln, der Nettostrom ist also Null. Um einen Strom von einer Seite in die andere zu
erhalten muf3, man zwischen Spitze und Probe eine Spannung anlegen (Abbildung
4.2c).

Fur diese Anordnung fliel3t ein Strom von der Spitze zur Probe. Der resultierende

Tunnelstrom laRt sich mit einer Stérungsrechnung der ersten Ordnung beschreiben:
2pe’

A feE £11BfIE, SBFCE £11BFIE fisM, Sd¢E AUBE, £ .  (4.5)

mn

f(E) ist die Fermifunktion, U ist die angelegte Spannung. My, ist das Matrixiber-
gangselement fir den Ubergang vom Zustand Y ,in den Zustand Y ,. E; ist die Ener-
gie des Zustandes Y. Fur geringe Temperaturen kann die Fermifunktion durch eine
Stufenfunktion ersetzt werden, damit wird einer der beiden Terme in der geschweif-
ten Klammer Null. Fur kleine Spannungen vereinfacht sich der Ausdruck weiter:
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Abhildung 4.3 Schemaische Darddlung der Ragtertunnemikroskopie. Eine Spitze wird in engen
Kontakt mit einer Oberfléche gebracht und eine Spannung zwischen Spitze und Probe angelegt. Der
resultierende Tunnestrom und die Hohenaudenkung der Spitze wird aufgezeichnet wahrend Se Uber
die Oberfléche geragtert wird. A symbalisert eine Stufe auf der Oberflache, durch se wird der Abstand
zwischen Spitze und Probe vergrol3ert. B gdlt ene chemische Inhomogenitét dar, die die dektrischen
Eigenscheften der Oberfléche andert. Wahrend der Messung reegiert die Spitze auf A und B, wie es
durch die gegtrichdte Linie schematisch dargestdit i

_2pe2 =] 2
I—TU asM, s"dtE_ BELd(E BEL . (4.6)

mn

Dieser Ausdruck besagt, da3 der Tunnelstrom von der Grol3e des Tunnel-Ma-
trixtibergangselements und der Faltung der elektronischen Strukturen der Spitze (n)
und der Probe (m abhangt.

Auf eine weitergehende theoretische Beschreibung soll hier verzichtet werden, sie
findet sich in der Fachliteratur [Messiah1992], [Strosciol1993] und [Wiesendan-
gerl1994].

Aus den Gleichungen (4.4) und (4.6) laf3t sich das Prinzip des Rastertunnelmikro-
skops verstehen. Aufgrund des exponentiellen Abstandsgesetzes in Gleichung (4.4)
wird nur der Teil der Spitze, welcher den geringsten Abstand zur Oberflache besitzt,
den grofRten Strombeitrag liefern. Im Idealfall ist dies ein einzelnes Atom. Das resul-
tierende STM-Bild wird aufgrund Gleichung (4.6) eine Faltung der Oberflachenzu-
stande mit den Spitzenzustanden wiedergeben. Dadurch kénnen chemische Veran-
derungen auf der Oberflache Kontrastunterschiede im Bild erzeugen, auch wenn an
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Abbildung 4.4: Schematische Dargdlung des Modus mit kongtantem Strom. Der Strom | wird konstant
gehdten, dasMef3sgnd i die Hohenvariaion der Spitze.

dieser Stelle kein Hohenunterschied vorhanden sein sollte.

=< ¥

Im realen Mikroskop wird die Spitze mittels eines réhrenformigen Piezokristalls Gber
der Probe bewegt und gesteuert, der Abstand zwischen beiden ist typischerweise
0,5 nm bis 1 nm. Die angelegte Spannung bewegt sich im Bereich 0,1 V bis 5 V. Die
Polaritat der Spannung ist frei wahlbar. Der resultierende Tunnelstrom liegt bei we-
nigen Nanoampere. Die Bewegungen der Spitze und der Tunnelstrom werden in ei-
nem Mef3rechner aufgezeichnet.

Es werden normalerweise zwei Betriebsarten der Rastertunnelmikroskopie verwen-
det:

Modus mit konstantem Strom: (englisch: constant current modus) In diesem Modus

wird der Strom zwischen Spitze und Probe konstant gehalten, wéahrend die Spitze
die Oberflache abrastert (Abbildung 4.4). Typische Geschwindigkeiten sind 0,1 Hz
bis 2 Hz. Steigt oder fallt der Strom wird die Distanz der Spitze zur Oberflache nach-
geregelt. Diese Hohenanderung wird im Mel3rechner aufgezeichnet. Abbildung 4.3
zeigt schematisch die Spitze und ihre Bewegung Uber die Probenoberflache. Wie
bereits erwahnt, kann nicht nur das Oberflachenprofil der Probe eine Anderung des
Tunnelstroms hervorrufen, sondern auch unterschiedliche elektronische Eigenschatf-
ten, z.B. chemische Verunreinigungen oder Stéchiometriednderungen. Eine Inter-
pretation des Bildes, ist besonders bei atomaren Auflésungen aufwendig. Der kon-
stante Strom Modus ermdglicht der Spitze im allgemeinen auf alle Hindernisse zu
reagieren bzw. sie zu messen ohne anzustol3en. Der Nachtelil ist die lange Mel3zeit

von mehreren Minuten zur Aufzeichnung eines Bildes.



4. Experimentelle Methoden 61

ZA

v

000090000

Abhildung 4.5: Schematische Dargdlung des Modus mit kongtanter Hohe. Die Spitze wird schndl Giber
die Oberfléche bewegt, ds Melisgnd dient die Variation des Tunnestroms.

=< ¥

Modus mit konstanter Hohe: (englisch: constant height modus) In diesem Modus
wird die Spitze schnell Gber die Oberflache bewegt (mit 5 Hz bis 20 Hz) (Abbildung
4.5). Es wird nicht die Hohennachreglung gespeichert, sondern die Anderung des

Tunnelstroms Uber dem Ort. Die Spitze kann jedoch nur auf langreichweitige Ober-
flachenkorrugationen reagieren. Der atomare, kurzwellige Anteil der Oberflachenan-
derungen geht nicht in die Nachregelung ein. Vorteile dieses Modus sind die kurzen
Mel3zeiten, wodurch die thermische Drift und sonstige zeitabhangige Einflisse mini-
miert werden. Der Nachteil ist, daf3 dieser Modus nur fur sehr flache Oberflachen
nutzbar ist, da die Spitze nicht schnell genug auf starke Oberflachenprofilanderun-

gen reagieren kann.

Nicht nur die elektronischen Eigenschaften der Spitze haben einen Einflu auf die
Bildgebung, auch die geometrische Struktur der Spitze kann starke Einfllisse auf ein
Experiment nehmen. In Abbildung 4.6a rastert eine feine Spitze die Oberflachen-
struktur ab. In Abbildung 4.6b wird dieselbe Oberflachenstruktur von einer Spitze mit
einer anderen Geometrie vermessen. Im jeweils daneben aufgezeichneten Mel3si-
gnal erkennt man deutlich den Einflul3 der Spitzengeometrie wieder. Das Bild, das in
einem Rastertunnelmikroskop gewonnen wird, ist also immer eine Faltung aus der
Spitzengeometrie und dem Oberflachenprofil. Eine ideale Spitze ist somit nicht nur
am Ende monoatomar, sondern mufd auch hinreichend schnell auf dieses eine Atom
abfallen, damit die Spitze sehr scharf ist und der Anteil der Spitzenform in der Fal-
tung maoglichst gering ist. Dies ist in der Realitat schwer erreichbar. Reale Spitzen
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Abbildung 4.6: Schematische Dargelung des Einflusses der Spitzengeometrie auf das MeliSgnd. Das
resultierende Mef3agnd it eine Fatung aus Oberfl&chentopographie und Spitzengeometrie.

sind im allgemeinen nicht Einfachspitzen sondern Mehrfachspitzen (Abbildung 4.7).
Bei hinreichend glatten Proben wird dies keinen merklichen Einflu? auf die Bildge-
bung haben, da ,wie oben gezeigt, das Atom mit der geringsten Distanz zu Oberfla-
che den mal3geblichen Anteil am Tunnelstrom hat. Werden jedoch Stufen oder gro-
Bere Inseln mikroskopiert, so kann eine der versetzten Spitzen ebenfalls Beitrage

zum Tunnelstrom verursachen.

\4

Abhbildung 4.7: Schematische Dargdlung des Einflul3 von Doppe spitzen auf die Bildgebung.
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4.2.2 Rasterkraftmikroskop
4.2.2.1 Prinzip der Van der Waals Wechselwirkung

Rastertunnelmikroskopie kann nur bei leitenden Proben eingesetzt werden. Sollen
nicht leitende Materialien, z.B. Keramiken untersucht werden, muf3 man auf dotierte
Proben zurlckgreifen, oder eine andere Rastersondenmikroskopie kommt zur An-
wendung. Die malRgebliche Wechselwirkung bei dieser Rastersondenmikroskopie
ist die Van der Waals Wechselwirkung, welche in drei unterschiedliche Wechselwir-
kungsmechanismen gegliedert werden kann. Zum einen in einen orientierungsab-
hangigen Teil, der auftritt, wenn polare Molekile mit einem permanenten Multipol-
moment in nahen Kontakt kommen. Dann werden polare Molekile in neutralen Mo-
lekilen eine Polaritat induzieren.

Auch nichtpolare Molekile besitzen auf Grund von Fluktuationen in der Elektronen-
hiille fir sehr kurze Zeiten Dipol- oder Multipolmomente. Uber diese kurzzeitig auf-
tretenden Momente kdénnen auch nichtpolare Moleklle miteinander wechselwirken.
Im allgemeinen dominiert der letzte Effekt, der auch Dispersions-Effekt genannt
wird.

Die Kraft (F) - Abstandsabhéangigkeit (d) wird durch folgendes Gesetz beschrieben:
1
FedE] B? . 4.7

Fur Abstande, welche groRer als mehrere Nanometer sind, mul3 ein relativistischer
Beitrag eingerechnet werden, der die Kréafte schneller abklingen la3t, da mit retar-
dierten Potentialen gerechnet werden muf3:

" 1
FRedE]B s . (4.8)

4.2.2.2 Prinzip des Rasterkraftmikroskops

Die Van der Waals Wechselwirkung laf3t sich ausntitzen um die Topographie einer
Oberflache zu bestimmen. Dafir wird auf einem feinen Biegebalken, Cantilever ge-
nannt, eine Spitze angebracht. Wird diese Spitze in engen Kontakt zur Probenober-
flache gebracht, so wird sich der Cantilever auf Grund der Van der Waals Wechsel-
wirkung verbiegen. Die Starke der Verbiegung ist proportional zur Starke der auf die
Spitze wirkenden Kratft:
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Detektor Cantilever

Spitze

Probe

Abhildung 4.8: Schemaische Darsdlung des ARM-Me¥rinzips. Eine an e@nem Cantilever befedtigte
Spitze wird Uber die Probe geragtert. Die Audenkung des Cantilevers ist proportiona zur wirkenden
Kraft und wird mit Hilfe eines Lichtstrahls gemessen.

F:%Ew—f Dz. (4.10)
L

E ist der Young'sche Elastizitatsmodul und L, w und t die L&ange, Breite und Dicke
des Cantilevers. Dz ist die Auslenkung des Cantilevers. Diese Auslenkung kann mit-
tels eines Laserstrahls gemessen werden, welcher auf der Oberseite des Cantile-
vers reflektiert wird (Abbildung 4.8).

Die Datenaufnahme erfolgt analog zu der im STM-Betrieb. Die Spitze bzw. der gan-
ze Cantilever wird Uber die Probe gerastert, dabei wird von den Piezokristallen die
Auslenkung des Cantilevers konstant gehalten. Die Veréanderungen in den Steuer-
spannungen der Piezoaktuatoren wird in einem MefRrechner gespeichert. In Abbil-
dung 4.9 ist eine Kraft-Abstandsmessung fir eine SrTiO3(001)-Oberflache darge-
stellt. Die Kurve zeigt einen typischen Verlauf. Beim Anndhern der Spitze wird die
anziehende Van der Waals Wechselwirkung die Spitze ab einer Schwellendistanz
plotzlich verbiegen (Punkt 1). Verringert man die Distanz weiter, wird die Kraft auf
den Cantilever steigen (Punkt 2) bis ein Maximalwert erreicht ist (Punkt 3). Wird von
diesem Punkt der maximalen Kraft die Distanz wieder vergré3ert, so nimmt die Kraft
ab. Aufgrund von Hystereseeffekten im Piezokristall liegen die beiden Kurven nicht
aufeinander (Punkt 4). Wird die Distanz zwischen Spitze und Oberflache zu grof3,
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Abhildung 4.9: Kraft-Abstandskurve fir einen ARM-Cantilever auf STiO5(001). Der Cantilever besteht
aus SN, Ba der Annéherung springt der Canttilever bel (1) in den Kontakt mit der Probe. Be welterer
Anndherung geigt die Kraft auf die Spitze an (2) bis Se ba (3) enen maximden Wert erreicht. Bem
Zurtickziehen nimmt die Kraft &b (4), bisdie Spitze ba (5) den Kontakt verliert.

verliert die Spitze den Kontakt (Punkt 5).

Auch fur die Rasterkraftmikroskopie gilt, daf das resultierende Bild eine Faltung aus

Spitzengeometrie und Probentopographie ist.

4.2.3 Aufbau des Rastersondenmikroskops

Das Mikroskop, das in dieser Arbeit verwendet wurde, ist in Abbildung 4.10 schema-
tisch dargestellt. Das Mikroskop besteht aus einer Mel3plattform M, welche an vier
Federn F aufgehangt ist, die Schwingungsdadmpfung wird durch eine Wirbelstrom-
bremse W bewerkstelligt. Auf der Mel3plattform ist ein Einschub fir die Probe P und
fur die Spitze S vorhanden. Oberhalb des Spitzeneinschubs ist die Laserdiode L an-
gebracht. Unter ihr sind die Spiegel, die den Lichtstrahl auf die AFM-Spitze und den
Detektor lenken, montiert.

Je nach gewilnschter Beriebsart konnen die entsprechenden Spitzen in den Spit-
zeneinschub eingebaut werden. Das Umschalten zwischen den Betriebsarten er-
folgt durch das Mel3programm. Fir den STM-Betrieb wurden kommerziell gekaufte
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Abbildung 4.10: Schematische Dargdlung des kombinierten AFM/STM-Mikroskops, entnommen aus
[Omicron1997]. M: Meljplatform, F. Federaufhéngung, W: Wirbestromdémpfung, L: Laserdiode fir
AFM, S Spitze, P. Probeneinschub mit Rohrenscanner
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Metallspitzen aus einer Platin-Iridium-Legierung verwendet. Die Spitzen wurden aus
einem Pt-Ir-Draht durch einschneiden und abreil3en kommerziell hergestellt. Sie
wurden in einen Spitzentransferhalter eingebaut, welcher im Transfersystem der
MBE-Anlage bewegt werden kann.

Die AFM-Spitzen wurden ebenfalls kommerziell hergestellt und bereits vormontiert
geliefert. Jeweils zwei AFM-Spitzen aus Siliziumnitrid (SisN.) sind auf einem Halter
montiert. Die Spitzen bestehen aus Pyramiden mit einer quadratischen Grundflache,
der Winkel zwischen einer Seitenflache und der Hohenlinie betragt 35°.

Der Rohrenscanner R ist hinter dem Probeneinschub eingebaut. In dem in dieser
Arbeit verwendeten Modell wird nicht die Spitze Gber die Probe bewegt, sondern die
Probe an der Spitze vorbei.

Die maximale BildgroR3e, die im verwendeten STM/AFM-Mikroskop untersucht wer-
den konnte, betragt 6 x 6 nm? Die maximalen untersuchbaren Hohenunterschiede
liegen im Standardbetrieb bei 1,5 nm.

Spitze und Probe lassen sich mit Hilfe eines Transfergreifers auswechseln. Die Pro-
ben und Spitzen kdnnen in einem Karussell aufbewahrt werden, es sind acht Posi-
tionen dafur vorhanden.

Spitzen und Proben kdnnen uber das Standard MBE-Transfersystem bis zum Mikro-
skop geschleust werden. Die maximale Probengrof3e betragt 10 x 10 x 0,5 mm?,

Eine ausfuhrliche Beschreibung des Mikroskops findet sich bei [Omicron1997].

4.3 Oberflachencharakterisierung durch Elektronen

Elektronen, die in einen Festkorper eindringen oder aus ihm austreten, erfahren ela-
stische und inelastische St63e. Durch inelastischen St63e wird das Elektron Ener-
gieverluste erfahren. Die freie Weglange, also die Distanz, die ein Elektron zurtck-
legt, bevor es inelastisch wechselwirkt ist eine Funktion seiner Energie [Seah1988].
Die Informationstiefe betragt fur typische Energien von 20 - 2000 eV nur etwa 1 nm.
Aufgrund dieser geringen freien Weglange sind die in diesem Unterkapitel vorge-
stellten Analysemethoden stark oberflachensensitiv.

4.3.1 Elektronenspektroskopie

Es ist bekannt, dal3 aus einem Festkorper bei Bestrahlung durch Photonen, Elektro-
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nen oder lonen Elektronen austreten. Diese Elektronen kénnen zur Untersuchung
der chemischen Zusammensetzung und der elektronischen Zustande der Probe ver-
wendet werden. Eine vollstandige Auflistung der moglichen Elektronenspektroskopi-
en sind in der Literatur [Seah1988] gegeben. In dieser Arbeit wurde Augerelektro-
nenspektroskopie (englisch: Auger Electron Spectroscopy, kurz AES) und Photo-
elektronenspektroskopie (englisch: X-Ray Photoelectron Spectroscopy, kurz XPS)
benutzt. Die Prozesse von AES und XPS sind in Abbildung 4.11 dargestellt.

4.3.1.1 Augerelektronenspektroskopie

Bei der Augerelektronenspektroskopie wird die Einkristalloberflache mit Elektronen,
welche eine Energie von mehreren keV, normalerweise 1 bis 5 keV besitzen, be-
strahlt. Elektronen aus Rumpfzustdnden werden durch diese Primarelektronen aus
dem Atom ausgeldst. Ein weiteres Elektron aus einem héheren Niveau kann dieses
Loch auffillen, durch die freiwerdende Energie kann ein drittes Elektron ins Vakuum
freigesetzt werden (Abb. 4.11c). Der Nachweis des Elektrons erfolgt in einem Spek-
trometer. Die kinetische Energie der Augerelektronen ist eine Funktion der Atomni-
veaus, damit lassen sich aus den Spektren Informationen Uber die chemische Zu-
sammensetzung der Probe gewinnen. Ein Teil der eingestrahlten und der angereg-
ten Elektronen werden in inelastischen Sto3prozessen abgebremst. Die Sekundar-

° Photo- Auger-
elektron elektron
a) EVac b) C)
; E ;
Valenz- E
band

‘oder:
Photon

Réntgen-

28 strahlung

,L:L

1s {‘,,,t, K

Abbildung 4.11: Schematische Darsdlung der Elektronenspekiroskopien XPSund AES.

a) Grundzustand des zu untersuchenden Atoms. b) Angeregt durch Rontgenstrahlung kann en Elektron
aus dem Atom ausge st werden. ¢) Ein Primérdektron schidgt ein Elektron aus einem Rumpfniveau
heraus. Aus einer hoheren Schale kann ein Elektron dieses L och auffiillen. Die Energie dieses Prozesses
kann durch en Photon oder durch ein Augerd ektron abgegeben werden.
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elektronen bilden den Untergrund auf dem die elementspezifischen Linien sitzen.
Um schwache Linien sichtbar zu machen ist es sinnvoll, das Augerspektrum zu dif-
ferenzieren.

Die Linien werden nach den Schalen benannt die am Augereffekt beteiligt sind.

Den hier vorgestellten Prozel3 nennt man auch Elektronen induzierter Augereffekt,
da die primare Anregung durch Elektronen statt findet. Es sind auch Augerelektro-

nen durch lonen bzw. Réntgenstrahlen auslésbar.

4.3.1.2 Rontgeninduzierte Photoelektronenspektroskopie

Wird eine Oberflache mit elektromagnetischer Strahlung beleuchtet, so treten Elek-
tronen aus. Ist die Strahlung Rontgenlicht, so werden Elektronen aus Rumpfniveaus
der Atome ausgelost. Man spricht von rontgeninduzierte Photoelektronenspektro-
skopie. Die kinetische Energie der ausgetretenen Elektronen besitzt einen einfa-
chen Zusammenhang mit der urspringliche Bindungsenergie:

E.=hnBE,BF, . (4.11)
Exin ist die kinetische Energie des Elektrons, Egin die urspriingliche Bindungsenergie,
F s die Austrittsarbeit der zu untersuchenden Oberflache und hn die Energie des an-
regenden Lichts.
Aufgrund dieses einfachen Zusammenhangs lassen sich die im gemessenen Spek-
trum sichtbaren Linien sofort den Atomniveaus der Probe zuweisen. Die Bezeich-
nung der Linien orientiert sich an der Nomenklatur fir die Atomorbitale.
Die Energieniveaus in einem Atom konnen sich durch eine Anderung der chemi-
schen Umgebung verschieben. Dieser ,chemical shift* a3t sich durch eine genauso
gro3e Verschiebung der kinetischen Energie messen. In Photoelektronenspektro-
skopie-Handbiichern sind diese Verschiebungen fir verschiedene Materialien auf-
gelistet [Perkin1992].
Die Linienform lalt sich durch eine Faltung aus einer Lorentzkurve und einer
Gausskurve, der Voigtkurve beschreiben. Der Lorentzanteil kommt von den Atomni-
veaus, der Gaussanteil &3t sich auf den Detektor zurickfihren [Seah1988].

4.3.1.3 Quantitative Auswertung von Elektronenspektren

Neben Aussagen Uber die Bindungszustédnde aufgrund von Linienenergieverschie-
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bungen kdnnen aus den Intensitaten der Linien relative Stochiometrieverhaltnisse
bestimmt werden.

Fur die Intensitat einer speziellen Linie des Elements A gilt:

lL,=nks B (4.12)
na ist die Zahl der Atome von A pro Flacheneinheit, s, der Sensitivitatsfaktor und 1°
die Intensitat des einfallenden Strahles. In s, ist u.a. der Wirkungsquerschnitt fur
die entsprechende Anregung enthalten. Fir die relativen Konzentrationen C, von

verschiedenen in der Probe enthaltenen Elementen ergibt sich folgende Glei-

chung [Slaughter1992]
n I./s

X: X — X X .
an alls,

(4.13)

Gleichung (4.13) ist nur fur Volumenproben gultig. Fur dinne Schichten auf einem
Substrat mul die freie Weglange der Elektronen noch in Betracht gezogen werden.
Elektronen, die aus dem Substrat angeregt werden konnen durch sehr dinne
Schichten gelangen und detektiert werden. Die Intensitat der Substratelektronen

nimmt dabei wie folgt ab:
Bd

| tdf=1.td=0fFexpt——————F .
S S P4 tE£COstQE

(4.14)

| (E) ist die freie Wegléange der Substratelektronen, Q ist der Winkel, der zwischen
der Probennormalen und dem austretenden Elektron liegt. d ist die Dicke der
Schicht auf dem Substrat. Fiur eine weiterfihrende Beschreibung wird auf die Litera-
tur verwiesen [Slaughter1992].

Die Intensitaten erhalt man im einfachsten Fall aus der Flache unter der experimen-
tell bestimmten Kurve. Probleme kdnnen beim Untergrundabzug auftreten. Fir XPS
wird normalerweise ein Shirley-Untergrund abgezogen [Seah1988]. Dabei wird der
Tatsache Rechnung getragen, daf} Elektronen mit einer niedrigeren Bindungsener-
gie durch inelastische Prozesse bereits zum Untergrund bei héheren Bindungsener-
gien beitragen. Die Intensitat wird dann durch einen Fit der XPS-Linie durch eine
Voigtkurve ermittelt.

Im Fall der AES wird der Untergrundabzug durch eine Differenzierung des Spek-
trums bewerkstelligt. Die Intensitaten der Linien sind fir eine normalverteilte Linie
proportional zu den relativen Peak-to-Peak-Abstanden.

Die Sensitivitatsfaktoren erhalt man aus Handbiichern der Photoelektronenspektro-
skopie, z.B. [Perkin1992], wenn nicht auf Eichproben zurtickgegriffen werden kann.



4. Experimentelle Methoden 71

Probe

Schirm

Abhildung 4.12: Schematischer Aufbau des RHEED-Systems. Ausgehend von der Elektronenquelle
treffen die Elektronen unter einem sahr flachen Winkd (~1°) auf der Probe auf. Das Beugungshild wird
auf e@nem Leuchtschirm aufgefangen. Von dort wird es mit e@ner CCD-Kamera in einen Rechner

engdesn.
4.4 Beugungsmethoden

Elektronen-
quelle

Strukturaufklarung von periodischen Anordnungen von Atomen wird oft mittels Beu-
gung von geeigneten Wellen durchgefihrt. Zu diesen Wellen gehéren die Rontgen-
beugung und als oberflachensensitive Methode die Beugung von Elektronen. Fur
beide Beugungsmethoden gelten dieselben Grundvoraussetzungen.
Die einfallenden Strahlen werden als ebene Welle betrachtet, diese Welle wird an
zwei Atomen gestreut. Die Atome sind durch den Vektor @ getrennt. Fiir die Wellen-
vektoren der einfallenden und der gestreuten Welle gilt:

DR=§. (4.15)
Sie unterscheiden sich nur um einen Vektor g im reziproken Raum, wenn man von
den zwei Atomen auf einen Kristall verallgemeinert. Die Phasendifferenz zwischen

den beiden Wellen lautet:

F=2|—p¢éEg£. (4.16)

Dabei ist @ der Ortsvektor der Atompositionen der am Streuvorgang beteiligten Ato-
me und g wieder ein Vektor im reziproken Raum. Wenn F g O gilt, ergibt sich
konstruktive Interferenz.

Diese Zusammenhange lassen sich mit einer einfachen geometrischen Konstrukti-
on, der Ewaldkonstruktion veranschaulichen. In eine Raumrichtung wird nur dann
ein Beugungsreflex auftreten, wenn ein Gitterpunkt des reziproken Gitters auf einer
vom ursprunglichen Wellenvektor aufgespannten Ewaldkugel liegt.
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4.4.1 Beugung hochenergetischer Elektronen unter streifendem Einfall

Bei der Beugung hochenergetischer Elektronen unter streifendem Einfall (englisch:
Reflection High Energy Elelectron Diffraction, kurz RHEED) wird die Substratober-
flache von Elektronen mit einer typischen Energie von 30 keV bestrahlt. Die Wellen-
lange der Elektronen laR3t sich mit

| :4/1501% (4.17)

angeben [Woodruff.1994], dabei wird die Energie E in eV angegeben und man er-
halt die Wellenlange | in A.

Der Einfallswinkel zwischen Strahl und Oberflache liegt etwa bei 1°. Fur diese Geo-
metrie werden die Elektronen nur in der Oberflachenregion gebeugt, der Kristall re-
duziert sich auf ein zweidimensionales Gitter. Dadurch entartet das reziproke Gitter
zu periodisch angeordneten Stdben. Die Durchsto3punkte dieser Stabe geben die
Raumrichtungen an, in die Elektronen gebeugt werden. Die Beugungspunkte liegen
dann fur ideale Oberflachen auf konzentrischen Kreisen [Wang1996].

Da reale Oberflachen immer einen Fehlschnitt aufweisen, werden bei gestuften
Oberflachen die Beugungspunkte in eine Richtung verzerrt sein (sog. Streaks)
[Wang1996].

Aus dem Beugungsbild kann man wéahrend eines Wachstumsexperimentes sofort
erste Aussagen uber das Wachstumsverhalten treffen. Rauht sich die Oberflache
wahrend des Wachstums auf, so werden die Elektronen die Rauhigkeiten durch-
strahlen. Die auf Kreisen liegenden Beugungsreflexe verschwinden und statt des-
sen erscheinen Reflexe wie sie von einem Durchstrahlungsbeugungsbilds bekannt
sind. Wenn ein Film nicht einkristallin, sondern polykristallin aufwachst, werden die
einzelnen Reflexe entlang den Laueringen verschmiert.

Abbildung 4.12 zeigt schematisch die Anordnung in der MBE-Anlage. Das Beu-
gungsbild kann am Leuchtschirm mit Hilfe einer CCD-Kamera in einen Mel3rechner

eingelesen werden.
4.4.2 Rontgenbeugung
Um Aussagen uber die Orientierungsbeziehung von aufgedampftem Film und Sub-

strat zu treffen, wurde Rontgenbeugung eingesetzt (englisch: X-Ray Diffraction, kurz
XRD).
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Abhildung 4.13: Geometrie bam Aufnehmen ener Polfigur. g blabt konstant, wéhrend die Probe um F
und ¢ gedreht wird.

Aus g-2g-Messungen konnen die Ebenen des Films parallel zur Oberflache des
Substrats bestimmt werden.
Dabei wird die Bragg-Brentano-Geometrie eingesetzt. Dabei werden Roéntgenstrah-
len unter einem Winkel g auf einen Kristall eingestrahlt. Gebeugte Strahlen werden
ebenfalls unter dem Winkel q detektiert. Damit gilt fir diese Anordnung die Bragg-
Gleichung:

2dsintqt=nl . (4.18)
Wird der Winkel g von 0° bis zu 90° variiert, erhalt man fur alle Kristallebenen paral-
lel zu der Substratoberflache Beugungslinien. Aussagen uber die Orientierung der
Korner eines Filmes lassen sich aus einer Texturanalyse gewinnen. Dazu werden
von einer Probe Polfiguren gemessen. g wird dabei auf einen fur eine bestimmte
Netzebenenschar giltigen Wert eingestellt. Die Probe wird dann unter dem Strahl in

die zwei Raumrichtungen c und F rotiert (Abbildung 4.13).

4.5 Transmissionselektronenmikroskopie

Zusatzlich wurde in dieser Arbeit, neben den bereits vorgestellten Methoden auch
die Transmissionselektronenmikroskopie (englisch: Transmission Electron Micro-
scope, kurz TEM) verwendet. Sie liefert komplementar zu den oberflachensensitiven
Methoden Informationen von der Grenzflache zwischen Film und Substrat. Mit eini-
gem Aufwand laf3t sich ein Auflésungsvermdgen im atomaren Bereich erzielen. Aus-
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Abbildung 4.14: Schematische Dargdlung e@nes Tranamissonsdekironenmikroskops nach [Hemen+
dahl1970]. 8 Strahlengang fur Hellfeldabhildung, b) Strahlengang fir die Feinbereichsbeugung.

fuhrliche Darstellungen lassen sich Standard-Lehrbichern entnehmen, z.B. [Wil-

liams1996].
TEM Abbildungen lassen sich durch zwei verschiedene Mdoglichkeiten erzeugen.

Wird die Probe mit dem durchgehenden Strahl abgebildet, so spricht man von Hell-
feldabbildung. Wird ein abgebeugter Strahl zur Bilderzeugung verwendet, wird dies
als Dunkelfeldabbildung bezeichnet. Fiur perfekte Kristalle, die eine konstante Pro-
bendicke besitzen, wird man in der Dunkel- oder Hellfeldabbildung keinen Kontrast
beobachten. Defekte, wie Korngrenzen, Versetzungen oder Stapelfehler fihren je-
doch zu charakteristischen Kontrasten. Die Kontrastunterschiede ergeben sich da-
durch, dafd unterschiedlich orientierte Kristallbereiche zu unterschiedlichen Beu-
gungsreflexen einen Intensitatsbeitrag liefern. Mit Hilfe einer Feinbereichsbeu-
gungsblende lai3t sich in ausgewéhlten, lokalen Probenauschnitten die Orientie-
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rungsbeziehung zwischen Substrat und Film untersuchen.

Werden mehrere Strahlen zur Bildgebung verwendet, kbnnen sie interferieren. Da-
durch ergibt sich ein Phasenkontrast. Sind die einfallenden Elektronen koharent und
ist die Probe hinreichend dinn, so kdnnen Netzebenen abgebildet werden. Dazu
mul3 die Einfallrichtung der Elektronen einer niedrig induzierten Zonenachse ent-
sprechen.

In Abbildung 4.14 ist der Strahlengang fur ein konventionelles Transmissionselek-
tronenmikroskop zu sehen (entnommen aus [Heimendahl1970]). Zu sehen ist so-
wohl der Strahlengang bei der Hellfeldabbildung, als auch bei Beugungsbetrieb.

In dieser Arbeit wurden fir konventionelle Transmissionselektronenmikroskopie die
Mikroskope der Firma JEOL (JEM 200FX und JEM 200CX) und fur hochauflésende
Transmissionselektronenmikroskopie die Mikroskope JEM 4000EX und JEM-
ARM1250 verwendet.

Die Praparation der Querschnittsproben erfolgte nach der von Strecker und Mitauto-
ren [Strecker1993] entwickelten Methode.
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5. Oberflachenpraparation

Ziel der Oberflachenpraparation ist es, eine adsorbatfreie und maoglichst atomar fla-
che Oberflache zu erhalten. Die verwendeten Substrate stammten von den Firmen
Kelpin [Kelpin] und Crystal [Crystal]. Im Laufe dieser Arbeit wurden undotierte und
dotierte SrTiOs-Kristalle verwendet. Fur die meisten Aufdampfexperimente wurden
undotierte Kristalle benutzt, fir die STM-Untersuchungen fast ausschlie3lich dotier-
te SrTiOz-Kristalle, die mit 0,1 Gew.% Nb dotiert waren. Mit dieser Dotierung war die
Ladungstragerkonzentration grol3 genug fir STM-Untersuchungen.

Vor der eigentlichen Préaparation erfolgte eine Reinigung der Kristalle mit Azeton
und Ethanol. Danach wurde eins der folgenden Préparationsverfahren angewandt.
Zum einen wurden Kristalle direkt nach der Reinigung mit den organischen L6-
sungsmitteln in das UHV-System eigebaut und unter UHV-Bedingungen fir 1 h bei
950°C geheizt. Alternativ dazu wurden die SrTiOs-Kristalle in einer 10 molaren
NH4F-HF Losung fur 10 min abgeétzt, ins UHV-System eingeschleust und bei 850°C
fur 1h unter UHV-Bedingungen ausgelagert. Als dritte Praparationmethode wurden
die abgeétzten Kristalle fiir mehrere Stunden (t T [0,5 h; 48 h]) in einer O,-Atmo-
sphére bei einem Druck von 5-10* Pa ausgelagert, ebenfalls ins UHV-System einge-
bracht und dort fir 1h bei 850°C geheizt.

Fur alle Heizschritte lag der Basisdruck des UHV-System unterhalb 5-107 Pa.

Chemische Zusammensetzung der Oberflache:

Fur alle drei Praparationsvarianten kann man eine fast adsorbatfreie Oberflache er-
halten.

Vor und nach dem Heizschritt im UHV wurden die SrTiO;(001)-Oberflachen mit Hilfe
der Augerelektronen-Spektroskopie untersucht. Abbildung 5.1 zeigt zwei Spektren
bei denen vor und nach dem Heizen Kohlenstoff und Ca nachweisbar war.

Die Augerspektren zeigen die Sr MNN Auger-Linien bei kinetischen Energien von
65 eV, 76 eV, 103 eV und 110 eV. Daneben sind die Ti LMM Linien bei 387 eV und
418 eV sowie die O KLL Linie bei 503 eV zu erkennen. Auf SrTiO3(001)-Oberfla-
chen, die direkt nach dem Einschleusen in das UHV mit AES untersucht wurden ist
die C KLL Linie bei 270 eV deutlich sichtbar. Die Kohlenstofflinie kommt von den ad-
sorbierten Resten der organischen Losungsmittel und den adsorbierten Kohlenstoff-
verbindungen aus der Luft. Wie die zugehdrigen AES-Messungen zeigt, lassen sich
durch Heizen die Adsorbate fast vollstandig entfernen (Abbildung 5.1b). Bei 285 eV
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Abhildung 5.1: AES-Spektren einer STiO4(001)-Oberfléche @) direkt nach dem Einbau in das UHV-
Sysgem und b) nach dem Audagern fir 1 h bal der Temperaiur Tgp, = 850°C aufgenommen. Die
Adsorbatkonzentration liegt nach der Oberfléchenpréparation oberhdb der Nachwe sgrenze von ¢ =
0,1%. Die Oberfléchenkonzentration fir Caliegt bei ¢ = 0,9% und fir C bei ¢ =0,5%.

liegt die Ca LMM Auger-Linie. Ca ist sowohl vor, als auch nach dem Heizen nach-
weisbar. Ca-Adsorption kann durch sorgféaltige Probenvorreinigung ausgeschlossen
werden [Polli1999]. Aus den peak to peak-Langen kann der Anteil der Kohlenstoff
und Calzium-Adsorbate auf der Oberflache abgeschéatzt werden. Fir Ca ergibt sich
dann eine relative Konzentration auf der Oberflache von 0,9% und fur C 0,5%.

Ein AES-Spektrum einer sauberen SrTiO;(001)-Oberflache ist in Abbildung 2.2b
aufgetragen. Bei diesem Spektrum liegt die C- und Ca-Konzentration unter der
Nachweisgrenze von 0,1%.

Um den Einflu3 des Heizvorgangs unter UHV-Bedingungen auf die chemische Zu-
sammensetzung der SrTiO3(001)-Oberflache zu untersuchen, wurden XPS-Untersu-
chungen durchgefiihrt. Fir einen frisch eingebauten Kristall sind in Abbildung 5.3
die Photoelektronenlinien fur die Ti 2p-Niveaus dargestellt. Ihre Bindungsenergien
liegen fur das Ti 2p.. Niveau bei 465,8 eV und fur die Ti 2ps. Linie bei 460,2 eV.
Beide Linien lassen sich gut durch einen Voigtfit anpassen. Der Voigtfit ist eine An-
passung der Linienform mit einer Faltung aus einer Gauss- und einer Lorentz-Kur-

ve. Der Gauss-Anteil resultiert aus der Detektorcharakteristik, der Lorentz-Anteil aus
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Abhildung 5.2: AES-Spektren einer STiO4(001)-Oberfléche @) direkt nach dem Einbau in das UHV-
Sysgem und b) nach dem Audagern fir 1 h bal der Temperaiur Tg, = 850°C aufgenommen. Die
Adsorbatkonzentration liegt nach der Oberfléchenprgparation unterhab der Nachwesgrenze von ¢ =
0,1%.

der atomaren Linienform. Die Ti 2p-Linien lassen sich durch jeweils eine Voigtkurve
anpassen, Ti liegt also im SrTiO; an der (001)-Oberflache nur in einer Koordination
vor.

XPS-Messungen an der Ti 2p Linie zeigen fir geheizte Kristalle das Auftauchen ei-
ner zuséatzlich Schulter in der niederenergetischen Flanke der Ti 2p1, und Ti 2ps, Li-
nie (Abb. 5.3b). Die Defektlinie lassen sich durch die Reduktion des Kristalls erkla-
ren und besitzt eine Bindungsenergie von 463,6 eV fir die Ti 2p.» Linie 458,2 eV.
Der Anteil an der Intensitat der von der Defektlinie kann durch die Flache unterhalb
der Linie bestimmt werden und betragt 15,6%.

Diese Bindungsenergien liegen bei Werten die fur Ti?* und Ti** koordiniertes Ti ge-
messen wurden [Perkin1992]. Man erhalt fiir geheiztes SrTiO; einen reduzierten Kri-
stall in dem Ti in Ti#*, Ti** und T* vorliegt.
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Abbildung 5.3: Ti 2p-XPS-Spektren von einer STiO4(001)-Oberfléche. @ wie eingebaut, b) nachdem
der Krigdl fur 1h bel 850°C im UHV ausgdagert wurde, ¢) nach 20 s Ar-Sputtern mit einer Energie
Ea = 200 eV, d) nach erneutem Audagern fur 1h bel 850°C. An dle vier Spektrren wurden Voigt-
Linien angepald. Nach dem Audagern treten Defektlinien auf, diese vergréiR3ern sch durch sputtern und
gehen durch rekrigdliseren wieder zurtick.
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Abbildung 5.3: Fortsetzung

Auler durch Heizen lassen sich die Adsorbate auch durch Beschul? der Oberflache
mit Ar*-lonen entfernen. Der Einflul3 der Ar-lonen auf die Morphologie wurde wieder
durch XPS untersucht. Eine bereits geheizte Oberflache wurde fir 20 s mit einer
Energie von 200 eV unter einem Winkel von 45° mit Ar*-lonen bestrahlt. Nach der
Bestrahlung zeigen die Ti 2p Linien erneut deutliche Schultern (Abb. 5.3c). Die In-
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Exzd

Abbildung 5.4: STM-Aufnehme einer STiO5(001)-Oberfléche, welche nur mit NH~HF behandelt
und anschlief3end im UHV bei 850°C fir 1 h geheizt wurde.

tensitat der Defektlinien hat sich, in Bezug auf die Gesamtintensitét verdreifacht und
betragt nun 47,4%. Dies zeigt, dal} selbst durch sehr schwaches Sputtern eine hohe
Defektdichte an der Oberflache erzeugt wird.

AnschlieBend wurde versucht die Oberflache zu rekristallisieren, dazu wurde der
Kristall erneut fir 1 h bei 900°C geheizt. Danach waren die Defektlinien kleiner ge-
worden, ihr Anteil an der Gesamtintensitat betragt 27,4% (Abbildung 5.3d). Das ist
fast doppelt soviel wie bei der nur geheizten Probe. Durch weiteres heizen konnte
der Intensitatsanteil nicht erhéht werden, der Kristall wurde nicht weiter reduziert.
Aufgrund dieser Ergebnisse wurde in dieser Arbeit kein Ar-Beschuld zur Oberfla-
chenreinigung verwendet.
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Abhildung 5.5: STM-Aufnahme einer Oberfléche, die 1 h bel 900°C ausgdagert wurde, nachdem de
mit NH,~HF behanddt wurde.

Morphologie der Oberflache:

Wohldefinierte Oberflachen lassen sich z.B. durch Spalten eines Einkristalls herstel-
len. Dazu muld das Material eine ausgezeichnete Kristallebene besitzen entlang de-
rer sich der Einkristall definiert trennen laf3t. Fir SrTiO; existiert keine solche Ebe-
ne, die Oberflachen werden stattdessen durch Sagen aus Einkristallen gewonnen.
AnschlieRend wird die Oberflache durch Schleifen und Polieren geglattet. Der Win-
kel F zwischen der Normalen n der realen Oberflache und der (100)-Richtung des
Kristalls bezeichnet man als Fehlschnitt. Durch den Fehlschnitt besteht die Oberfla-
che aus mehreren Stufen mit (001) Orientierung, einer Terrassenbreite w und einer
Stufenhohe h. Aus der durchschnittlichen Terrassenbreite und Stufenhéhe kann der
Fehlschnitt F ermittelt werden. Die Stufenmorphologie wird nicht nur durch die Gr6-
Be von F bestimmt, sondern auch durch die Richtung der Verkippung relativ zur
Oberflachennormalen. Die Verkippungsrichtung kann sich Uber den Kristall &ndern,
da durch das Polieren immer eine Restballigkeit zurtickbleibt. Der Fehlschnitt und
die Verkippungsrichtung konnten in dieser Arbeit nicht variiert werden, sie waren
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Abhbildung 5.6: Wie Abbildung 5.5. Zusitzlich wurde en Linienprofil tber ene Terrassengiufe und Uber
mehrere Locher in den Terrassenoberflachen angefertigt. Die Hohenunterschiede betragen 0,4 nm, dies
entgricht der Gitterkongtanten des STiO;. Damit bestzen dle Terrassenoberfléchen diesdbe

Terminierung.

durch die gekauften Kristalle vorgegeben. Da die Proben spéater fir TEM-Untersu-
chungen verwendet wurden, sollten die Terrassenbreiten moglichst grol3 sein.

Die kommerziellen Kristalle wiesen einen durchschnittlichen Fehlschnitt von 0,1° bis
0,5° gegen die (001)-SrTiOs-Ebene auf.

Abbildung 5.4 zeigt eine SrTiO;(001)-Oberflache, die nur mit NH.F-HF behandelt
und anschlieRend im UHV bei 850°C fir 1 h geheizt wurde. Die Stufenkanten sind
wellig und laufen entlang der <110>-Richtung. Die Terrassen weisen viele Locher
auf, die Stufenhthe und die Lochtiefe betragt 0,4 nm.

Das Auftreten von Loéchern ist fur die Oberflachen, die nur geéatzt worden sind ty-
pisch. In Abbildung 5.5 ist eine Oberflache zu sehen, die 1 h bei 900°C ausgelagert
wurde. Auch sie weist Stufen mit Lochern auf, die, wie das Linienprofil zeigt (Abbil-
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Abbildung 5.7: STM-Aufnehme dner STiO4001)-Obefléche de 1 h be 1100°C in ener
Sauergtoffatmosphére von 5:10° Paund 1 h bel 900°C ausgelagert wurde. Vor dem ersten Heizschritt
wurde se mit NH~HF behanddt.

dung 5.6), H6henunterschiede von einer primitiven Einheitszelle des SrTiO; besit-

zen.
Durch weiteres Heizen der Proben im UHV konnten die Locher nicht geschlossen
werden. Durch Auslagern der Proben in einer Sauerstoffatmosphére bei einer Tem-
peratur von 1100°C kann die Oberflachendiffusion von SrTiO; erhéht werden. Dies
fuhrt zum Verschwinden der Lécher an der Oberflache und zu relativ geraden Stu-
fenkanten.

Abbildung 5.7 zeigt eine SrTiO3(001)-Oberflache, die 1 h bei 1100°C in einer Sauer-
stoffatmosphare von 5-10* Pa ausgelagert wurde. Die Stufen sind geschlossen und
die Stufenkanten glatt. Die Stufenhdhe betragt 0,4 nm, die durchschnittliche Terras-
senbreite 500 nm.

Wird der Kristall langer als 5 h in O,-Atmosphare ausgelagert, so treten an den Stu-
fenkanten feine Mikrofacetten auf. In Abbildung 5.8 ist ein Beispiel dargestellt. Der

Kristall wurde fur 20 h ausgelagert. Bei grol3eren Fehlschnitten und langeren Ausla-
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Abbildung 5.8: STM-Aufnehme ener STiO4001)-Obefléche de 20 h ba 1100°C in ener
Sauergtoffatmosphére von 5:10° Paund 1 h bel 900°C ausgelagert wurde. Vor dem ersten Heizschritt
wurde NH,~HF behanddt.

gerungszeiten findet ein Ubergang zu Stufen mit einer Hohe von mehreren Einheits-

zellen statt. Dabei facettieren die Stufenkanten entlang der [010]-Richtungen. Die
Terrassenbreite betragt 150 nm und die Stufenhdhe 1,2 nm. Die Facetten der Stu-
fen verlaufen entlang der kubischen Hauptachsen des SrTiOs.

Weder im RHEED noch in STM-Untersuchungen konnte eine Rekonstruktion der
frisch praparierten SrTiO3(001)-Oberflachen beobachtet werden.

Diskussion:

Auf jeder SrTiO3(001)-Oberflache, die ins UHV-System eingeschleust wird, befinden
sich Adsorbate. Diese lassen sich durch verschiedene Methoden entfernen (siehe
auch Kapitel 3). Es wurde hier gezeigt, dal’ nicht nur Ar*-Bestrahlung [Adachi1999]
sondern auch Heizen Defekte im SrTiOs-Kristall erzeugt. Diese Defekte kdnnen
durch Sauerstoffleerstellen im Kristall erklart werden. Um die Zahl der Sauerstoff-
leerstellen zu minimieren wurde versucht die Auslagerungstemperatur so niedrig wie
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maoglich zu halten.

Frisch gespaltene oder polierte SrTiOs-Oberflachen besitzen eine gemischte Termi-
nierungen aus TiO, und SrO. Fur die SrTiO3(001)-Oberflache zeigte Henrich [Hen-
rich1978], dal3 unter UHV-Bedingungen geheizte Proben zum lberwiegenden Teil
TiO.-terminiert sind. Die Oberflachen weisen jedoch einen kleinen Anteil an SrO-
Terminierung auf.

Um eine einheitliche Terminierung zu erhalten, wurden die Proben mit einer 10 mo-
laren NH,F-HF Losung mit pH-Wert 6,7 fur 10 min geatzt. Dadurch lassen sich
gleichmaRig gestufte Oberflachen praparieren [Kawasakil994]. Die Stufenhthe be-
tragt immer genau die HOhe einer Einheitszelle. Aus diesem Grund besitzen alle
Terrassenoberflachen eine einheitliche Orientierung. Yoshimoto [Yoshimoto1994]
und Kawasaki [Kawasaki1994] konnten durch lonenriickstreuung die Terminierung
als TiO,-Schicht bestimmen.

Geatzte Oberflachen weisen in den Terrassenoberflachen Lécher auf. Durch Heizen
kénnen die Locher geschlossen werden. Durch langes Auslagern bei hohen Tempe-
raturen werden aber O-Defekte im SrTiOs-Kristall erzeugt. Durch die Auslagerung
der SrTiOs-Kristalle bei 1100°C in 5-10*Pa O-Atmosphare wurden die Locher in den
Terrassenstufen geschlossen und Sauerstoffdefekte vermieden. Der nachfolgende
Auslagerungsvorgang im UHV konnte damit bei niedrigeren Temperaturen durchge-
fuhrt werden und folglich die Defektdichte minimieren. Durch das Heizen unter UHV-
Bedingungen kann die Adsorbatkonzentration auf der Oberflache unter die Nach-

weisgrenze der Elektronenspektroskopien gesenkt werden.
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6. Morphologie und Struktur

Die Materialkombination Pd auf SrTiO3(001) stellt ein Modellsystem dar, an dem
sich die Besonderheiten des Wachstumsverhalten eines nicht-reaktiven Metalls auf
einer Oxidkeramikoberflache studieren lassen. Die Entstehung verschiedener Orien-
tierungen und Schicht-Morphologien ist an diesem Modellsystem stellvertretend zu
beobachten. In diesem Zusammenhang ist es von gro3em Vorteil, dal} es an der
Grenzflache von Pd und SrTiO3(001) zu keiner chemischen Reaktion kommt und
sich eine atomar scharfe Grenzflache ausbildet.

In diesem Kapitel wird der EinfluR der Wachstumsparameter (Substrattemperatur
und Aufdampfrate) auf die Schicht-Morphologie und die Epitaxie des Pd-Films de-

monstriert.

6.1 Epitaxie und Morphologie

Exemplarisch wird an drei Aufdampfexperimenten in Kapitel 6.1.1 die Epitaxiebezie-
hung von Pd/SrTiO3(001) in Abhangigkeit der Wachstumsparameter (Substrattem-
peratur Tsy,, und Aufdampfrate R) diskutiert, sowie die Morphologie der Pd-Filme un-
tersucht.

Die Bestimmung der Gleichgewichtsgestalt der Pd-Inseln ist in 6.1.3. beschrieben.
Ausgehend von der Gleichgewichtsgestalt fir epitaktische Inseln &3t sich die Ener-
gie der Pd/SrTiO3(001)-Grenzflache ermitteln. Mit Hilfe der Grenzflachen-energie gzr
wird der Wachstumsmodus aus dem erweiterten Bauer-Kriterium bestimmt und mit
Ergebnissen aus STM-Experimenten verglichen (Kapitel 6.1.3.3). Diese Versuche
dienen auch als Vorversuche fur die Keimbildungsunter-suchungen in Kapitel 7.

6.1.1 Experimente zur Epitaxie und zur Morphologie

Es ist zweckméaRig Untersuchungen zur Keimbildung an epitaktischen Pd-Inseln
durchzufuhren (siehe Kapitel 7). Dazu ist die Kenntnis ndétig, in welchem Tempera-
tur- und Ratenbereich Pd epitaktisch auf SrTiO3(001) aufwachst. Wie in Kapitel 2.4
beschrieben, besitzen die Substrattemperatur und die Aufdampfrate einen wesentli-
chen Einflu auf den Wachstumsmodus und die Epitaxiebeziehung. Bei hohen Ra-
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SrTiO, (001)

60nm Pd
Abbildung 6.1: RHEED-Beugungsbilder aufgenommen wdarend des Wachsdums von Pd auf
STiO4001) be der Subdrattemperatur Ta, = 650°C. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen
betrug 30 kV.

ten und niedrigen Temperaturen erwartet man polykristallines, 2-dimensionales
Wachstum, bei niedrigen Raten und hohen Temperaturen epitaktisches Inselwachs-
tum.

Es wurden drei Experimente zur Bestimmung der Epitaxie durchgefuhrt. Die
SrTiO;(001)-Oberflachen sind nach den in Kapitel 5 vorgestellten Methoden prépa-
riert und nach der Praparation mit AES auf Adsorbate untersucht worden. Dabei
zeigte sich kein adsorbierter Kohlenstoff.

Zuerst wurde bei einer Substrattemperatur Tsy, = 650°C und einer Aufdampfrate R
= 0,02 nm/s eine Pd-Schicht mit der nominellen Schichtdicke d = 60 nm aufge-
bracht. Die Verdampfung des Metalls erfolgte aus einem Elektronenstrahlverdamp-
fer. Des weiteren wurde bei der Substrattemperatur Tsy, = 250°C und der Aufdampf-
rate R = 0,005 nm/s eine Schicht mit der Dicke d = 45 nm abgeschieden. Die kleine
Rate konnte durch Abscheiden aus einer Effusionszelle erzielt werden. Als dritte
Probe wurde eine Pd-Schicht mit der Dicke d = 45 nm bei Raumtemperatur abge-
schieden (siehe auch Kapitel 8). Die Aufdampfrate betrug R = 0,0049 nm/s. Das Pd
wurde ebenfalls aus einer Effusionszelle verdampft.

Alle drei Filme wurden mit RHEED untersucht, die zugehdrigen Beugungsbilder sind
in Abbildungen 6.1, 6.2 und 6.3 zu sehen.
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Abbildung 6.2 RHEED-Beugungsbilder aufgenommen wdarend des Wachsdums von Pd auf
STiO4001) bel der Substrattemperatur Ty, = 250°C. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen
betrug 30 kV.

In Abbildung 6.1a-c ist das RHEED-Beugungsbild des bei der Temperatur Tsy, =
650°C abgeschiedenen Films dargestellt. Die praparierte Oberflache (Abbildung
6.1a) zeigt ein typisches RHEED-BIld fir eine saubere und glatte Oberflache. Die
Kikuchi-Linien sind klar erkennbar und die Beugungspunkte liegen auf einem Laue-
kreis. Die Einstrahlrichtung ist der [110]-SrTiO; Richtung parallel. Ab einer Schicht-
dicke von d = 0,1 nm werden die Beugungsreflexe des SrTiO; gedampft. Statt des-
sen entwickelt sich ein Beugungsbild, welches einem Transmissionsbeugungsbild
entspricht (Abbildung 6.1b). Das Beugungsmuster laf3t sich durch eine Pd [110]-Zo-
nenachse beschreiben und deutet in Ubereinstimmung zu den vorher dargestellten
STM-Untersuchungen auf ein inselférmiges Wachstum des Pd hin. Bei gréf3eren
Schichtdicken verlieren einige Reflexe an Intensitat und andere verschmieren verti-
kal. Dies deutet auf eine zunehmende Glattung des Films hin (Abbildung 6.1c).

In Abbildung 6.2a ist ebenfalls das RHEED-Beugungsbild des praparierten Kristalls
vor dem Aufwachsen von Pd zu sehen. Die fertig praparierte Oberflache zeigt die
Merkmale einer glatten, gestuften Oberflache. Die Beugungsreflexe liegen auf Laue-
kreisen und sind nur leicht verschmiert. Die Einstrahlrichtung des Elektronenstrahls
entspricht der [100]-Richtung. Ab einer nominellen Schichtdicke von 0,2 nm Pd ist
eine deutliche Abschwachung der Substratreflexe zu beobachten. Bei Schichtdicken
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[001] Azimuth <60°C

Abbildung 6.3 RHEED-Beugungsbilder aufgenommen wdawrend des Wachsums von Pd auf
STiO4001) be der Subgtrattemperaiur Tey, < 60°C. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen
betrug 30 kV.

groer als 2 nm treten klare Beugungspunkte auf. Aus ihnen laR3t sich auf das
Wachstum von epitaktischen Inseln schlieBen. Neben den Beugungspunkten treten
schwache Ringe auf (Abbildung 6.2b). Sie deuten auf polykristalline Kérner im Pd-
Fim hin. Bei weiterem Wachstum verstarken sich die Beugungsreflexe der Inseln, ab
45 nm sind die Ringe nicht mehr sichtbar (Abbildung 6.2c). Dies kann bedeuten,
dal3 die epitaktischen Inseln schneller in die HOhe wachsen als die nicht epitakti-
schen Kérner im Film. Die Intensitatszunahme der Beugungsreflexe der epitakiti-
schen Korner kdnnte aber auch auf epitaktisches Kornwachstum wahrend der Insel-
koaleszenz hinweisen.

Abbildung 6.3 zeigt die RHEED-Beugungsbilder von Pd-Wachstum auf SrTiO3(001)
bei Raumtemperatur. Auf Abbildung 6.3a ist das Beugungsmuster des fertig prapa-
rierte SrTiO;(001)-Substrat zu erkennen. Die Einfallrichtung der Elektronen ent-
spricht einem [100]-Azimuth. Beim Abscheiden von Pd bei Tsy,, < 60°C kann man in
den Beugungsbildern keine epitaktischen Anteile ausmachen. Ab einer nominellen
Schichtdicke von etwa d = 1 nm treten Beugungsringe auf (Abbildung 6.3b). Die
Ringe deuten auf polykristallines Wachstum hin, sie lassen sich mit einer {111}-Tex-
tur des Palladiums erklaren. Auf den Ringen bilden sich stark verschmierte Beu-
gungsreflexe aus (Abbildung 6.3c). Die Anordnung der Beugungsreflexe entspricht
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Abbildung 6.4: XRD-Aufnahmen der Pd-Schichten, die bei @ Tap = 650°C, b) Tap = 250°C und ) bei
Tap = 20°C abgeschieden wurden.

dem Beugungsbild eines Pd-Kristallits in !11§ -Einfallrichtung mit einer [111]-Pd-
Ebene parallel zur SrTiO3(001)-Oberflache.

Die Orientierungsbeziehung wurde mit Hilfe von XRD untersucht. Dabei bestatigen
sich die Ergebnisse der RHEED-Untersuchungen. Die XRD-Spektren sind in Abbil-
dung 6.4 aufgetragen. Das Spektrum, des bei der Wachstumstemperatur Tsy =
650°C abgeschiedenen Films |aRt keine {110} und {111}-Linien erkennen. Der bei
Raumtemperatur gewachsene Film weist deutliche eine {111}-Linie auf. Bei der
Substrattemperatur Tsy, = 250°C abgeschiedene Pd-Filme zeigen ebenfalls eine
{111}-Linie, die jedoch deutlich schwéacher ist.

Die drei Filme wurden mit Hilfe von Querschnittsproben im TEM untersucht (Abbil-
dungen 6.5, 6.6 und 6.7). Dabei bestéatigen sich erneut die Ergebnisse aus den
RHEED-Aufnahmen und den XRD-Messungen. Bei einer Substrattemperatur Tsy, =
650°C abgeschiedene Probe zeigen sich nur Inseln (Abbildung 6.5a) mit einer ein-
heitlichen Orientierung, die der Wiurfel auf Wurfel Orientierung entspricht. Dies
konnte durch Feinbereichsbeugung an den Inseln bestatigt werden (Abbildung
6.5b).

Der bei der Temperatur Tsy, = 250°C aufgedampfte Film zeigt epitaktische Inseln.
Der Film ist komplett geschlossen, die Inseln sind von beliebig orientierten Pd-Kor-
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Abbildung 6.5: TEM-Hdlfeldaufnehme einer bei T, = 650°C gewachsenen 60 nm dicken Pd-Schicht.
Unten is @n Beugungshild abgebildet, be dem die SAD-Blende telweise Uber dem Substrat und
tellweise Uber ener Insd plaziert wurde.

nern umgeben (Abbildung 6.6). Die Feinbereichsbeugung belegt, dal3 die Inseln die
Wirfel auf Wurfel Orientierung besitzen.

Der bei Raumtemperatur abgeschiedene Film wird durch kolumnare Kdrner gebildet.
Die Korner besitzen alle eine (111)-Orientierung zur SrTiO3(001)-Oberflache. Die
Korngrol3e betragt etwa 20 nm (Abbildung 6.7).

In Abbildung 6.8 sind die SEM-Bilder von den Proben, welche bei Substrattempera-
turen Tsy = 650°C und Tsuw = 250°C abgeschieden wurden, abgebildet. Die bei der
Substrattemperatur Tsy, = 650°C gewachsene Probe besteht aus Inseln, die durch
Kanéle von einander getrennt sind. Im Gegensatz dazu zeigt die bei der Temperatur
Tsuw = 250°C abgeschiedene Probe Inseln, die langgestreckt sind. Die Inseln bilden
eine Art vernetzte Struktur. Zwischen den Inseln ist Pd zu sehen. AES-Messungen
zeigen, dald der bei Ts,, = 650°C aufgedampfte Film im Gegensatz zu dem Film bei
Tsu = 250°C nicht vollstandig geschlossen ist.
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Abbildung 6.6: TEM—HdIfddaufnahme ener bel der Subdtrattemperatur Tep = 250°C gewachsenen,
nomindl d = 45 nm dicken Pd-Schicht. Unten is @n Beugungshild abgebildet, bei dem die SAD-Blende
tellweise Uber dem Subdrat und teilweise iber einer epitaktischen Insd plaziert wurde.

6.1.2 Diskussion der Epitaxie und der Morphologie

Der bei Raumtemperatur abgeschiedene Film setzt sich aus kolumnaren Korner zu-
sammen, wie das Hellfeld-TEM-Bild in Abbildung 6.7 zeigt. Die Korner besitzen alle
eine (111)-Orientierung zur SrTiO;3(001)-Oberflache. Es wurden keine Korner gefun-
den, die die Wurfel auf Wirfel Orientierung aufweisen. Die Korngrol3e betragt etwa
20 nm.

Bei einer Substrattemperatur Ts,, = 250°C sind die epitaktischen Inseln aber von be-
liebig orientierten Kornern umgeben. Dies zeigt, daf3 sich in diesem Temperaturbe-
reich auch nicht-epitaktische Keime bilden. Wird Pd jedoch bei der Substrattempe-
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Abbildung 6.7: TEM-HdlIfddaufnehme ener bel der Subgtrattemperaiur Ty, < 60°C gewachsenen,
nomindl d = 45 nm dicken Pd-Schicht. Der HIm bestent aus kolumnaren Kérnern und besitzen ene
{111} -Fasartextur.

ratur Tsyp = 650°C abgeschieden, so bilden sich auch bei vierfacher Aufdampfrate
epitaktische Inseln.
Bei der Substrattemperatur Tsy, = 650°C bilden sich Pd-Inseln mit der Epitaxiebezie-
hung: Pd(001) || SrTiO5(001)

Pd[100] || SrTiO3[100].
Es ist anzunehmen, dafl} die Beweglichkeit der Pd-Adatome auf der SrTiO;(001)-
Oberflache mit steigender Substrattemperatur zunimmt . Dadurch kénnen die Adato-
me einen energetisch bevorzugten Platz auf der Oberflache finden, bevor sie mit ei-
nem zweiten Adatom einen unbeweglichen Dimer bilden. Wird die Aufdampfrate er-
hoht, so steigt die Keimbildungsrate. Bei ausreichender Adatommobilitat nehmen
die Keime eine epitaktische Orientierung ein. Die epitaktische Orientierung der Pd-
Inseln kann man auch durch eine Reorganisation von kleinen Keimen erhalten
[Thompson1995]. Dies fuhrt dazu, dal3 sich nicht-epitaktische Keime umlagern und
die Epitaxiebeziehung (001)[100]Pd || (001)[001]SrTiO; einnehmen. Wird die Auf-
dampfrate weiter erhdoht oder die Substrattemperatur erniedrigt, so nimmt die Zahl
der nicht-epitaktischen Keime zu. Oberhalb einer Grenzrate bzw. unterhalb einer
Grenztemperatur sind alle Keime nicht-epitaktisch und es entsteht eine {111}-Faser-
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Abbildung 6.8: SEM-Bilder der Pd-Schichten, diebei @) Tay, =650°C und b) Ty, = 250°C abgeschieden
wurden.

textur (siehe Kapitel 8).

Abbildung 6.9 zeigt ein Phasendiagramm, in dem fur alle durchgefiihrten Experi-
mente die Orientierungen der Pd-Schichten als Funktion der Wachstumstemperatur
T und der Aufdampfrate R aufgetragen ist. Es ist zweckmaRig, eine In(Rate)-1/T-
Darstellung zu verwenden [Oyal986], [Merwel1993]. Aus dieser Auftragung lassen
sich durch die Wachstumsparameter T und R drei Bereiche bestimmen, in denen
epitaktisches bzw. polykristallines Wachstum abl&uft. Zwischen den Bereichen des
epitaktischen und des polykristallinen Wachstums befindet sich ein Ubergangsbe-
reich, in dem epitaktische und polykristalline Keime wachsen. Fur Experimente, die
ausschlie3lich epitaktische Filme geliefert haben, sind Quadrate eingezeichnet (Be-
reich 1), fur rein polykristalline Filme Dreiecke (Bereich 3). Durch Kreise sind Expe-

rimente markiert, bei denen sich ein gemischtes Wachstum ergab (Bereich 2).
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Abbildung 6.9: Phasendiagramm fir das Wachdum von Pd/STiO5(001). Die Quadrate geben
epitekticches Wachdum an. Die epitektische Orientierung i Wirfd auf Wirfd. Die Dreecke
kennzeichnen polykrigalines Wachstum mit einer {111} -Fasartextur. Im Bereich der Kreise liegt @n
gemischtes Wachstum vor.

Oya [Oyal986] und Merwe [Merwel993] geben fir die Wachstumsparameter, die
am Ubergang von polykristallinem zu epitaktischem Wachstum liegen, folgenden

Zusammenhang an:

E
R B—¢
Jdexpt Ko, (6.1)

Eq ist die Diffusionsenergie von Pd auf SrTiO3(001). In der Arrhenius-Auftragung
kann diese Grenze als Gerade eingezeichnet werden. Die aus STM-Experimenten
(siehe Kapitel 7) ermittelte Diffusionsenergie Eq betragt Eq = 0,57 = 0,10 eV. In Ab-
bildung 6.9 wurde zusatzlich zu den experimentell bestimmten (In(R)-1/T)-Punkten,
noch zwei Geraden eingezeichnet, die die Grenzen von rein epitaktischem und po-
lykristallinem Filmwachstum angeben. Die Steigung der beiden Geraden entspricht
Es » 0,6 eV. Unterhalb der linken Geraden stellt sich epitaktisches Wachstum ein.
Werden nun fir die spateren STM-Experimente die Substrattemperaturen deutlich
oberhalb von der Substrattemperatur Ts,, = 250°C gehalten und die Aufdampfrate R
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a)

Abbildung 6.10: Hellfdd-Aufnehme @) einer d = 0,7 nm dicken Pd-Schicht aufgewachsen ba Tsy, =
700°C und b) e@ner bal Tsy, = 600°C abgeschiedenen 2 nm dicken Pd-Schicht, die mit 30 nm Nb
Uiberwachsen wurde. Die Insdln sind epitaktisch und leicht facettiert.

unterhalb von R = 0,02 nm/s, so sollten sich ausschliel3lich epitaktische Pd-Keime
auf der SrTiO3(001)-Oberflache bilden.

In den SEM-Aufnahmen der Proben, die bei den Substrattemperaturen Tsy, = 650°C

und Tsy, = 250°C gewachsen wurden, ist ein deutlicher Unterschied in den Filmmor-
phologien zu erkennen. Die Morphologie der Schichten ist wie erwartet stark abhan-

gig von der Substrattemperatur. Diese Abhéangigkeit kann zur Abschétzung der
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& SrTiO, [100]

Abbildung 6.11: @ Hdlfdd-TEM-Aufnehme ener ba der Subdrattemperatur Tg, = 850°C mit
nomindl d = 50 nm Pd beschichteten STiO5(001)-Oberfléache. b) SEM-Aufnahme der gleichen Probe.
Die Insdn Snd gark facettiert, die Facetten werden von {100}, {110} und {111} Pd-Ebenen gebildet.
Alle Insdn zeigen die Wirfd auf Wiirfd Orientierung. Die Gleichgewichts-insdform 8% sich ds
Pyramidenstumpf beschreiben, die Pyramidenfléchen snd { 111} -Ebenen, die Spitze ig @ne {100} -
Hache

Oberflachen-Selbstdiffusionskonstante von Pd/Pd benutzt werden (siehe Kapitel
6.2).
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6.1.3 Experimente zur Gleichgewichtsgestalt und zum Wachstumsmodus

Neben dem Ubergang zwischen epitaktischem und polykristallinem Wachstum kann
durch die Variation der Wachstumsparameter auch ein Ubergang von 2-dimensio-
nalem zu 3-dimensionalem Wachstum erzeugt werden.

In den folgenden Teilkapiteln wird zuerst die Grenzflachenenergie gz aus der
Gleichgewichtsform der Pd-Inseln auf der SrTiO3(001)-Oberflache ermittelt. Mit dem
gewonnenen Wert fir gs kann man zuerst mit dem erweiterten Bauer-Kriterium
(Gleichungen (2.14) und (2.15)) den Wachstumsmodus abschéatzen. Die Abschét-
zung wird mit dem Ergebnis aus STM-Experimenten an dinnen Pd-Filmen, die bei
Raumtemperatur und bei Tsy, = 500°C abgeschieden wurden, verglichen.

6.1.3.1 Gleichgewichtsgestalt und Grenzflachenenergie

Die Inselform laft sich aus drei Experimenten erschliel3en:

1. Experiment: Eine mit nominell d = 0,7 nm Pd bei der Temperatur Tsy,, = 700°C und
der Aufdampfrate R = 0,0049 nm/s beschichtete SrTiO3(001)-Oberflache wurde als
TEM-Querschnittsprobe untersucht (Abbildung 6.10a). Das Pd bildet facettierte In-
seln, sie besitzen einen Durchmesser von unter 20 nm. Aus HRTEM-Bildern ist er-
sichtlich, dal3 die Pd(001)-Ebene parallel zur SrTiO3(001)-Oberflache liegt. Auch die
[100]-Richtungen der beiden Materialien sind parallel, die Inseln sind also epitak-

tisch. Die Facetten werden von {001} und {111}-Ebenen gebildet, sie sind teilweise
nicht perfekt ausgebildet, sondern abgerundet. Dies kdonnte auf die TEM-Probenpra-
paration zuriickzufiihren sein.

2. Experiment: Eine bei der Wachstumstemperatur Tsy, = 600°C mitd = 2 nm Pd be-

dampfte Probe wurde zusétzlich mit 30 nm Nb bei Raumtemperatur beschichtet, um
den EinfluR der TEM-Probenpréparation zu minimieren. Der Einflu@ der TEM-Pro-
benpréaparation ist nun auszuschlieen. Der Film ist Abbildung 6.10b dargestellt.
Die eingeschlossenen Pd-Inseln wurden mit HRTEM untersucht. Auch diese Inseln
sind epitaktisch auf der SrTiO3(001)-Oberflache aufgewachsen. Das Nb wéachst bei
Raumtemperatur ebenfalls mit der Wiirfel auf Wirfel Orientierung. Auch hier zeigen
die Inseln abgerundete Facetten.

3. Experiment: Als dritte Probe wurde d = 50 nm Pd bei einer Temperatur von Tsy, =

850°C aufgedampft. Bei dieser Schichtdicke ist die Pd-Menge klein genug, dal’ eini-
ge der Inseln noch die Gleichgewichtsgestalt zeigen und grof3 genug, damit die In-
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seln im SEM und TEM untersucht werden kdnnen. In Abbildung 6.11a ist ein typi-
sches TEM-Querschnittsbild der Probe dargestellt, Abbildung 6.11b zeigt ein ent-
sprechendes SEM-Bild. Die Inseln sind zum grof3en Teil facettiert und bilden teilwei-
se Pyramiden. Die Pyramidengrundflachen sind Quadrate. In der dazugehdrigen
Querschnitts-CTEM-Aufnahme zeigen sich Inseln mit einer breiten Variation an In-
selformen. Die Inselformen reichen von Pyramiden Uber Pyramidenstimpfe bis zu
guaderférmigen Inseln (Abbildung 6.11a). Alle Inseln haben die Wirfel auf Wirfel
Orientierung zum Substrat, wie die Feinbereichsbeugung und XRD-Messungen be-
statigen. Die Variation der Inselformen macht deutlich, dafd auch fir geringe Raten
und hohe Temperaturen das thermodynamische Gleichgewicht nur ansatzweise er-
reicht wird.

6.1.3.2 Diskussion der Gleichgewichtsgestalt

Die Gleichgewichtsgestalt von Kristalliten wird durch die niedrigindizierten Kristall-
ebenen gebildet. Aus theoretisch ermittelten Oberflachenenergien [Rodriguez1993]
fur Pd und dem bei Roosen et al. [Roosen1998] verodffentlichten Phasendiagramm
la3t sich auf die Gleichgewichtsgestalt der Pd-Inseln schlieen. Tragt man die theo-
retisch errechneten Pd-Oberflachenenergiewerte in das Phasendiagramm ein, wel-
ches in der Arbeit von Roosen [Roosen1998] angegeben ist, so erkennt man, daf3
die Gleichgewichtsgestalt fur Pd-Kristallite von {100} und {111}-Ebenen gebildet
werden.

Aus den bekannten Oberflachenenergien g1 und g fur die {111} und die {100}-
Flachen des Pd [Rodriguez1993] lait sich die Gestalt eines frei im Raum schwe-
benden Pd-Kristallits aus der Wulffkonstruktion [Winterbottom1967] ermitteln. Die
Grundgestalt ist ein Oktaeder, an dessen Spitzen gleichseitige Pyramiden abge-
schnitten wurden [Roosen1998]. Die Pyramidengrundflachen sind die {100}-Ebenen,
die Oktaederseitenflachen die {111}-Ebenen. Wird nun der Kristall nun von einer
<100>-Richtung betrachtet, so ergibt sich die in Abbildung 6.12a dargestellte Insel-
form. Es ist ersichtlich, dal3 sich ein charakteristisches Langenverhaltnis a/b ein-
stellt. Eine Energiebetrachtung mit gu; = 1,7 Jm? und oo = 2,2 Jm? [Ro-
driguez1993] liefert das Verhaltnis a/b = 2,09.
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Abbildung 6.12: 8) Schematisthe Dargdlung eines fra im Raum schwebenden Pd-Krigdliten in der
<100>-Aufgcht. Das Verhdtnis alb = 2,09 wird durch die unterschiedlichen Oberflachenenergien g
und gu vVerursacht. b) Dersdbe Pd-Kriddlit auf e@ner STiO5(001)-Oberflache. Die Grenzfléchenenergie

O i proportiond zu ¢ und damit proportiond zu der Eintauchtiefe des Krigdls ¢ ig die scheinbare
Lange der { 100} -Facette, die senkrecht zur STiO4(001)-Oberfléche steht.

Fur die Auswertung der Grenzflachenenergie gsr zwischen Pd und TiO,-terminier-
tem SrTiO;(001) wurden Inseln herangezogen, die dieses Streckenverhdltnis auf-
weisen. Aus diesen Inseln liel3 sich die Lange c der teilweise ,eingetauchten” [100]-
Facette der Pd-Keime bestimmen (Abbildung 6.12b). Aus der Wulffkonstruktion er-
halt man gzr = g + (r2/r1)g (Abbildung 2.5, Kapitel 2.4.1). Aus den TEM-Aufnah-
men (Abbildung 6.11a) konnte fur Pd-Inseln, die das Verhéltnis a/b » 2 aufweisen c
und damit r,/r; = 0,057 £ 0,030 bestimmt werden. Mit den Oberflachenenergien ¢ =
Qoo = 2,2 Jm? und g = 0,89 Im™? ergibt sich

0 =1,0+£0,1Im?
Die Grenzflachenenergie gz 143t sich auch theoretisch aus der Adhasionsarbeit ab-
schéatzen [Finnis1996]. Fur die Adhasionsarbeit Faq gilt: Fag = g + G - gor'™°. Ochs
[Ochs2000b] hat die Adhasionsarbeit fur mehrere Lagen Pd auf der SrTiO;(001)-
Oberflache durch lokale Dichtenaherung berechnet. Fir die TiO,-terminierte Ober-
flache erhalt er etwa Fas Y 2,0 Jm™. Daraus ergibt sich fir gse™° = 1,1 Jm?
Beide Werte fur die Grenzflachenenergie stimmen im Rahmen der Fehlergrenze
sehr gut Uberein.
Viele der Inseln sind facettiert, weisen aber das Langenverhaltnis a/b = 2,09 nicht
auf. Diese Inseln haben bereits Koaleszenzprozesse durchlaufen und entsprechen
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daher nicht mehr der Gleichgewichtsgestalt.
Bei kleinen Inseln, bei denen die Facetten noch nicht exakt ausgebildet sind, laft
sich die Inselform durch einen Zylinder annéhern.

6.1.3.3 Wachstumsmodus

Der Wachstumsmodus laf3t sich experimentell direkt aus STM-Untersuchungen be-
stimmen. Zum einen wurde bei Raumtemperatur d = 0,016 nm Pd auf eine nach Ka-
pitel 5 praparierte Oberflache aufgedampft. Zum anderen wurde bei der Substrat-
temperatur Tsy, = 500°C Pd mit einer nominellen Schichtdicke von d = 0,04 nm auf-
gebracht. Die Aufdampfrate betrug bei beiden Experimenten R = 0,0049 nm/s. Das
Pd wurde aus einer Effusionszelle verdampft.

Abbildung 6.13 zeigt die SrTiO;(001)-Oberflachen nach der Pd-Beschichtung. Bei
beiden Bildern betrugen die Abbildungsparameter Ur = +2 V und I+ = 0,3 nA.

Bei der bei Raumtemperatur abgeschiedenen Probe bildet das Pd Inseln, die homo-
gen uber die Oberflache verteilt sind (Abbildung 6.13a). In Abbildung 6.13b ist die
bei der Temperatur Tsy,, = 500°C aufgebrachte Schicht zu sehen. Auch hier wachst
das Pd als Inseln auf, das SrTiOs-Substrat ist noch zwischen den Inseln zu sehen.
Beide Messungen zeigen, daf? Volmer-Weber Wachstum fir Pd auf SrTiO3(001)

vorliegt.

6.1.3.4 Diskussion des Wachstumsmodus

Indirekte oberflachensensitive Untersuchungsmethoden lassen oftmals keine Unter-
scheidung zwischen Volmer-Weber-Wachstum und Stranski-Krastanov-Wachstum
zu. Beide Wachstumsmodi zeigen bei hoheren Schichtdicken Inseln. Bei SK-
Wachstum werden aber erst eine bis drei Lagen im Lagenwachstum abgeschieden,
auf denen dann Inseln aufwachsen. Auch aus TEM-Querschnittsproben, lassen sich
oftmals keine klaren Aussagen bezuglich des Modus treffen. Fir die Auswertung der
Keimbildung (Kapitel 7) ist eine Unterscheidung jedoch wichtig, da SK-Wachstum im
Anfangsstadium 2-dimensionale Keime ausbildet, VW-Wachstum 3-dimensionale.

Aufgrund der vorgestellten Ergebnisse der STM-Messungen zeigt sich, dal3 Pd bei
verschiedenen Temperaturen im Inselwachstum aufwéchst. Bei Pd-Schichten, die
bei der Temperatur Ts,, = 500°C aufwuchsen ist kein vollstandig bedecktes Substrat

nachweisbar. Bei nominellen Schichtdicken von d = 0,04 nm ist zwischen den Inseln
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das SrTiO; sichtbar (Abbildung 6.13b). Auch bei weiterem Aufdampfen zeigt sich

nur eine Anderung in der Inseldichte, aber der Pd-Film schlieft sich nicht (siehe Ka-
pitel 7).

Abbildung 6.13: STM-Aufnahmen von STiO4(001)-Oberflachen mit @ 0,016 nm Pd abgeschieden be
Raumtemperatur und b) 0,04 nm Pd abgeschieden bei 500°C. Beide Pd-FHime werden von Insdn

gebildet. Ba Raumtemperatur Snd die Insdn nicht homogen Uber die STiO5(001)-Oberfléche verteilt.
Dieskann durch Locher in den Terrassenoberfléchen begriindet sain.
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Mit steigender Aufdampfrate, oder sinkender Substrattemperatur laf3t sich theore-
tisch ein pseudo-2-dimensionales Wachstum erzwingen (siehe Kapitel 2.4.1). Die-
ser EinfluR der Aufdampfkinetik auf den Wachstumsmodus kann durch das erweiter-
te Bauer-Kriterium, in dem die Ubersattigung mit einbezogen wird abgeschatzt wer-
den.

Das einfache Bauer-Kriterium fur VW-Wachstum 9sP9s;-Ag: (Gleichung (2.5)) ist
auf jeden Fall erfullt, da Pd(001) eine Oberflachenenergie von ¢ = 2,2 Jm? [Po-
driguez1993] und die TiO.-terminierte SrTiO;(001)-Oberflache die Oberflachen-
energie g = 0,89 Jm? [Mackrodt1988] besitzt. D.h. die Differenz ¢ - ¢ ist negativ,
damit ist die Grenzflachenenergie gsr, die positiv sein mul3, auf jeden Fall grof3er
und Gleichung (2.5) folglich immer erfullt.

Die Ubersattigung 1aRt sich aus dem gemessenen Wert fiir die Aufdampfrate R =
0,0049 nm/s » 2,940 Atome-s*-m? und einem abgeschatzten Wert fir die Gleich-
gewichtsrate Rge » 5,38:10'% Atome-s*-m? (aus Gleichung (2.12) mit den Angaben
Tsw= 773 K, n » 10*Hz und m = 106,4 u) ermitteln. Fir die Rss-Berechnung wurde
die Adsorptionsenergie E, = 1, 84 eV (siehe Kapitel 7) verwendet. Fiir die Ubersét-
tigung ergibt sich dann: x = 5,4-10°. Die Anderung des chemischen Potentials der
Gasphase pro Adatom betragt damit Dmi2kb? = 0,6 Jm?. Das erweiterte Bauer-Krite-
rium fir VW-Wachstum lautet (Siehe Kapitel 2.4.1 und Gleichung (2.15)):

Dm
aP gGFAgFBsz : (6.2)

Werden die Werte von gs, g und Dmi2kb? eingesetzt gilt fur VW-Wachstum die Be-
dingung: gsr > - 0,7 Jm?,

Da die Grenze fur VW-Wachstum deutlich unter dem experimentell und dem theore-
tisch ermittelten Wert fur die Grenzflachenenergie (g™ = 1,0 + 0,1 Jm? und g™ =
1,1 Jm?) liegt, ist die Bedingung erfillt.

Bei niedrigen Temperaturen besteht die Moéglichkeit, dal3 2-dimensionales Wachs-
tum auftritt. Die bei Raumtemperatur gewachsene Probe zeigt in der STM-Aufnahme

Inseln. Das erweiterte Bauer-Kriterium ergibt (flir Tsu, = 300 K, n » 10* Hz und m

106,4 u, ga'**=1,8 Im2 und R » 2,940 Atome-s*-m?) eine Ubersattigung von X
1,6-10% Damit ergibt sich Dmi2kb? = 1,3 Jm?. Oder gsr > 0,4 Jm?. Auch hier ist die
Bedingung fur VW-Wachstum erfiillt.



6. Morphologie und Struktur 105

IN(R) , IN(R) 4
a) b) 2d-W.
p.W.
e.W. 3d-W.
UT
2d+
p.W.
UT

Abbildung 6.14: Schemaische Dargtdlung von Phasendiagrammen fir a) epitaktisches Wachgum
(eW.) und polykrigdlines Wachsum (p.W.); b) 2-dmendondes Wachdum (2d-W.) und 3-
dimengondes Wachsum (3d-W.); ¢) PA/'STiO4(001) (Sehe Text).

Pd wéchst also bei allen, in dieser Arbeit verwendeten Wachstumsparametern im In-
selwachstum. Damit ist die Verwendung der Ratentheorie flir den 3-dimensionalen
Fall in Kapitel 7 durch das Experiment und durch eine Untersuchung der Einflisse
der Oberflachen- und Grenzflachenenergie sowie der Ubersattigung gerechtfertigt.
Fur Pd existieren bereits u.a. Arbeiten auf TiO,, ZnO, Al,O;, MgO und SiO,, sie sind
in Kapitel 3 in Tabelle 3.2 aufgelistet. Dabei ergeben sich unterschiedliche Ergeb-
nisse. In den meisten Untersuchungen wurden indirekte Methoden, z.B. AES und
He-Streuung verwendet. Direkt abbildende Untersuchungen finden sich nur bei Xu
[Xu1997] und Chapon [Chapon1985], bzw. im Ubersichtsartikel von Henry [Hen-
ry1998]. Ausfihrliche STM-Messungen von Xu [Xul1997] auf der TiO,(110)-Oberfla-
che zeigen ebenso ein VW-Wachstum wie die TEM-Untersuchungen von Chapon
[Chapon1985].

6.1.4 Abschlie3ende Diskussion der Epitaxie und des Wachstumsmodus

Die Epitaxiebeziehung und der Wachstumsmodus sind eine Funktion von der
Wachstumstemperatur und der Abscheiderate. Die Abhangigkeit Epitaxiebeziehung
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l&aRt sich schematisch, wie in Abbildung 6.14a dargestellt abbilden. Die Bereiche
des polykristallinen und des epitaktischen Wachstums sind in der In(R)-1/T Darstel-
lung durch eine Gerade getrennt. Die Steigung der Geraden ist vergleichbar mit der
Diffusionsenergie Eq. Fur Pd/SrTiO;(001) 1aRt sich der Ubergang von rein epitakti-
schem Wachstum zu gemischtem Wachstum gut durch die, in Kapitel 7 ermittelte
Diffusionsenergie Eq = 0,57 eV beschreiben. Bei niedrigeren Temperaturen ergibt
sich ein Ubergang von dem gemischten (001) und {111}-Wachstum zu reinem
{111}-Wachstum. Auch dieser Ubergang kann man n&herungsweise durch eine Ge-
rade mit der Steigung E4 beschreiben. Die Keime die sich in dem Bereich des {111}-
Wachstums bilden besitzen auf grund der relativ niedrigen Temperatur nicht die
Maoglichkeit sich umzuorientieren.

Fur die Wachstumsparameterabhéngigkeit des Wachstumsmodus gilt ein &hnliches
Bild (Abbildung 6.14b). Bei niedrigen Temperaturen und hohen Abscheideraten bil-
det sich aufgrund der hohen Keimbildungsrate und der niedrigen Diffusivitat ein
pseudo-2-dimensionales Wachstum aus. Dagegen wird ein nicht-reaktives Metall
bei hohen Wachstumstemperaturen und niedrigeren Aufdampfraten ein 3-dimensio-
nales Wachstum bevorzugen. Die beiden Bereiche sind auch hier, in der Arrhenius-
Auftragung, durch eine Gerade getrennt. Die Steigung mufd nicht E4 entsprechen.
Fur Pd zeigt sich fur alle experimentell erreichbaren Wachstumsparameter ein Insel-
wachstum.

Werden fur Pd aus SrTiO;(001) Abbildungen 6.14a und 6.14b kombiniert, so ergibt
sich ein schematisches Phasendiagramm (Abbildung 6.14c). Es sind drei Bereiche
abgebildet, in Bereich | zeigt Pd epitaktisches Inselwachstum. Daneben existiert ein
Bereich Il in dem Inseln wachsen, die {111} und (001) orientiert sind. Bereich Il ist
mit den in dieser Arbeit erreichbaren Aufdampfraten und Wachstumstemperaturen
nicht erreichbar, dort wirde Pd ein 2-dimensionales Wachstum zeigen, die Keime
waren willkirlich orientiert. Der Ubergang von Bereich 1l zu Bereich | ist, wie hier ge-
zeigt nicht abrupt, sondern es existiert eine Ubergangszone in der neben den {111}-
Keinen auch epitaktische Keime gebildet werden. Erst bei h6heren Temperaturen
werden ausschlie3lich epitaktische Keime gebildet.
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6.2 Filmentstehung bei hoheren Temperaturen

Es wurde gezeigt, da? die Morphologie der Pd-Filme von der Substrattemperatur
wahrend des Abscheidevorgangs abhangt. Die Variation der Substrattemperatur er-
laubt es Diffusionsprozesse auf den Pd-Inseln zu aktivieren. Je hoher die Tempera-
tur ist, desto schneller wird die Diffusion ablaufen. Durch die Diffusionsvorgadnge
auf den Inseloberflachen kdnnen kleine Inseln vollstandig koaleszieren. Vollstandi-
ge Koaleszenz fuhrt zu einer Abnahme der Inselgrundflachen und verringert damit
die bedeckte Flache des Substrats [Jeffers1994]. Experimentell ist beobachtet wor-
den, dal3 eine kritische Inselgré3e existiert, ab der die Inseln nicht mehr vollstandig
koaleszieren. Die Inseln sind dann nicht mehr selbstahnlich, sondern bilden eine
verschmierte, fingerartig Struktur aus [Jeffers1994]. Weiteres Beschichten fihrt zu
einer vernetzten Inselstruktur. Den Ubergang von den selbstahnlichen Inseln zu der
fingerartigen Struktur konnte Jeffers [Jeffers1994] durch ein einfaches kinetisches
Modell erklaren.

Dieses Modell wird in dieser Arbeit dazu verwendet, aus den Morphologiednderun-
gen wahrend des Schichtwachstums die GréfRenordnung des Vorfaktors der Pd

i Pd MNN
1Sr MNN i
{ TiILMM  OKLL e b
] e 60nm Pd
’LI'J? ] “ . 50nm Pd
2 | ! A e
g | X 20nm Pd
o | 10nm Pd
L ' W/\f 5nm Pd
£ ‘ 2nm Pd
1y SN ‘ sauberes SITiO,
100 200 300 400 500 600
kinetische Energie (eV)
Abhildung 6.15: AES-Spektren von PA/'S'TiO4(001)-Proben, bel denen das Pd schrittwel se aufgedampf
wurde. Die rdative Intengté der Pd-Linien nimmt mit seigender Schichtdicke zu. Bel hohen
Schichtdicken sind immer noch die Subdratlinien schtbar.
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Abbildung 6.16: STM-Bilder von STiO5(001)-Oberfléchen, auf die Pd mit verschiedenen nomindlen
Schichtdicken abgeschiedenwurde. @ d=2nm, b) d=20nm, c) d=30nm und d) d =75 nm Pd. Bei
2 nm und 20 nm besitzen die Insen ane anndhernd runde Grundfléche. Bei 30 nm bilden sch durch
unvollsgéndige Kodeszenz unregdmédge Insdn aus. Ba 75 nmwird der FHimvon Insan mit deutlichen
Formunterschieden gebildet.

Selbstdiffusion auf der Oberflache zu bestimmen. Zusatzlich ist es moglich, die
Film-entstehung durch die Pd-Selbstdiffusion zu beschreiben. Eine Beschreibung
des Modells findet sich in Kapitel 2.4.3.

Eine schrittweise Beschichtung einer SrTiO;(001)-Oberflache mit anschliel3enden
STM und AES-Untersuchungen macht es moglich, die durchschnittliche kritische In-
selgroRe zu bestimmen. Aus den STM-Aufnahmen l&i3t sich die Inseldichte ny, ermit-
teln, aus den AES-Messungen die relative Bedeckung der Substratoberflache cso .
Die Werte sind in Tabelle 6.1 angegeben. Aus n, und csto kann die durchschnittli-

che InselgroRe Arq = (1-Csto)/Nk bestimmt werden.
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6.2.1 Experimente

Eine SrTiO;(001)-Oberflache, die wie in Kapitel 5 beschrieben prapariert wurde,
wurde bei der Substrattemperatur Tsy,, = 800°C bedampft. Vor dem Aufwachsen der
Pd-Schicht lie3 sich kein adsorbierter Kohlenstoff auf der Oberflache mittels AES
nachweisen (Abbildung 6.15). Das Pd wurde aus einem Elektronenstrahlverdampfer
abgeschieden, die Aufdampfrate betrug R = 0,01 nm/s. Das Pd wurde schrittweise
aufgebracht. Nach jedem Beschichtungsschritt wurde die Homogenitat und der Ver-
unreinigungsgrad der Schicht mit AES untersucht, wobei sich weder Kohlenstoff
noch sonstige Adsorbate nachweisen lieRen. Nach den AES-Messungen war die
Probe soweit abgekuhlt, dal3 STM-Messungen an ihr durchgefiihrt werden konnten.
Der Abkuhlvorgang mul3te moglichst schnell vonstatten gehen, damit sich die Struk-
turen der Pd-Inseln nicht durch thermisch angeregte Diffusion verédndern konnten.

Nach den STM-Messungen wurde sie wieder auf die Substrattemperatur Tsy =
800°C aufgeheizt und erneut beschichtet. Um eine Morphologieveranderung beim
Aufheizen moglichst gering zu halten, wurde die Substrattemperatur von unten an-

genahert. Es kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, daf sich beim Aufheizen
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Abbildung 6.17: Aus STM-Messungen gewonnene Insddichten fir die Subdtrattemperatur Tap, =
800°C, aufgetragen Uber der Schichtdicke d.
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die Inseldichte durch Ostwald-Reifung verringert. Dadurch kann sich bei der Ver-
wendung des Modells von Jeffers [Jeffers1994] ein zu groRer Wert fur die Selbstdif-
fusion von Pd auf Pd ergeben.

Bei einer Schichtdicke von 2 nm sind deutlich Inseln zu sehen, welche alle eine run-
de Grundflache besitzen (Abbildung 6.16a). Mit steigender Schichtdicke nimmt die
Inselzahl ab, die Inseln behalten aber ihre runde Grundform. Ab einer Schichtdicke
von 30 nm zeigen sich fingerartige Strukturen (Abbildung 6.16c), die darauf hinwei-
sen, daf3 die Inseln nach dem Berthren nicht mehr vollstandig verschmelzen. Diese
Strukturen bleiben auch bei gréReren Schichtdicken erhalten (Abbildung 6.16d).
Aus den STM-Bildern |43t sich die Zahl der Inseln pro Flache n, fir eine bestimmte
Schichtdicke d ermitteln.

d (nm) N« (10*m? Csro (%) Cru (%0) Api (NM?)
2 7,74 90,5 9,5 1,23-10?
5 5,56 86,8 13,2 2,37-10?
10 3,59 70,2 29,8 8,31-10?
20 1,10 54,1 45,9 4,17-10°
30 0,575 40,5 59,5 1,03-10*
40 0,298 31,1 68,9 2,62-10*
50 0,075 27,0 73,0 9,73-10*
60 0,039 26,8 73,2 1,86-10°
75 0,026 21,1 78,9 3,08:10°

Tabdle 6.1 Insddichte n,, prozentude Bedeckung Csro flr STiO; und ¢ fir Pd sowie die daraus
resultierende mittlere Inselgrofie Ar der Pd-Inseln fir verschiedene Schichtdicken d des Pd-HIms bel
800°C.

Die Inseldichte ist in Abbildung 6.17 Uber der Bedeckung aufgetragen, die Kurve ist
monoton fallend. Aus ihr ist abzulesen, daf} die Inseln bei 2 nm Filmdicke bereits
miteinander verschmelzen.

In den Augerspektren nimmt die Intensitaten der Pd-Linien mit fortschreitender
Schichtdicke zu (Abbildung 6.15). Aus den Intensitatsverhaltnissen der Substratlini-
en und der Pd-Linien lai3t sich die relative Oberflachenbedeckung cpq UNd Csto €r-
rechnen. Der Formalismus fur diese Auswertung ist in Kapitel 4.3.1.3 angegeben.
Der Querschnitt der Inselform wurde als Rechteck angenommen. Die freie Weglan-

ge | der Augerelektronen wurde Seah [Seah1988] entnommen, sie betrug fir den
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Abhildung 6.18: Die rdative Oberflachenbedeckung errechnet aus den AES-Spektren von Abbildung
6.15. Die Intengtét der Augerlinien wurde aus den peek to pesk Langen besimmt. Die frae Weglange
der Elekironen wurde aus Seah [Seah1988] mit | = 1 nm bestimmt.

hier verwendeten Energiebereich der AES-Elektronen | » 1 nm. Die Bedeckung
nimmt mit steigender Schichtdicke immer weiter zu, bis sie bei der Schichtdicke von
d =75 nm den Wert 79% erreicht. Die Bedeckung ist in Abbildung 6.18 aufgetragen.
Aus der Bedeckung und der Inseldichte kann man eine mittlere Flache pro Insel er-
rechnen. Die Flache ist in Abbildung 6.20 tber der Schichtdicke aufgetragen. Bei et-
wa d = 40 nm Filmdicke ist eine Steigungsanderung sichtbar. An die Experimentel-
len Werte oberhalb und unterhalb von d = 40 nm wurde jeweils eine Gerade ange-
paldt. Der Schnittpunkt liegt bei d = 39 nm, die dazugehdrige durchschnittliche Insel-
flache betragt Ac = 1,2-10* nm?.

6.2.2. Diskussion

In dem verwendeten Modell I&3t sich die Zeit, die zwei spharische Inseln bendétigen

um vollstéandig zu koaleszieren, durch ([Jeffers1994] und Kapitel 2.4.3):

04EkL

D gV\/‘”3
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Abbildung 6.19: Schemdische Daddlung des Insdwachdums. @ Zwe Insdn, de im
thermodynamischen Gleichgewicht sind bertihren sich. b) nach der Kodeszenz besitzt die neue Insd eine
Form, die nicht der des thermodynamischen Glechgewicht entspricht. ¢) Durch Pd/Pd-Diffusion kann
Maerid von der Sete der Insd auf die Oberfléche bringen. In ¢) i die Insdform von b) zur
Verdeutlichung unterlegt.

berechnen. t. ist indirekt proportional zu der Oberflachendiffusion Ds, der Oberfla-
chenenergie g und dem Atomvolumen W*® und direkt proportional zur Temperatur T
und dem Radius r*. Vollstandige Koaleszenz ist dadurch charakterisiert, daR die
verschmolzene Insel dieselbe Gleichgewichtsgestalt angenommen hat wie die bei-
den Ausgangsinseln. Die vollstdndige und unvollstandige Koaleszenz sind in Abbil-
dung 6.18 schematisch dargestellt. Die Koaleszenz wird durch die Diffusion der Pd-
Atome auf den Inseln bestimmt (siehe z.B. [Ohring1992]).

Eine Insel vergroRRert sich durch Anlagerung von Pd-Atomen aus der Gasphase und
durch Einfang von Pd-Adatomen von der SrTiO3(001)-Oberflache. Die eingefange-
nen Pd-Atome werden auf der Insel diffundieren und versuchen energetisch gunsti-
ge Platze zu finden. Kann dieser Prozel3 ungestort ablaufen, nehmen die Inseln ei-
ne der thermodynamischen Gleichgewichtsgestalt entsprechende Form an. Durch
weitere Anlagerung von Pd-Adatomen wachst die Insel lateral.

Beruhren sich zwei Inseln, so tritt Koaleszenz auf (Abbildung 6.19a). Nach der Koa-
leszenz ist die Inseln nicht mehr im Gleichgewicht (Abbildung 6.19b), sie ist nur un-
vollstandig koalesziert. Durch Diffusion kann ein Teil des Pd auf der Insel umgela-
gert werden und die Insel schrumpft lateral (Abbildung 6.19c). Damit vergroRRert sich
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Abhildung 6.20: Die Indfléche aufgetragen Uber der nomindlen Himdicke Die Hache der Insdn
wéchg gechbleibend bis zu einer Dicke von eiwa 40 nm. Bel weiterer Beschichtung nimimt die Hache)
deutlich schndller zu.

der Anteil des unbedecktes Substrats. Auf dem unbedeckten Substrat konnen sich

neue Keime bilden, dieser Prozel3 wird im weiteren vernachlassigt.

Wird wahrend des Umlagerungsprozesses der nachste Koaleszenzprozel3 eingelei-
tet, bleibt die Umlagerung unvollstandig. Die Insel wird in einem thermodynamisch
ungunstigen Zustand eingefroren, das Verhéltnis von Hohe zu Radius wird kleiner.
Durch weitere (unvollstdndige) Koaleszenzprozesse wachst die Inselflache dann
schneller. Mit steigender nomineller Schichtdicke verschmelzen die Inseln zu einem
geschlossenen Film. Nur an Stellen, an denen die treibende Kraft aufgrund grof3er
Krimmungen der Inseln sehr grof3 ist, bleibt die Diffusion ungestort. Bleibt die Koa-
leszenz unvollstandig, wachst die Insel deutlich schneller lateral, als in die Hohe.
Wird nun die Inselflache tber der Aufdampfzeit oder Uber der nominellen Schicht-
dicke aufgetragen, kann man aus dem beobachteten Ubergang von vollstandiger zu
unvollstandiger Koalezenz die Selbstdiffusionskonstante fir Pd bestimmen.

Aus einer Inselflachen-tber-Schichtdicken-Auftragung soll im weiteren die Selbstdif-
fusion von Pd bestimmt werden. Gleichung (2.39) soll im folgenden dazu verwendet
werden, um aus der kritischen Inselgrof3e, bei der keine vollstandige Koaleszenz
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mehr auftritt die Pd Selbstdiffusion zu bestimmen. Die Gleichungen wurden streng
genommen fur Spharen aufgestellt, lassen sich aber, durch die Wahl der Vorfakto-
ren auf nicht-sphéarische Inseln anwenden. Die Zeit, die eine Insel bendtigt um die
nachste Insel durch Wachstum zu berihren, ist [Jeffers1994]:

ar
tpZ07 -

a ist das Verhaltnis aus Hohe zu Radius der Inseln, r der Inselradius und R die Auf-
dampfrate. Nur flr t< < toa kONNen die Inseln vollstdndig koaleszieren, d.h. die koa-
leszierte Insel wird wieder die Gleichgewichtsgestalt annehmen. ISt tg, = tc.a 0der
tspr > teoa Wird die Koaleszenz dadurch behindert, daf3 eine Insel bereits ihren nach-
sten Nachbarn berihrt und ein erneuter Koaleszenzprozel3 anfangt. Der kritische In-
selradius ist durch tsy = tc.a festgelegt:

aDng% 5

roZt
“7 kTR

Der kritische Radius rc kann naherungsweise aus der oben bestimmten kritischen
Flache Ac = p-rc? ermittelt werden, er betragt rc = 60 nm.

Mit der Aufdampfrate R = 0,01 nm/s = 1,16-10*® Atome/sm?, W= 1,47-102° m3, a » 1,
g» 2 Jm? und KTsu » 1,38:10%° J erhalt man:

rzEREkT
W = TE10

Fur die Oberflachendiffusion Ds gilt auRerdem Ds = Do - exp(-Eq”/kTsuw). Mehl und
Mitautoren [Mehl1999] haben mit der ,embedded atom method* (EAM) die Selbstdif-
fusionsenergien Eq4 von kubisch flachenzentrierten Metallen auf der (001)-Oberfla-

2
B1s M

D, Z

che berechnet. Fir die Pd-Selbstdiffusion auf der (001)-Oberflache errechneten sie
Es = 0,71 eV [Mehl1999]. Evans und Mitarbeiter ermittelten aus Beugung nieder-
energetischer Elektronen eine Selbstdiffusionsenergie von E& = 0,61 eV
[Evans1993].

Wird das arithmetische Mittel aus theoretischem und experimentellem Wert in Ds =
Do - exp(-E4s"YKT) eingesetzt, laRkt sich der Diffusionsvorfaktor zu Dy » 2:10** m?s*
berechnen. Hier ist zu berticksichtigen, daR D, » 2-:10** m?s™ als eine obere Grenze
angenommen werden kann, da sich die Inselflachen mit jedem Aufdampfschritt auf-
grund des Abkuhl- und Heizvorgangs leicht verandern konnen.
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7. Keimbildung

Im vorigen Kapitel wurden der Wachstumsmodus und die optimalen Abscheidebe-
dingungen fur epitaktisches Wachstum bestimmt. Im folgenden Kapitel wird ausge-
hend von diesen Ergebnissen und STM-Untersuchungen und auf der Basis der Ra-
tentheorie von Venables [Venables1973] die Keimbildung von Pd/SrTiO3(001) unter-
sucht. Aus der Kenntnis des Kondensationsbereichs und der kritischen Keimgrolie
kann damit bei bekannter Keimbildungsenergie E; die Diffusionsenergie E; und die
Adsorptionsenergie E, errechnet werden.

Das System Pd/SrTiO;(001) ist aufgrund des epitaktischen Wachstums bei Sub-
strattemperaturen oberhalb von Tsy, = 250°C besonders fur die Keimbildungsunter-
suchungen geeignet. Zusatzlich dazu bilden Pd und SrTiO;(001) bei diesen Tempe-
raturen eine stabile Grenzflache. Die Grenzflache ist atomar scharf.

7.1 Experimente

Die verwendeten SrTiO3(001)-Oberflachen sind nach Kapitel 5 prapariert worden.
Fur jedes Aufdampfexperiment wurde ein neuer Kristall verwendet.

Durch die Praparation ergab sich eine fast adsorbatfreie Oberflache. Sie ist durch
STM und AES-Messungen vor und nach jedem Aufdampfschritt nachgewiesen wor-
den. Auf den SrTiO3(001)-Oberflachen war nach der Préparation kein Kohlenstoff
mit AES nachweisbar. Damit lag die C-Oberflachenkonzentration unterhalb von
0,1%. Das Verdampfen von Pd erfolgte aus einer Effusionszelle.

Aus Kapitel 6 sind die Wachstumsparameter R und Ts,, bekannt, bei denen Pd epi-
taktische Inseln auf SrTiO;(001) bildet.

In einer ersten Reihe von Experimenten wurde die Aufdampfrate R konstant gehal-
ten. Sie betrug R = 0,0049 + 0,0003 nm/s. Die Substrattemperatur wurde von Tsy, =
500°C auf Tsyp = 600°C und auf Tsy, = 700°C variiert. Die Temperaturen wurden mit
der in Anhang A3 angegebenen Kurve Kkalibriert. Wie sich in Kapitel 6.1 zeigte,
wachsen bei diesen Temperaturen epitaktische Inseln. Fir jede Substrattemperatur
konnten die Inseldichten in Abhangigkeit der Bedeckung ausgewertet werden. Die
Inseldichte ist definiert als die Zahl der stabilen Inseln pro Flache (siehe auch Kapi-
tel 2.4.2).

In einer zweiten Reihe von Experimenten konnten die Inseldichten zuséatzlich bei
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Abbildung 7.1: STM-Aufnahmen von STiO5(001)-Oberfléchen, welche mit nomindl d = 0,04 nm Pd
bedampft wurden. @) Ta=700°C, n.=2,0-10°m? b) Tex=600°C, n, =5,9-10"m? ¢) Tap=500°C, n;
= 2510 m? Bei dlen drel Temperaturen wird der Pd-RIm von enzdnen, isolierten Insdn gebildet,
besonders bei den Aufnehmenbel Tgp= 700°C und Ta,»= 600°C ig das unbedeckte Substrat noch gut
schtber. Durch die Bilder @ und b) verlaufen Stufen, die Pd-Insain reihen sich nicht an den Stufenkanten
auf. Deutlich sichtbar ist die Zunehme der Insddichten mit falender Temperatur. Die Schichten wurde
mit der Aufdampfrate R = 0,0049 nmv/s abgeschieden. Alle STM-Aufnahmenwurdenbel Ur =+2V, I+
=0,2 nA aufgenommen.
Aufdampfraten von R = 0,0010 + 0,0003 nm/s und R = 0,0083 + 0,0003 nm/s bei ei-
ner festen Substrattemperatur Tsy, = 600°C bestimmt werden. Die Aufdampfrate R

wurde mit Hilfe eines Schwingquarzes ermittelt. R ist vor jedem Aufdampfschritt kon-
trolliert und gegebenenfalls nachgeregelt worden.

Wahrend der Abkuhlzeit wurde mit AES die Gleichverteilung des aufgedampften
Palladiums nachgewiesen. Es zeigen sich keine Intensitdtsschwankungen, die auf
Schichtinhomogenitaten hinweisen. Die STM-Bilder wurden 40 min nachdem der

Aufdampfvorgang abgeschlossen und die Proben auf Raumtemperatur abgekuhlt
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Abbildung 7.1 (Fortsetzung)

waren aufgenommen.

STM-Bilder wurden mindestens an zwei verschiedenen, mehrere mm entfernten
Stellen an der Oberflache aufgezeichnet. Aus den Inseldichten der verschiedenen
MelRorte sind Mittelwerte errechnet worden.

In Abbildungen 7.1 bis 7.3 sind STM-Aufnahmen von SrTiO3(001)-Oberflachen mit
verschieden starker Pd-Bedeckung dargestellt. Alle Aufnahmen wurden mit einer
Tunnelspannung von Uy = +2 V und einem Tunnelstrom von I+ = 0,2 nA aufgenom-
men. Die Mel3zeit fur ein Bild betrug 30 min. Die Bilder wurden mit unterschiedli-
chen Pt/Ir-Spitzen im STM aufgenommen.

Die mittleren Inseldichten fur die unterschiedlichen Raten R und Substrattemperatu-
ren Tsy Sind in der Tabelle A1.1 im Anhang aufgelistet.

Die Inseldichten fur Tsy, = 500°C, Tsu = 600°C und Tsw, = 700°C bei einer Rate von
R = 0,0049 nm/s sind in Abbildung 7.4 Gber der Schichtdicke aufgetragen.

Die drei Teilbilder in Abbildung 7.1 zeigen drei mit jeweils nominell d = 0,04 nm Pd
beschichtete SrTiO;(001)-Oberflachen. Die Substrattemperaturen betrugen Tsu =
700°C in Abbildung 7.1a), Tsuw = 600° in Abbildung 7.1b) und Tsy = 500°C in Abbil-
dung 7.1b).

Bei allen drei Temperaturen bildet das Pd einzelne, isolierten Inseln. Besonders bei
den Aufnahmen der Schichten, die bei den Substrattemperaturen Tsy,, = 700°C und
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Abbildung 7.2 STM-Aufnehmen von STiO4001)-Oberflachen mit der jeweligen maximden
Insddichten,. @ Tap=700°C, d = 0,32 nm, n,=4,1-10°m? b) Tgp=600°C, d=0,12 nm, n,= 11:10®
m? ¢) Tap=500°C, d = 0,08 nm, n,=29-10°nm? Fir dle Aufnahmen gilt: R = 0,0049 nm/s, U = +2
V, I+ =02nA.

Tsuw = 600°C aufgedampft wurden ist das unbedeckte Substrat noch gut sichtbar. Die

Inseln sind gleichmé&Rig Uber die Oberflache verteilt. Durch die Abbildungen 7.1a)
und 7.1b) verlaufen Stufen, die Pd-Inseln reihen sich nicht an den Stufenkanten auf,
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C)

Abbildung 7.2: (Fortsetzung)

die Stufen des Substrates wirken nicht als Diffusionsbarrieren. Deutlich sichtbar ist
die Zunahme der Inseldichte mit fallender Temperatur.

Die Inseln besitzen fir alle Substrattemperaturen eine fast runde Grundflache. Die
leichte Verzerrung in einer Richtung kann durch die thermische Drift des Piezokri-
stalls oder durch eine nicht atomar scharfe Spitze erklart werden. Da die scheinbare
Inselgrol3e ein Faltung der realen Inselform und der Spitzengeometrie ist, kann die
aufgezeichnete Inselform flr verschiedene Spitzen deutlich variieren. Nach weiteren
Abscheidevorgangen steigt die Inselzahl durch weitere Keimbildung an. Trotz stei-
gender nomineller Schichtdicke d und zunehmender Inseldichte bleiben Teile des
Substrats unbedeckt. Die Inseldichte n, erreicht mit steigender Schichtdicke ein Ma-
ximum (siehe Kapitel 2.4.2). Die maximalen Inseldichten (Abbildung 7.2) werden fir
die verschiedenen Substrattemperaturen Ts,, bei unterschiedlichen nominellen
Schichtdicken d erreicht. Bei weiterer Beschichtung nimmt die Inseldichte fur alle
Substrattemperaturen aufgrund von Koaleszenzprozessen ab (Abbildung 7.5).
Gleichzeitig nimmt die InselgroRe fur alle Temperaturen Tsy, bei steigender Bedek-
kung zu.

Auch bei der zweiten Reihe von Experimenten (Tsw = 600°C) zeigt sich eine deutli-
che Inseldichtevariation fir gleiche nominelle Schichtdicken d = 0,08 nm (Abbildung
7.3). Die Inseldichten sind in Abbildung 7.4 fiir die konstante Wachstumstemperatur



120 7. Keimbildung

b)

Abbildung 7.3: STM-Aufnahmen von STiO5(001)-Oberflachen bei Ta,= 600°C und Pd-Schichtdicke d
=0,08 nm; @ R =0,0010 nm/s, n,=5,3-10°m? b) R =0,0049 n/s n,= 8,5-10°m? ¢) R=0,0083
nmv's, n,= 12:10°m? Fir dle Aufnahmen gilt: Ur =+2V, I =0,2nA.
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C)

Abbildung 7.3: (Fortsetzung)

von Tsyp = 600°C und die drei unterschiedlichen Raten R = 0,0010 nm/s, R = 0,0049
nm/s und 0,0083 nm/s aufgetragen. Fir alle funf Messungen zeigen sich die erwar-

teten Verlaufe, die Inseldichte steigt mit wachsender Filmdicke, erreicht ein Maxi-
mum und féallt dann auf Grund von Koaleszenzprozesse wieder ab. Nur bei der Sub-
strattemperatur T, = 600°C und der Rate R = 0,0010 nm/s nimmt die Inselzahl be-
reits von Beginn an ab. Aufgrund der verwendeten experimentellen Parameter war
es bei dieser Substrattemperatur und der Rate R = 0,0010 nm/s nicht méglich,
Schichtdicken unterhalb von d = 0,04 nm zu untersuchen. Es ist daher nicht auszu-
schlie3en, dalR die maximale Inseldichte fir diese Wachstumsparameter unterhalb
der nominellen Schichtdicke d = 0,04 nm liegt. Eine obere Grenze der maximalen In-
seldichte kann durch die Annahme, dal3 die Inseldichte linear mit zunehmender
Schichtdicke abfallt ermittelt werden. Die abfallende Flanke der Inseldichte wird
durch eine lineare Interpolation angepaldt. Dann ergibt sich die scheinbare Insel-
dichte ny = 5,7-10* m? bei einer nominellen Schichtdicke d = 0. Die mit der linearen
Regression gewonnene Inseldichte liegt in den experimentellen Fehlergrenzen der
Inseldichtebestimmung.

Werden die maximalen Inseldichten fir die Wachstumstemperatur Tsy, = 600°C Uber
der Aufdampfrate aufgetragen, so kann eine Potenzfunktion n, = A-RP nach Glei-

chung (2.24) durch die MeR3punkte gelegt werden. Fiur die aus dem Experiment ge-
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Abbildung 7.4: Insddichte fir die Raten R = 0,0010 nm/s, R = 0,0049 nnvsund R = 0,0083 nm/s, das
Pd wurde bal konstanter Subsirattemperatur Ta, = 600°C abgeschieden.

wonnenen Daten erhalt man aus der Auftragung der Inseldichte Gber der Rate (Ab-
bildung 7.6), den Exponenten:
p =0,34 +0,07.

Aus dem Exponenten p laft sich die Zahl der Atome pro kritischem Keim i nur dann
bestimmen, wenn der Kondensationsbereich bekannt ist.
Die maximalen Inseldichten, welche bei konstanter Rate bei verschiedenen Tempe-
raturen gewonnen wurden, kdnnen in einer Arrhenius-Auftragung dargestellt werden
(Abbildung 7.7). Die Temperaturen an der Substratoberflache wurden mittels der in
Anhang A.3 abgebildeten Kurve, welche fur den verwendeten Versuchsaufbau gilt,
kalibriert. Aus der Steigung der In(ny)-1/T-Auftragung erhalt man einen Wert fir die
Aktivierungsenergie:

Eac = (0,63 £ 0,04) eV.

7.2 Auswertung

In diesem Unterkapitel werden die Aufdampfraten- und Wachstumstemperaturab-
hangigkeiten der Inseldichte mit Hilfe der Ratentheorie von Venables [Venab-
les1973] ausgewertet. Die Diskussion schliel3t sich in Kapitel 7.3 an.
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Abhildung 7.5: Insddichten fir die Temperaturen Tg,= 500°C, Tgp=600°C und Tg,= 700°C be ener
kongtanten Rate von R = 0,0049 nnv/s.

Der Wachstumsmodus fir Pd/SrTiO3(001) ist aus Kapitel 6.1 bekannt. Im folgenden
wird deshalb nur die Ratentheorie fiir das 3-dimensionale Wachstum bertcksichtigt.
Zuerst soll der Kondensationsbereich und die Gultigkeit der Naherungsgleichungen
der Ratentheorie bestimmt werden.

Die Ermittlung von Werten fur die Diffusionsenergie Eq, die Adsorptionsenergie E,
und die Energie des kritischen Keims E; fir Pd/SrTiO3(001) ist durch die Analyse der
gewonnen Inseldichten bei verschiedenen Aufdampfraten R und Substrattemperatu-
ren Tsw MOglich und wird hier durchgefihrt.

7.2.1 Bestimmung des Kondensationsbereichs

Wie in Kapitel 2.4.2 dargestellt kann man die Keimbildung ndherungsweise in drei
verschiedenen Regionen beschreiben. Zum einen kann vollstandige Kondensation
angenommen werden, bei der die Desorption von Adatomen vernachlassigt wird. Im
Bereich der extrem unvollstdndigen Kondensation ist der bestimmende Mechanis-
mus die Desorption. Als Ubergang zwischen diesen Bereichen definiert Venables
[Venables1973] eine Region, in der die Diffusion der Adatome auf der Substratober-
flache bestimmend ist, die Desorption aber nicht vernachlassigt werden kann.
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Abhildung 7.6: Insddichte n, aufgetragen Uber der Aufdampfrate R. Die Anpassung der Potenzfunktion
n~RPergibt p=0,34+ 0,07.

Vor einer Bestimmung der Adatomenergien mufd erst geklart werden, in welchem
Kondensationsbereich die Wachstumsexperimente stattgefunden haben.

Die Formeln in Tabelle 2.4 sind Naherungen der allgemeinen Ratentheorie. Im rea-
len Experiment missen sie aber nicht streng gultig sein, da die Grenzen der Nahe-
rungen experimentell nicht klar definiert sind. Aus der Abhangikeit n, = A-RP laf3t
sich die Grof3e des kritischen Keims i ermitteln wenn der giltige Kondensationsbe-
reich bekannt ist. Wenn i bekannt ist, kann aus der Aktivierungsenergie Eaq mit Hilfe
der Naherung der anfanglich unvollstandigen Kondensation die Adsorptionsenergie
E. ausgewertet werden und aus der vollstandigen Kondensation die Diffusionsener-
gie Eq. Hier ist berlcksichtigt, dal3 sich E; und damit E, und Eq4 nur fir i = 1 genau
bestimmen laf3t. Beii = 1 gilt E; = 0 [Venables1984].

Fur die Auswertung ist es wichtig, dal? alle Experimente im gleichen Kondensations-
bereich durchgefiihrt wurden. Als Uberpriifung kann der Kondensationskoeffizient
herangezogen werden, der sich fur verschiedene Kondensationsbereiche &andert.
Bleibt der Kondensationskoeffizient fir unterschiedliche Tsy, konstant, so kann an-
genommen werden, dal3 derselbe Kondensationsbereich fir alle Experimente gilt.
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Abbildung 7.7: logarithmische Auftragung der maximden Insddichte n, Uber T2 Aus der Steigung
erhdt man Eae = 0,629 £ 0,044 €V.

Kondensationskoeffizient:

Um den realen Kondensationsbereich abzuschatzen kann man den Kondensations-
koeffizienten ac benutzen. ac gibt die Wahrscheinlichkeit an, dal3 ein auf die Ober-
flache treffendes Atom auch adsorbiert bleibt. Durch Diffusion kann das Adatom

dann von einer Insel eingefangen werden. ac ist definiert als [Henry1998]:
_ Zahlaller Adatome aufder Oberflache
¢ Gesamtzahlder aufgedampften Atome

(7.1)

Fur die Gesamtzahl der aufgedampften Atome mul3 die Aufdampfrate und die Auf-
dampfzeit bestimmt werden. Die Zahl der Adatome kann aus der Inseldichte und der
in den Inseln enthaltenen Atome bestimmt werden. Experimentell kann die Zahl der
Atome pro Insel aus der Inselgeometrie und der durchschnittlichen Inselgré3e be-
rechnet werden.

Bei bekannter Inselgeometrie und Inseldichte 143t sich die Gesamtzahl N, der auf
der SrTiO3(001)-Oberflache adsorbierten Pd-Adatome errechnen. Wahrend einer
Aufdampfzeit t und einer Rate R werden Ng = Rt Atome auf der Oberflache abge-

schieden. Der Kondensationskoeffizient ac ergibt sich dann aus ac = Na/Nk.
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Abbildung 7.8: Rdaive Haufigket der Insan mit Radiusr ermittdt aus enem STM-Bild (Tap = 700°C,
d=0,08 nm, R = 0,0049 nnvs).

Die Pd-Inselform entspricht im thermodynamischen Gleichgewicht einem Pyrami-

denstumpf (siehe Kapitel 6.1.4). Bei sehr kleinen nominellen Schichtdicken (d < 1
nm) bilden sich bei Temperaturen von Tsy,, I (500°C; 700°C) noch keine Inseln mit
der Gleichgewichtsgestalt aus (siehe auch Bild 6.10, Kapitel 6.1.4). Es ist zweckma-
Big, die Inselgeometrie naherungsweise durch einen Zylinder zu beschreiben.

Das Volumen einer Pyramide ist 1/3 des Volumens eines Zylinders mit gleicher H6-
he und gleicher Grundflache. Damit wird ac maximal um etwa 1/3 tGberschatzt, wenn
bei der ac-Bestimmung statt Pyramidenstimpfen Zylinder als Inselformen verwendet
werden.

Der mittlere Radius der Inseln 1ai3t sich aus AES-Messungen bestimmen. Die Diffe-
renz zwischen maximaler und minimaler H6he im differenzierten Spektrum ist der In-
tensitat der Augerlinie proportional [Slaughter1992]. Mit dem Intensitatsverhaltnis
und tabellierten Sensitivitatsfaktoren fur die Ti LMM, O KLL, Sr MNN und Pd MNN-
Linien konnte die relative Bedeckung fur das Pd errechnet werden (siehe auch Kapi-
tel 4.3).

Die freie Weglange | der Augerelektronen ist aus Seah [Seah1988] enthommen.
Sie betragt in dem Energiebereich zwischen 20 - 600 eV etwa | = 1 nm. Die Einbe-
ziehung der freien Weglange ist notwendig, da Augerelektronen der Substratele-
mente durch sehr diinne Pd-Inseln ins Vakuum gelangen kdnnen. Durch die Pd-In-
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Abhildung 7.9: Abgeschéizter Kondensationskoeffizient fir PA/S'TiO5(001). Die Insdform wurde ds
Zylinder angenommen. Fir Tg, = 500°C, Tgp= 600°C und T, = 700°C, R = 0,0049 nnvs liegt der
K ondensationskoeffizient bel eiwa0,7. Die gepunkteten Linien geben den Satistischen Fehler an.

seln tritt also nur eine Dampfung der Substratintensitat auf. Aus der relativen Bedek-
kung des SrTiO; durch das Pd und die bekannte Inseldichte kann eine durchschnitt-
liche Flache von Axes = 12,6 + 1,8 nm? pro Insel und damit ein durchschnittlicher Ra-
dius zu raes = 2,0 £ 0,5 nm ermittelt werden.

Der durchschnittliche Fehler, der bei dieser Auswertung fiir den Inselradius beriick-
sichtigt werden muf3, resultiert aus den Ungenauigkeiten in der Bestimmung von |
und der Messung der Intensitat der AES-Linien. Beide zusammen ergeben einen sy-
stematischen Fehler von etwa 20%.

Um die Genauigkeit der Radiusbestimmung zu Uberprufen, wurde fur eine bei der
Substrattemperatur Tsy, = 700°C und Aufdampfrate R = 0,0049 nm/s gewachsene
Schicht aus den STM-Bildern die Radien der Insel ausgewertet. Die nominelle
Schichtdicke betrug d = 0,08 nm. In Abbildung 7.8 sind die relativen Haufigkeiten
der InselgréRen dargestellt. Der durchschnittliche Radius aus dieser Messung be-
tragt rstw = 3 £ 1 nm. Die STM-Bildgebung ist abhangig von der Spitzengeometrie
(siehe Kapitel 4.2) und von den elektronischen Eigenschaften der Spitze sowie der
Probe. Beide Effekte kénnen zu einer Uberschatzung der InselgroRe fithren. Im vor-

liegenden Fall wurde die Auswertung an einem Bild durchgefiihrt bei dem die Inseln
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bei verschiedenen Spitze-Probe-Paaren minimal waren. Die Einflisse des elektroni-
schen Effekts und der Spitzengeometrie auf die STM-Bildgebung kdnnen nicht
guantifiziert werden, lassen sich aber auf eine Variation des Inselradiuses um 1 nm
abschatzen.

Beide Radien raes und rstv stimmen im Rahmen ihrer Fehlergrenzen sehr gut Gber-
ein. Deshalb wurde fir alle STM-Experimente der durchschnittliche Inselradius mit
AES bestimmt. Die Inselradien sind in Tabelle A.1.1 im Anhang eingetragen.

Die Hohe der Inseln lieBen aus STM-Messungen bestimmen, ein Vergleich konnte
mit Messungen an TEM-Querschnittsbildern durchgefihrt werden. Die durch STM-
Messungen gewonnenen Inselh6hen zeigten Abweichungen von + 30% im Ver-
gleich mit den aus TEM erhaltenen Werten.

Werden alle Fehler aus der STM-Bildgebung, der Inselhéhen- und Radien-bestim-
mung, der Ermittlung der freien Wegléange | und der Inselgeometrie zusammenge-
faRt, erhalt man einen Fehler fiir ac von + 1/3. Dabei liegt tendenziell eine Uber-
schatzung des Kondensationskoeffizienten vor.

In Abbildung 7.9 ist der Kondensationskoeffizient ac fur die verschiedenen Wachs-
tumstemperaturen tber der Schichtdicke aufgetragen. Erkennbar variiert ac um 0,7
+ 0,2, bleibt aber Uber die verschiedenen Aufdampftemperaturen relativ konstant.
Daraus laf3t sich schlie3en, dafld im gesamten experimentell verwendeten Tempera-
turbereich (Tsy = 500°C bis Tsy = 700°C) der gleiche Kondensationsbereich vor-
liegt. Fur alle selbstahnlichen Inselformen erhalt man ein vergleichbares Ergebnis,
wobei der absolute Wert fur ac mit der Geometrie der Insel variiert.

ac = 0,7 £ 0,2 deutet auf eine unvollstandige Kondensation hin. Ob sie nun nur an-
fanglich unvollstandig ist oder extrem unvollstéandig, lalt sich aus der Bestimmung
des Kondensationskoeffizienten nicht eindeutig angeben.

Eingrenzung des Kondensationsbereichs:

Im vorigen Teil wurde die Kondensation aufgrund des Kondensations-koeffizienten
als unvollstandig erkannt. In diesem Abschnitt soll der Kondensations-bereich direkt
aus den Naherungen der Ratentheorie ermittelt werden. Die Ratengleichung fur 3-

dimensionale Keime besitzt die allgemeine Form (Gleichung 2.30):
t1BZ£Z)°  s,BA™
E
2 ep WP NGE"?

=N*&1As ANEZ As ANE (7.2)
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Dabei ist Ny die Dichte der auf der Substratoberflache vorhandenen Adsorptions-
platze. N = n/N, ist die Zahl der stabilen Inseln pro Adsorptionsplatz. B; = C;
(R/N?D)' exp(bE;)) und A = Dt.N, sind dimensionslose Materialkonstanten. Z; ist die
Bedeckung des Substrats bei maximaler Inseldichte, s, und s; die Einfang-zahlen fur
stabile Keime und fur Keime mit i Atomen. W ist das Atomvolumen der Pd-Adatome

[Venables1973]. Werden N, B; und A eingesetzt erhalt man folgende Gleichung:
/2 i IALE
t1BZ £Z; = sG g R DONOEW\l:
3p1/2 2
2 (PWNIEY? N2D,  n

(7.3)
£

D,N E.BE, ' D,N EAIE
=N¥B1As —> °Nexpt—=—LBZ As —>Nexp(B 2
X n p kTS OA X n p kTS

Aus Gleichungen (7.2) und (7.3) erkennt man die Naherungen (mit s,AN = s,n,Dt,):

i extrem unvollstdndige Kondensation:

1» Zo» synDt, (7.4)
i anfanglich unvollstandige Kondensation:

1>s,nDt,> 27, (7.5)
i vollstandige Kondensation:

sy,nDta» 1 » Zg (7.6)

D = Do-exp(-bEy) ist die Diffusivitat, s« die Einfangzahl, n, die Dichte der stabilen Kei-
me und t, = n*.exp(bE,) die Adsorptionszeit.

Die den Kondensationsbereich vorgebende GroRRe ist, wie wir gesehen haben,
s«n«Dt,. Die Naherungen fir die vollstdndige und die extrem unvollstandige Konden-
sation gilt streng mathematisch nur dann, wenn s,n,Dt, sehr viel grol3er bzw. sehr
viel kleiner als 1 und Z, ist. Damit lassen sich in den entsprechenden Klammern auf
der rechten Seite von Gleichung (7.3) entweder Z, und die 1 (vollstdndige Konden-
sation) oder s,n,Dt, (extrem unvollstandige Kondensation) vernachlassigen. Fir die
anfanglich unvollstandige Kondensation gilt die angegebene Naherung nur bedingt,
da sie streng mathematisch nur dann anwendbar ist, wenn s,n,Dt, sehr viel kleiner
als 1 und sehr viel groR3er als Z, ist. Da Z, etwa bei 0,2 liegt [Venables1973], ist die
Gultigkeit der Naherung fir die anfanglich unvollstandige Kondensation nur unter
Einschréankungen zu verwenden.

sxnDt, kann durch eine 2-dimensionale zuféllige Bewegung (random walk) auf einer
Kristalloberflache abgeschatzt werden. Fir eine statistische Bewegung im 2-dimen-

sionalen gilt fur die Distanz |, die ein Adatom zuriicklegen kann, Dty » I* [Ba-
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rabasil995]. t, ist die Zeit, in der die Adatome diffundieren kénnen. Die Diffusions-
zeit wird kirzer als die Desorptionszeit sein und kann als untere Grenze verwendet
werden:
s.nDt Zs nI*,

Fur l wurde angenommen, dal jede Pd-Insel einen Bereich um sich besitzt, in dem
jedes aufgedampfte Atom zum Keim diffundieren kann. | ist dann die Breite des Be-
reichs, in dem sich keine neue Pd-Insel bilden kann. Die Werte fur | wurden aus der
durchschnittlichen Flache einer Insel Arq und der durchschnittlichen Flache pro Insel
1/n, abgeschétzt. Dafur wurde die Insel und der sie umgebende Bereich als kreisfor-
mig angenommen. Die ermittelten Werte fir | sind ebenfalls in Tabelle A1.1 im An-
hang angegeben. Fir die Einfangzahl s, wurde ein Wert von 5 angenommen [Ven-
ables1973]. Hiermit ergeben sich fiur s,n,* Werte zwischen 0,7 und 1,0.
Als ersten Naherungsbereich der Ratentheorie gibt Venables [Venables1973] die
extrem unvollstandige Kondensation an. In diesem Bereich ist die Diffusionsenergie
ahnlich grol3 oder grof3er als die Adsorptionsenergie. In diesem Bereich gilt:

s,nDt, VZ, V1, (7.7)
wobei Z, die Bedeckung des Substrats bei der maximalen Inseldichte ist. Zo, nimmt
in der Literatur maximal den Wert 0,2 an [Venables1973]. Im Bereich der extrem un-
vollstandigen Kondensation legen die Adatome nur sehr kleine Strecken auf der
Oberflache zuriick, bevor sie wieder desorbieren. Nur wenn sie innerhalb der kurzen
Zeit, die sie auf der Oberflache verweilen, direkt von einem Pd-Atom aus der Gas-
phase getroffen werden, haben sie die Mdoglichkeit einen stabilen Keim zu bilden.
Auch Inseln wachsen nur durch direktes Bedampfen und das Substrat wird in der
Regel schnell vollstandig bedeckt sein. In den hier vorliegenden Experimenten ist
die Naherung s«n.Dt, » Z, glltig, da die Pd-Bedeckung fiir die maximalen Inseldich-
ten bei Z, » 0,1 liegt. Z, ergibt sich aus der Pd-Bedeckung, die man fir die maximale
Inseldichte aus den AES-Spektren erhalt. Damit kann der Bereich der extrem unvoll-
standigen Kondensation ausgeschlossen werden. Dies ist in Ubereinstimmung mit
dem im vorangehenden Teilkapitel erhaltenen Kondensations-koeffizienten a..
Im weiteren braucht man also zur Auswertung nur noch auf die beiden Bereiche
vollstandige Kondensation und anfénglich unvollstandige Kondensation einzuge-
hen. Durch die Naherung s.n.Dt, » Z, ergibt sich aus der allgemeinen Gleichung
(7.2) fur die Abhangigkeit zwischen maximaler Inseldichte, der Rate und E;, E. und
Eq:
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t1BZ £ZY*  s.C. i D N AL
Ki: ° : E I I31/2 ZR EEI: ° OE =
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Wird i = 1 gesetzt was, wie spater noch gezeigt wird, gerechtfertigt ist, ergibt sich:

D,N E D,N, ° E
K,=N"%Es, —LexptB—£tAN"Hs —>2f exptB—f
Der erste Summand steht fir den Anteil der anfanglich unvollstandigen Kondensati-
on und der zweite fur die vollstdndige Kondensation. In K; sind alle Konstanten zu-
sammengefalit. Je nachdem, in welchem Wachstumsregime man sich befindet, ist
der entsprechende Summand dominant, und man erhalt die schon bekannten Néhe-

rungslosungen

NXexpt 26— ¢
PeTET (7.10)

fur die vollstdndige Kondensation und fir die anfanglich unvollstandige Kondensati-

on

NXexp¢2E—2 ¢
Pé BT (7.11)

Fur die vollstdndige Kondensation gilt:

s,nDt, W1 (7.12)
Fir s,nJd? wurden Werte aus dem Intervall s,nd>T (0,7; 1) ermittelt. Diese liegen am
Ubergangs von der vollstandigen Kondensation zur anfanglich unvollstandigen Kon-
densation. Es ist aber aufgrund der nicht genau bekannten Grol3e von sy nicht aus-
zuschlieRen, daR s,nd?> T (0,7; 1) auch deutlich auRerhalb dieses Intervalls liegen
kann. s, ist die Einfangzahl, sie ist eine Funktion der Bedeckung Z und nimmt mit
steigender Bedeckung zu [Venables1973]. Fir Z » 1 gilt sy » 10. Damit wiirde s,n,?
im Intervall (1,4; 2) liegen. Bei sx» 10 und sy« » 5 ist jeweils die Bedingung s«n.? » 1
nicht vollstandig erfillt. Die andere unsichere Gro3e, neben dem exakten Wert fur

Sy, ist die Bestimmung der Diffusionslange Dt.. Wenn die Diffusionslange durch
den Abstand der Inseln abgeschatzt wird, so wird in erster Naherung die Diffusions-

zeit tq mit der Desorptionszeit t, gleichgesetzt. tq ist die Zeit, die die Adatome beno-
tigen, um zu einer Insel zu diffundieren. Dadurch kann t, unterschétzt werden, und

damit wird die Naherung fur s«n.Dt, ebenfalls unterschatzt.
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Aus den vorangehenden Uberlegungen kann also nur der Fall der extrem unvoll-
standigen Kondensation ausgeschlossen werden, die anderen beiden Falle missen
im folgenden weiter betrachtet werden.

7.2.2 GroRRe des kritischen Keims

Bei hochauflésenden STM-Untersuchungen kann i direkt aus der Zahl der beobach-
teten Atome bestimmt werden. Da an dem hier verwendeten STM aufgrund der ex-
perimentellen Begebenheiten keine atomare Auflosung maoglich war, wurde i indirekt
Auswertung ausgewertet. Dazu wurde auf die Gleichungen fur die beiden wabhr-
scheinlichen Kondensationsbereiche zuriickgegriffen.
Die maximale Inseldichte héngt, fir die vollstandige Kondensation und die anfang-
lich unvollstandige Kondensation von der Aufdampftemperatur Tsy, und der Auf-
dampfrate R ab (siehe Kapitel 2.4.2). Die Zahl der Atome im kritischen Keim wurde
durch die Messung der maximalen Inseldichte bei konstanter Temperatur (Tsw =
600°C) in Abhangigkeit der Rate bestimmt. Dabei konnte die Rate von R = 0,0010
nm/s bis R = 0,0083 nm/s variiert werden.
Die Anpassung der MelR3punkte durch eine Potenzfunktion n, ~ R ergibt (siehe Ab-
bildung 7.6):

p =0,34 +0,07.
Daraus ergibt sich fur die Annahme der vollstandigen Kondensation (p = i/{i+2,5})
eine kritische Keimgré3e von:

ivk. = 1,26 £ 0,40.
Dieser Wert wird eine obere Grenze angeben, da wir experimentell einen Grenzbe-
reich zwischen der vollstandigen Kondensation und der anfanglich unvollstandige
Kondensation vorliegen haben. Eine Uber eins liegende kritische Keimgré3e wirde
bedeuten, dafl} Dimere wieder in zwei Pd-Adatome zerfallen kénnen.
Eine Untergrenze fur die kritische Keimgrof3e kann durch die Annahme der anfang-
lich unvollstandigen Kondensation (p=2/5-i) (siehe Tabelle 2.4) gegeben werden:

iauk. = 0,85+ 0,18.
Aus beiden Auswertungen ergibt sich ein Wert der nahe bei eins liegt. Da die Zahl
der Atome in einem kritischen Keim ganzzahlig sein muf3, wird im weiteren i = 1 ge-
setzt.
Beide Naherungsformeln fir die verschiedenen Kondensationsbereiche liefern ver-
gleichbare Ergebnisse. Das legt erneut die Annahme nahe, dal} der reale Wachs-
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tumsvorgang am Ubergang von der anfangs unvollstandigen Kondensation zur voll-

standigen Kondensation liegt.

7.2.3. Diffusionsenergie Eq und Adsorptionsenergie E,

Zuerst werden mit den Naherungsformeln fir die vollstandige Kondensation und die
anfanglich unvollstandige Kondensation (7.10) und (7.11) die GréRenordnung der
Diffusionsenergie und der Adsorptionsenergie abgeschéatzt. In den Naherungsglei-
chungen ist neben E4 und E, auch die Bindungsenergie des kritischen Keims E; ent-
halten. Fir i =1 gilt E; = 0 [Venables1984].
Bei beiden Gleichungen wird die aus der logarithmischen Auftragung der maximalen
Inseldichte Uber der dazugehorigen inversen Temperatur gewonnene Steigung Eaw
zur Ermittlung der jeweiligen Energie herangezogen.
Aus der Arrhenius-Auftragung der Mel3punkte (Abbildung 7.7) und der dazugehori-
gen linearen Anpassung erhalt man eine Steigung von

Eae = (629 = 44 ) meV.

Naherungsbestimmung der Diffusionsenergie:

Dieser Wert kann nur dann einfach in die Diffusionsenergie umgerechnet werden,
wenn die Néaherung fir vollstandige Kondensation erfillt ist. Wie wir oben gesehen
haben ist diese Annahme nicht guiltig.

Aus der Steigung Ea ergibt sich E; = (2,20 £ 0,15) eV.

In der Literatur sind nur wenige Angaben fir an Metall/Keramik-Systemen gemesse-
nen Diffusionsenergien Eq zu finden. Werden zum Vergleich E-Werte fir Metall/Me-
tall-Systeme herangezogen, so findet man E,-Werte im Bereich zwischen E4 1 (0,1;
1 eV) [Brunel998]. Die hier gewonnene Diffusionsenergie Eq ist deutlich groR3er. Ei-
ne Diffusionsenergie in dieser GréRenordnung wirde auf eine sehr geringe Diffusi-
onslange der Adatome und damit auf eine extrem unvollstdndige Kondensation hin-
weisen. Diese wurde jedoch im Kapitel 7.2.1 ausgeschlossen. Es ist also anzuneh-
men, dalR die Naherung der vollstdndigen Kondensation nicht angewendet werden

darf.

Naherungsbestimmung der Adsorptionsenergie:
Unter der Annahme der anfanglich unvollstdndigen Kondensation |af3t sich die Ad-
sorptionsenergie E, abschéatzen. Wenn die Steigung der Geraden in Abbildung 7.7
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Abbildung 7.10: Allgemene Auftragung von N Uber 1/T. Neben den Méel3punkten Snd Datenpunkte,
die durch eine Smulaion aus Gleichungen (7.8) und (7.9) mit E = O gewonnen wurden eingetragen.
Ausder Smulation ergibt SchE,=1,84+ 0,21 eV und Es=057+ 0,10V

mit der eben genannten Annahme ausgewertet wird, so ergibt sich E, aus dem 5/2-
fachen von Eaq = (629 + 44 ) meV:
E.=(1,57+0,11) eV.

Bestimmung der Adsorptionsenergie und der Diffusionsenergie durch die Ratentheo-
rie:

Da auch fur die Auswertung der Adsorptionsenergie E, nicht mit absoluter Sicherheit
feststeht, dal3 die anfanglich unvollstandige Kondensation fir die Experimente
streng guiltig ist, wurden ausgehend von den aus den Naherungen ermittelten Wer-
ten E. und E4 die MelRergebnisse mit der, nur die extrem unvollstandige Kondensati-
on vernachlassigende Gleichung (7.9), angepaldt. Fur die Anpassung wurde N =
n/No Uber 1/T aufgetragen (Abbildung 7.10). No wird ausgehend von der Epitaxiebe-
ziehung bestimmt. Pd besitzt fir die (001)[010]Pd || (001)[010]SrTiOs-Orientierung
zwei mogliche Bindungspléatze auf der SrTiO3(001)-Oberflache. Zum einen kann das
Pd immer Uber den O-Atomen des SrTiO; binden, zum anderen tber den Ti-Atomen

und den ,Loch®-Platzen tUber den Sr-Atomen. Bei beiden Bindungsplatzen sind pro



7. Keimbildung 135

SrTiOs-Oberflacheneinheitszelle zwei Pd-Atome gebunden. D.h. die Adsorptions-
platzdichte betragt:
No = 2/(3,905-10"° m)? = 1,3-10% m?,

Mit den experimentell gewonnenen Werten wurde eine Simulationsrechnung durch-
gefuhrt und die resultierenden N-1/T-Paare in Abbildung 7.10 eingetragen. Die
Ubereinstimmung mit den experimentell erhaltenen Punkten ist sehr gut.
Fur diese Anpassung ergaben sich Werte von:

E.= (1,84 +0,21) eV

Es = (0,57 £ 0,10) eV

sxDoNon™ = 3 -10°,

Ausgehend von den aus der Simulation erhaltenen Werten erkennt man, dal3 die
Auswertung fur Pd auf SrTiO3(001) durch die anfanglich unvollstandige Kondensati-
on sehr gut beschrieben werden kann.
Die Gultigkeit der Naherung laRt sich auch mathematisch abschatzen. Die Dichte
der Adsorptionsplatze betragt No » 1-10*° m?2. Mit einer typischen maximalen Insel-
dichte ny» 1-10* m? ergibt sich N » 0,001. Mit den aus den Messungen erhaltenen
Werten E, = 1,84 eV und E; = 0,57 eV sowie der typischen Aufdampftemperatur Tsu,
» 1000 K erhélt man fiur Gleichung (7.9):

2

D,N D,N
K,=s,——F1,7E10°" " Ats —>L£E4,3E10°" . (7.14)
n n

Der erste Summand entspricht wieder dem Anteil der anfanglich unvollstandigen
Kondensation, der zweite der vollstandigen Kondensation. Damit von einer vollstan-
digen Kondensation gesprochen werden kann, muf3 fir den Vorfaktor

sxDoNon™* » 4.10*
gelten. Umgekehrt gilt fur anfanglich unvollstandige Kondensation

SxDoNon™ « 4-10%,
Aus dem an die experimentellen Daten angepal3ten theoretischen Modell fur die Ra-
tentheorie erhélt man einen Wert von s,DoNon™ = 3-10® Damit liegt man eindeutig
im Bereich der anfanglich unvollstdandigen Kondensation, und die Abschéatzungen
und N&herungen zur Bestimmung des Kondensationsbereichs waren somit gultig.
Auch der geringe Unterschied zwiscehn dem aus der Naherung gewonnen Wert fur
E. und dem aus der allgemeinen Ratentheorie erhaltenen Wert fur E, macht deut-
lich, dal3 die Naherungslosungen eine einfache und gerechtfertigte Auswertemetho-
de bieten, wenn der Kondensationsbereich bekannt ist. Ist der Kondensationsbe-
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reich nicht eindeutig festlegbar, wie in dem vorliegenden Fall, muf3 auf die allgemei-
ne Ratentheorie zurtickgegriffen werden.

Aus s,DoNon* = 3-10° ergibt sich mit s« » 5 [Venables1973] und N, = 1,3-10*° m™ fiir
den Quotienten

Dont » 1026 m?,

was auf eine sehr hohe Schwingungsfrequenz n oder eine kleine Diffusionskonstan-
te Do hindeutet. s » 5 ist fur die Annahme der vollstandigen Kondensation ein maxi-
maler Wert fur die Einfangzahl, wenn Z, < 0,2 ist [Venables1973]. Fur die anfanglich

unvollstdndige Kondensation liegt die Einfangzahl s, unter 5 [Venables1973].

7.3 Diskussion

In diesem Kapitel wird eine Einordnung der im letzten Kapitel erhaltenen Werte fur
Ea, Eq und i in die in der Literatur vorliegenden Daten vorgenommen und der mogli-
che EinfluR von Punktdefekten auf der SrTiO3(001)-Oberflache diskutiert.

Wie gezeigt werden konnte, liegt fir das Wachstum Pd aus SrTiO;(001) bei
Substrattemperaturen oberhalb von Tsy, = 500°C anfanglich unvollstandige Konden-
sation vor. Fur Pd existieren einige Untersuchungen des Kondensations-
koeffizienten ac auf verschiedenen oxidischen Keramiken [Henry1998]. ac wurde fur
MgO(001) und verschiedene Al,Os;-Oberflachen durch AES und TEM bestimmt.
Dabei ergab sich das folgende Bild. Der Kondensationskoeffizient von Pd fallt von
ac = 1 bei Substrattemperaturen oberhalb von 673 K schnell auf Werte zwischen 0,2
und 0,5 ab [Henry1998]. Daraus laf3t sich schlieRen, dal3 fir diese Materialsysteme
entweder die unvollstandige oder die anfanglich unvollstandige Kondensation giiltig
ist. Werte von ac < 1 lassen sich durch die Annahme deuten, dal3 die
Wechselwirkung zwischen den Pd-Adatomen und dem SrTiO3(001)-Substrat
aufgrund der geringen Sauerstoffaffinitait von Pd geringer ist als zwischen

Palladiumatomen.

Das Ergebnis zur kritischen Keimgré3e i = 1 la3t sich durch Untersuchungen an
anderen Systemen stitzen. So haben Brune [Brunel999] am System Ag/Pt(111)
durch die direkte Beobachtung von Dimeren den Schlul? ziehen kénnen, dal fur die
kritische KeimgroRe i = 1 gilt. Auch fur Cu/Ni(100) findet Muller [Miller1996] bei
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niedrigen Temperaturen i = 1. Gleichzeitig zeigt er aber auch daf} die kritische
KeimgroRe eine Funktion der Zeit ist und bei héheren Temperaturen i > 1 gelten
kann [Mdller1996]. In diesem Fall wirde die Kurve bei einer log(ny)-log(R)-
Auftragung eine deutliche Steigungsanderung erfahren. Dies ist in unserem
Experiment nicht sichtbar, so dal} fir die Auswertungen zur Diffusionsenergie Eq4
und Adsorptionsenergie E, i = 1 gesetzt werden kann. i = 1 bedeutet, da3 Dimere
stabil sind und nicht mehr in zwei Adatome zerfallen kbnnen.

Mit der kritischen KeimgréRRe i = 1 liel3 sich aus der allgemeinen Ratengleichung die
Adsorptionsenergie E,, die Diffusionsenergie Eq und das Verhaltnis aus der Diffusi-
onskonstante D, und der Schwingungsfrequenz n auswerten:

E.= (1,84 +0,21) eV
Es = (0,57 £ 0,10) eV
Dont » 1025 m?,

In der Literatur sind nur wenige Werte fur D, oder n fir Metall/Keramik Systeme an-
gegeben. So findet Venables [Venables1973] fur Au/KCI eine Schwingungsfrequenz
von n = 1,2-10* Hz und fur Au/NaF n = 1,6-10*? Hz. Die Diffusionskonstante D, wur-
de in diesen Experimenten nicht explizit ausgewertet, kann aber aus der Schwin-
gungsfrequenz n und der Sprungweite a zu Do » 2:10° m?s™ bis Dy » 2:10® m?s™ ab-
geschéatzt werden [Venables1973].

Allerdings ist auch die Diffusionskonstante D, fir gut untersuchte Systeme wie Au
auf Au, nur ungeniigend genau bekannt. D, variiert je nach Literaturangabe um

mehrere GroRenordnungen [GObel1996].

In der Literatur finden sich Aktivierungsenergien Ea fir Pd auf verschiedenen Kera-
miksubstraten. In dem Ubersichtsartikel von C.R. Henry [Henry1998] sind Aktivie-
rungsenergien fur Pd auf MgO(100), welches als dinner Film auf einem weiteren
Substrat prépariert wurde, fur gespaltenes MgO(100), polykristallinem Al,O; und
NaCl(100) angegeben (Tabelle 7.1). Die Eac-Werte unterscheiden sich deutlich von
dem in dieser Arbeit gefundenen Wert von Ea:= 629 meV. Die in Tabelle 7.1 ange-
gebenen Werte [Henry1998] wurden direkt aus der Steigung der Arrhenius-Auftra-
gung von In(n,)-1/T ermittelt. Fur die weitere Auswertung wurde in diesen Arbeiten
die altere Theorie von Stowell [Stowell1972] verwendet. Die Stowell’sche Theorie
unterscheidet nur zwischen der vollstdndigen Kondensation und der extrem unvoll-
standigen Kondensation. Da Henry [Henry1998] davon ausgeht, dal3 Pd oberhalb
von Tsyw = 673 K von vollstandiger zu unvollstdndiger Kondensation wechselt und
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die Experimente unterhalb dieser Temperatur durchgefihrt wurden, kann man auf
die erhaltenen Aktivierungsenergien Eaq (Tabelle 7.1, siehe auch [Henry1998]) die
Néaherung fur die vollstandige Kondensation anwenden.

Film Enc Eq'€ E2K Referenz
MgO(100)-Film 216 meV 756 meV 540 meV | [Chapon1984]
MgO(100)-Kristall | 158 meV 553 meV 395 meV | [Meunierl995]
MgO(100)-Kristall Il 154 meV 539 meV 385 meV | [Meunierl995]
polykristallines Al,O; 284 meV 994 meV 710 meV [Poppal99s]
NaCl(100) 586 meV 2,05eV 1,465 eV [Rupprechter
1995]
SrTiO3(001) 629 meV 0,57 eV 1,84 eV diese Arbeit

Tabelle 7.1: Aktivierungsenergien Ea« [Henry1998] und daraus durch Naherung ermittelte
Werte fir Eq und E, von Pd auf verschiedenen Keramikoberflachen. Eq“* steht fiir die aus der
Néherung der vollstandigen Kondensation gewonnenen Diffusionsenergien. E24 steht fiir
die aus der anfanglich unvollstandigen Kondensation ermittelten Adsorptionsenergien. In
der letzten Zeile sind zum Vergleich, die in dieser Arbeit aus der allgemeinen Ratentheorie
erhaltenen Werte fur Eq und E, eingefligt.

In Tabelle 7.1 sind deshalb zusatzlich zu den von Henry angegebenen Aktivierungs-
energien Eaq die aus der vollstandigen Kondensation abgeschatzten Diffusionsener-
gien Eq4 dargestellt. Die Werte fir E4"¢ sind vergleichbar mit dem in dieser Arbeit be-
stimmten Wert von Eq = 0,57 + 0,10 eV (Berechnung mit Gleichung (7.10)).
Auffallend ist, dal3 die resultierende Diffusionsenergie fir Pd/NaCl deutlich héher
als die anderen Diffusionsenergien liegt, vielleicht wurde auch hier die nicht zulassi-
ge Annahme gemacht, dal3 vollstandige Kondensation vorherrscht.

Wird auf die funf Aktivierungsenergien die Naherung fir die anfanglich unvollstandi-
ge Kondensation angewandt (Gleichung (7.11)), so ergeben sich die in Tabelle 7.1
eingetragenen Werte fir E.2“¥. Diese Werte sind deutlich kleiner als die in dieser
Arbeit bestimmte Adsorptionsenergie E.. Nur fur Pd/NaCl(100) erhalt man einen mit
E. = 1,84 = 0,21 eV vergleichbaren Wert. Deshalb liegt der Schluf3 nahe, dal3
Pd/NaCl(100) ebenfalls, im Gegensatz zu Pd/MgO(100) und Pd/Al,O; eher durch die
anfanglich unvollstandige Kondensation beschrieben werden kann.

Die oben gemachten Ausfiihrungen zeigen, dal3 es in vielen Fallen sinnvoll ist die
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Keimbildungsprozesse mit der allgemeinen Form der Ratentheorie auszuwerten
(z.B. Gleichungen (7.3) oder (7.8)), da N&herungen (Gleichungen (7.10) und (7.11))
zu groben Fehlern bei der Berechnung von E, oder E4 fihren kénnen. Ist der Kon-
densationsbereich aber eindeutig festgelegt, so dal} die Naherungen mathematisch
gultig sind, bieten sie ein einfaches Werkzeug E, oder E4 zu bestimmen. Ein weite-
rer Vorteil der allgemeinen Ratentheorie ist jedoch, dal beide Energien E, und Eq4
mit den gleichen Messungen ermittelt werden kdnnen. Zusatzlich lassen sich Aussa-
gen Uber Don™ treffen.

Venables [Venab1999] und Haas [Haas2000] untersuchten mit AFM die Pd-Keimbil-
dung auf einer defektreichen MgO(001)-Oberflache. Durch die Anpassung der Mel3-
daten mit der erweiterten Ratentheorie erhalten beide Arbeitsgruppen fiir die Diffusi-
onsenergie Eq = 0,2 ... 0,4 eV, fur die Adsorptionsenergie E, = 1,2 eV und fir die
Bindungsenergie eines Pd-Adatoms an einem Oberflachendefekt E; = 1,2 eV. E4 und
E. liegen in derselben Grof3enordnung wie die in dieser Arbeit gewonnen Energien.
Es stellt sich aber die Frage, ob auch am System Pd auf SrTiO3;(001) Defekte einen
nicht zu vernachlassigenden Einflu3 auf die Keimbildung besitzen. Der mégliche
Einflul? der Defekte wird weiter unten diskutiert.

Die experimentellen Ergebnisse fur Pd/SrTiO3(001) lassen sich mit den theoreti-
schen Rechnungen von Ochs [Ochs2000b] vergleichen. Die Rechnungen wurden
mit einem ,mixed-basis“-Pseudopotential Programm, das auf der Dichtefunktio-
naltheorie in lokaler Dichtendherung basiert [Meyer1998], durchgefuhrt. Fur die
strukturell relaxierte Grenzflache hat Ochs die Adh&sionsenergie fur Pd auf
SrTiO3(001) bestimmt. Die Adhasionsenergie ist als die Energie definiert, die beno-
tigt wird, um Pd und SrTiO;(001) vollstdndig zu separieren [Ochs2000Db].

Die Rechnungen wurden unter anderem fir ein Pd-Atom pro Grenzflacheneinheits-
zelle der TiO, und der SrO-terminierten SrTiO3(001)-Oberflache durchgefihrt. Dabei
wird angenommen, dal3 die Wechselwirkung zwischen benachbarten Pd-Adatomen
klein ist. Es ergibt sich fur die Adh&sionsenergien folgender Trend [Ochs2000b]:

Pd bevorzugt bei beiden Terminierungen den Adsorptionsplatz tber einem O-Atom.
Die Adhasionsenergien fir den Pd-O Platz auf der TiO,-Terminierung ist deutlich
grofer als die Adhasionsenergie fur den Pd-Ti Adsorptionsplatz. Auf der SrO-termi-
nierten Oberflache ist die Adhasionsenergie des Pd-O Platzes vergleichbar mit dem
bei der TiO,-Terminierung. Fur Pd Uber Sr ergibt sich keine Bindung. Die absoluten

Energiewerte variieren mit den Annahmen des theoretischen Modells und sind nur
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unter Vorbehalt mit experimentellen Daten zu vergleichen [Ochs2000b]. Ein genaue
Diskussion zu den Vorteilen und Schwachen des von Ochs verwendeten theoreti-
schen Modells findet sich in [Ochs2000b].

Im Rahmen der Annahmen findet Ochs fir die Adhé&sionsenergie von Pd tber den
O-Atomen der TiO,-terminierten SrTiO;(001)-Oberflachen einen Wert von E,%° »
1,8 eV/Pd-Atom [Ochs2000b]. Dieser Wert liegt trotz der Naherungen und Annah-
men, die im theoretischen Modell gemacht wurden, nahe bei dem in dieser Arbeit
experimentell gefundenen Wert fiir die Adsorptionsenergie eines Pd-Adatoms E, =
1,84 * 0,21 eV. Unter Beriicksichtigung der theoretischen Annahmen und der expe-
rimentellen Interpretation, [&3t in Theorie und Experiment konsistent feststellen, dafi3
Pd auf der realen SrTiO;(001)-Oberflache wohl Gber dem Sauerstoff bindet.

Die Differenz der Adhasionsenergien der Pd-Adsorptionsplatze tber dem Ti- und
dem O-Atom der TiO,-terminierten SrTiO3(001)-Oberflache erhielt Ochs zu Ex™*© -
Ead”®™ » 0,7 eV/Atom [Ochs2000b]. Da im theoretischen Modell nur der Energieun-
terschied von Pd tUber O (Minimum) und tber Ti (Scheitelpunkt) bestimmt wurde,
darf diese Differenz als eine sehr grobe Abschétzung der Diffusionsenergie entlang
einer <100>-Richtung (O-Ti-O) angesehen werden. Senkrecht dazu kdnnte der Pfad
Uber ein Loch in der Oberflache fiihren (O-+ -O). Auf der realen TiO,-terminierten
SrTiO;(001)-Oberflache ist noch der Sprung entlang einer <110>-Richtung direkt
zum nachsten O-Atom moglich. Diese weiteren Diffusionspfade wurden von Ochs
[Ochs2000b] nicht untersucht. Es laf3t sich feststellen, dal3 die Differenz der Adhasi-
onsenergien gut zur experimentell ausgewerteten Diffusionsenergie Eq = 0,57 £ 0,10
eV palit.

In neueren Vero6ffentlichungen ist die Ratentheorie auf die Keimbildung auf Oberfla-
chen, mit hohen Defektdichten, erweitert worden [Venables1997]. Die Erweiterung
geht von der Annahme aus, dal3 an Defekten einzelne Adatome bevorzugt binden
und bereits stabile Keime bilden. Venables [Venables1999] und Haas [Haas2000]
demonstrierten den Einflul3 der Defekte am System Pd auf MgO(001).

Bevor der mdgliche Einflul3 von Defekten auf die Keimbildung von Pd/SrTiO3(001)
diskutiert wird, soll erst auf das allgemeine Verhalten von Adatomen und der Insel-
bildung auf defektreichen Oberflachen eingegangen werden. Eine weiterfihrende
Diskussion findet sich in [Venables1997], [Venables1999] und [Haas2000], sie soll
sich hier nur auf die Annahme beschranken, dal3 Defekte jeweils nur ein Adatom
einfangen. Eine Auftragung der Inseldichte Uber der inversen Temperatur lai3t sich
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Abbildung 7.11: Schematische Darddlung der maximaen Insddichte, wenn Oberfléchendefekte vor-
handen snd.
in drei Bereiche aufteilen (Abbildung 7.11). Die Defekte werden durch ihre Zahl pro

Flache (Defektdichte n;) und die Bindungsenergie eines von einem Defekt eingefan-
genen Adatoms (Einfangenergie E; ) beschrieben.

Bei hohen Temperaturen ist die Diffusionslange der Adatome deutlich gré3er als der
durchschnittliche Defekt-Defekt-Abstand. Bei hohen Substrattemperaturen kénnen
sich die Adatome bei einer festen Einfangenergie E; leichter von den Defekten [6-
sen. Die Defekte erh6hen nur die Anzahl der stabilen Keime pro Flache, wenn die
Aufenthaltsdauer der Adatome in den Defekten hinreichend grof3 ist (Abbildung
7.11, Bereich I).

Bei sehr niedrigen Temperaturen ist die Diffusionslange geringer als der durch-
schnittliche Abstand zwischen zwei Defekten, d.h. es kénnen sich zwischen zwei
Defekten neue stabile Keime bilden. Die Inseldichte n, wird deutlich héher als die
Defektdichte n; sein (Abbildung 7.11, Bereich Ill). Gilt n, > n, kann der Einflul3 der
Defekte fur jedes Verhaltnis aus E, und E; vernachlassigt werden [Venables1997].
Zwischen diesen beiden Grenzbereichen liegt eine Temperaturregion, in der die Dif-
fusionslange vergleichbar mit dem durchschnittlichen Defektabstand ist (Abbildung
7.11, Bereich Il). Hier kann ein Plateau auftreten, wenn alle Defekte von Adatomen
besetzt sind und stabile Keime bilden. Alle Defekte sind dann von Adatomen be-
setzt, wenn die Diffusionslange jedes Adatoms grof3 genug ist einen Defekt zu be-
setzen. Ein Plateau tritt in diesem Fall dann auf, wenn jedes weitere Adatom sich an
ein in einem Defekt gebundenes Adatom anlagern kann. Ist die Diffusionslange zu
klein, bilden die Adatome zusétzliche Keime, ein Ubergang zum Bereich Il tritt ein.
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Bei zu hohen Temperaturen kénnen die an Defekten gebundenen Adatome diese
wieder verlassen (Ubergang zu Bereich I). Im Plateaubereich gilt n, = n.. Zusétzlich
gilt fur Bereich II, dal3 die Inseldichte unabhangig von der Aufdampfrate ist.

Fur die Keimbildung von Pd auf der SrTiO3(001)-Oberflache stellt sich nun die Fra-
ge, in welchem Bereich die STM-Experimente durchgefihrt wurden und wie grof3
der Einflu3 moglicher Defekte sein kann. Bereich Il scheidet aus, da in dieser Arbeit
eine klare Ratenabhéangigkeit der Inseldichte bei der Substrattemperatur von Tsy, =
600°C beobachtet wurde. Bereich Ill kann ebenfalls ausgeschlossen werden, da
Venables [Venables1999] fur diesen Bereich vollstindige Kondensation erwartet.
Die vorliegenden Untersuchungen konnten also, bei Anwesenheit von Defekten, nur
in Bereich | durchgefiihrt worden sein.

Damit 1aR3t sich der Einflul3 der Defekte auf die Keimbildung abschatzen. Fur die nur
die extrem unvollstdndige Kondensation ausschlieBende Ratengleichung (Glei-

chung (7.8)) gilt:
(1BZ.£Z2¥*  sC i D N, AL

Ki: ° OE II31/2 5 8 OOE =
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Ki ist proportional zur Keimbildungsrate [Venables1997], diese wird durch die Defek-
te, die Adatome einfangen um einen Faktor B; = (1 + A) mit A = n,-exp{E/KT} erhoht.
A ist mit der Defektdichte N, tber A/(1 + A) = N1/(N: - Nx) verkntpft. Hier sind Ny die
Dichte der an Defekten gebundenen Adatomen und Ny die Dichte stabiler Keime,
die an Defekten angelagert sind. Wird dann i = 1 gesetzt und B, auf der rechten Sei-

te eingesetzt, erhalt man (vergleiche Gleichung (7.9)) [Venables1999]:
Et —n1Y DONO E 7/ DONO 2 Ed
VAN Fexpér ——£BK, =N Z‘Esx—exp(tBkTa EAN ZarsxTﬁ exp(tBFSE (7.15)

s n s

N; ist die Adatomdichte und N = n,/N, die Dichte der stabilen Keime pro Adsorpti-
onsplatz. Fur einen geringen Einflu? der Defekte gilt:

N.-exp{E/KT} > 1
und man erhalt in erster Naherung wieder Gleichung (7.9). Fur einen starken De-
fekteinfluld gilt:

N;-exp{E/KkT} < 1.
Setzt man diese Naherung in Gleichung (7.15) ein und bringt den Exponetialterm

auf die rechte Seite, erhalt man:
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Im Vergleich mit Gleichung (7.9) erkennt man, dal® die Adsorptionsenergie E. und
die Diffusionsenergie E,; beide Male um denselben Betrag E; Uberbewertet sind,
wenn der Adatomeinfang an Defekten nicht vernachlassigt werden kann.

Die in dieser Arbeit gewonnenen Werte fur E, und E4 stimmen, wie schon angefihrt
gut mit den theoretischen Rechnungen von Ochs [Ochs2000b] tberein, die auf der
perfekten, defektfreien SrTiO3(001)-Oberflache durchgefuhrt wurden. Dies deutet
darauf hin, dal3 Defekte, falls sie Uberhaupt vorhanden sind, keinen wesentlichen
Einflul} auf die Keimbildung besitzen. Ein Einflu von Defekten auf die Keimbildung
ist aber nicht mit letzter Sicherheit auszuschlieBen. Um Sicherheit zu gewinnen
mifte z.B. bei einer festen Bedeckung bei verschiedenen Substrattemperaturen die
Inseldichte ausgewertet werden (vergleiche [Haas2000] und [Venables1999]). Eine
anschlieende Auswertung mit der erweiterten Ratentheorie ergéabe die Diffusionse-
nergie Eq, die Adsorptionsenergie E, und die Einfangenergie E.. Zusatzlich erhielte
man die Defektdichte n, und die Anderung der kritischen KeimgréRe i mit der Sub-
strattemperatur. Beachtet werden muf3 hierbei allerdings, das Modell damit Gberbe-
stimmt sein kann, da die genannten Grof3en Fitvariablen des Modells sind. [Venab-
les1999].

Zusammenfassend |4t sich sagen, dal® sich die Ratentheorie fur die defektfreie
Oberflache [Venables1973] im Zusammenspiel mit ausfuhrlichen STM-Untersuch-
ungen sehr gut eignet, das Keimbildungsverhalten von Pd auf der SrTiO3(001)-
Oberflache zu bestimmen. Durch eine mathematische Anpassung der maximalen In-
seldichten, die fur verschiedene Substrattemperaturen und verschiedene Aufdampf-
raten gewonnen wurden, ergaben sich die Diffusionsenergie E4, die Adsorptionse-
nergie E, und die GréRe des kritischen Keims i. Zusatzlich laf3t sich der Kondensati-
onsbereich festlegen und das Anfangsstadium des Wachstums von dinnen Metall-
filmen auf Oxidkeramiken untersuchen.

Im Vergleich mit aus Elektronendichterechnungen gewonnenen Energiewerten fir
die Adsorption kann der bevorzugte Adsorptionsplatz von Pd auf SrTiO3(001) be-
stimmt werden. Der Vergleich der experimentellen mit der theoretischen Diffusionse-
nergie l&R3t auf einen moglichen Pd-Diffusionsweg schlieen.

Der Einflu3 von Defekten auf die Keimbildung kann nicht aus der urspriinglichen
Ratentheorie bestimmt werden, er kann im Gegenzug aus der auf Defekte erweiter-
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ten Ratentheorie [Venables1997] fir Oberflachen mit Punktdefekten untersucht wer-
den. Hier stellt sich das Problem, da? das Modell auch fur weitere Experimente

Uberbestimmt sein kann [Venables1999].
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8. Kornwachstum

Durch die Wahl der Substrattemperatur und der Aufdampfrate lassen sich verschie-
dene Wachstumsmodi erzwingen. Bei hoher Temperatur und niedriger Rate wachst
ein Metall im allgemeinen in Form von Inseln auf. Wird die Ubersattigung gesteigert,
wachsen einige Materialsysteme quasi-2-dimensional (Siehe auch Kapitel 2.4.1). Pd
wachst auf SrTiO3(001) bei allen experimentell erreichbaren Wachstumstemperatu-
ren und sogar bei Raumtemperatur im Inselmodus (siehe Kapitel 6). Aufgrund des
Inselwachstums lassen sich nur bei hohen Schichtdicken geschlossene, epitakti-
sche Pd-Filme herstellen.

In diesem Kapitel wird ein mehrstufiger Prozel3 vorgestellt, mit dem sehr dinne epi-
taktische Pd-Filme auf SrTiO;(001) abgeschieden werden kdnnen.

8.1 Experiment

Vier SrTiOs-Kristalle wurden gleichzeitig (siehe Kapitel 5) vorbereitet und auf Pro-
benhaltern befestigt. Die nachfolgenden Praparationsschritte waren bei allen Kri-
stallen identisch. Nach der Préparation unter UHV-Bedingungen lag die Kohlenstoff-
konzentration auf der Oberflache der SrTiOs-Kristalle unterhalb der Nachweisgrenze
des AES-Spektrometers.

Ein Kristallpaar durchlief nach der Beschichtung einen Auslagerungsschritt, die an-
dern beiden Kristalle dienten als Referenzproben. An ihnen konnte die Schichtmor-
phologie vor der Auslagerung untersucht werden. Die folgende Versuchsbeschrei-
bung ist fir die am Ende ausgelagerten Proben angegeben. Die Beschichtung flr
die Referenzproben erfolgte analog.

Die Pd-Verdampfung erfolgte aus einer Effusionszelle. Auf Kristall A wurden mit ei-
ner Aufdampfrate R = 0,005 nm/s bei Tsy, = 250°C eine 10 nm dicke Pd-Schicht auf-
gedampft. AnschlieBend wurde in einem 2. Schritt 35 nm Pd bei Tsy, < 60°C abge-
schieden. Die Pd-Schichtdicke fur Kristall B betrug bei gleicher Aufdampfrate d = 45
nm, abgeschieden bei einer Wachstumstemperatur von Tsy, < 60°C. Der Beschich-
tung schlof3 sich eine Auslagerung bei Tsy,, = 600°C fur t = 10 min an.

Der Wachstumsvorgang wurde mit RHEED-Messungen charakterisiert (Abbildung
8.1). Die Beugungsbilder fir die Kristalle, welche analog beschichtet aber nicht aus-
gelagert wurden, entsprechen den RHEED-Bildern der jeweiligen Kristalle vor der
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[001] Azimuth 250°C [001] Azimuth <60°C

45nmPd  250°C + 60°C

R

45 nm Pd 10 min 600°C 45 nm Pd 10 min 600°C

Abbildung 8.1: RHEED-Beugungshilder aufgenommen be unbedecktem Subsrat und Pd-
Schichtdicken von ca 1 nm und 45 nm. Bel einer Schichtdicke von 45 nm wurden die Proben 10 min
bel der Temperatur Ta,=600°C ausgdagert. @ 10 nm Pd wurden ba der Wachsumstemperatur Ty, =
250°C abgeschieden, 35 nm bal Tgp < 60°C. b) 45 nm Pd wurden bei @ner Temperatur Te, < 60°C
aufgedampft.

Auslagerung.

Aus den vier unterschiedlich abgeschiedenen Filmen wurden TEM-Proben herge-
stellt und im konventionellen Transmissionselektronenmikroskop Hell- und Dunkel-
felduntersuchungen durchgefiihrt (Abbildungen 8.2 - 8.4).

Auch nach der Beschichtung lag die Konzentration von moglichen Verunreinigungen
der Pd-Schicht unterhalb der Nachweisgrenze des AES-Spektrometers von ¢ <
0,1%. Gleichzeitig ergaben die AES-Messungen den Bedeckungsgrad des SrTiO;
fur die bedampften Proben. Die Auger-Spektren beinhalten keine Linien des SrTiO;
mehr, was bedeute, dal? alle Proben vollstandig mit Pd bedeckt waren (Abbildung
8.5). Fur die weitergehende Strukturaufklarung und fur eine Texturanalyse wurden

Polfiguren fir die (111)-Beugungsreflexe des Pd und g-2g-Spektren aufgenom-
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men (Abbildung 8.6 und 8.7).
Im folgenden werden die Untersuchungen an den einzelnen Proben gesondert be-
schrieben:

Probe A (10 nm bei Tsp=250°C und 45 nm bei Tsx< 60°C):

Abbildung 8.1a zeigt die RHEED-Bilder des praparierten Kristalls vor dem Aufwach-
sen von Pd. Die fertig praparierte Oberflache weist die Merkmale von einer glatten,
gestuften Oberflache auf. Die Beugungsreflexe liegen auf Lauekreisen und sind nur
leicht verschmiert. Die Einstrahlrichtung des Elektronenstrahls entspricht der [100]-
Richtung. Die anfangliche Substrattemperatur betrug Tsu, = 250°C.

Ab einer nominellen Schichtdicke von d = 0,2 nm Pd werden die Substratreflexe
deutlich gedampft. Bei Schichtdicken grof3er als d = 2 nm sind klare Beugungspunk-
te zu erkennen, die auf ein teilweise epitaktisches Inselwachstum schlieRen lassen.
Die Beugungsreflexe lassen darauf schlie3en, dal3 ein Teil der Pd-Keime die Orien-
tierungsbeziehung Pd(001)[100] || SrTiO3(001)[100] besitzt. Aullerdem treten
schwache Ringe auf, wie sie beim Wachstum von polykristallinen Filmen beobachtet
wurden.

Nach dem Abkuhlen auf eine Substrattemperatur Tsy, < 60°C wurde weiter beschich-
tet, dabei verstarken sich die Ringe der polykristallinen Anteile des Films. Die Ringe
entsprechen einer {111}-Fasertextur. Bis zu einer Schichtdicke von d = 45 nm blei-
ben aber auch die Reflexe der epitaktischen Anteile sichtbar. Nach dem Auslagern
erscheint auch bei dieser Probe das Beugungsbild eines flachen, epitaktischen
Films.

Die AES-Messungen an der aufgedampften Pd-Schicht zeigen, dal3 das Substrat
vollstandig bedeckt ist. Es lassen sich keine Linien der Substratelemente Sr, Ti und
O in den Spektren nachweisen. Folglich ist es méglich, einen geschlossenen Pd-
Film zu erzeugen, der epitaktische Kdrner besitzt. Das g-2g-Spektrum, das an Probe
A aufgenommen wurde, zeigt nach dem Beschichten einen (111)-Reflex bei 2q =
40,2° (Abbildung 8.6a). Dieser Reflex verschwindet nach dem Heizen vollstandig.
Der entstandene Film ist demnach komplett epitaktisch (Abbildung 8.6b). Der auf-
gedampfte Film besteht aus kleinen Kérnern mit einem Durchmesser von etwa 20
nm, sie bilden eine kolumnare Struktur (Abb. 8.2a). Im Dunkelfeldbild erkennt man
die epitaktischen Kdrner, welche durch das Beschichten bei der Substrattemperatur
Tsuw = 250°C erzeugt wurden (Abb. 8.2b). Die anderen Koérner besitzen eine (111)-
Ebene parallel zu der (001)-Oberflache des SrTiOs. Der Temperprozel3 verursacht
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Abbildung 8.2: 8 Hdlfddhild von Probe A vor dem Audagen, der HIim besteht aus etwa 20 nm
grof3en, kolumnaren Kornern. b) Dunkdfddbild an dersdben Stelle, @nige der Korner haben ene
(001)Pd || (100)STiOzOrientierung. Die redlichen Kormer wesen ene (111)-Textur auf. Das
Dunkefddbild wurde mit eénem { 200} -Reflex aufgenommen.
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a)

glue

b)

Abbildung 8.3: 8 Hdlfddhild von Probe A nach dem Audagern. Unterschiedliche Kormer lassen Sch
nicht mehr identifizieren. b) Dunkefddbild an der sdben Stelle, der HIm besitzt Uberdl die Wirfd auf
Wiirfd Orientierung. Das Dunkdfeldbild wurde mit einem { 200} -Reflex aufgenommen.
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[ glue}

b)

Abbildung 84: @ Hdlfddbild von Probe B vor dem Audagern, der HIm beseht aus etwa 20 nm
grof3en, kolumnaren Kérnern. b) Hdlfddbild von Probe B nach dem Audagern. Die (111)-Ebene der
Pd-Kdrner ig pardld zur STiO4(001)-Oberfléche.
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Abhildung 8.5: AES-Spektren von @ Probe A (10 nmbel Tgp = 250°C und 45 nmbel Ta,< 60°C) und
b) Probe B (45 nm ba Tgp < 60°C) nach dem Audagern. Beide Fime snd geschlossen, die Auger-
Linien der Subgrademente snd nicht Schtbar.

ein abnormales Kornwachstum. Dabei formt sich der Film vollstandig um. Im Hell-
feldbild lassen sich keine unterschiedlichen Koérner finden (Abbildung 8.3a), die
Dunkelfeldbilder zeigten, daf? der komplette Film eine Wurfel auf Wurfel Orientie-
rung zu dem Substrat besitzt (Abbildung 8.3.b).

Probe B (45 nm bei Ts,< 60°C):

Beim Abscheiden von Pd bei Tsy, < 60°C kann man in den Beugungsbildern keine
epitaktischen Anteile ausmachen. Stattdessen treten nur die Ringe wie bei polykri-
stallinem Wachstum auf. Diese Beugungsringe lassen sich mit einer (111)-Textur
des Palladiums erklaren. Auf den Ringen bilden sich stark verschmierte Beugungs-
reflexe aus. Wahrend dem Auslagern verlieren die Ringe an Intensitat, es sind nur
noch Beugungspunkte beobachtbar. Eine Aufspaltung der Beugungspunkte weist
auf mindestens zwei Orientierungsvarianten hin (Abbildung 8.1b). Die Polfigur, die
an Probe B vor der Auslagerung aufgenommen wurde, weist einen sehr breiten
(111)-Ring bei c = 70° auf. Dieser Ring zeigt keine Strukturierung (Abbildung 8.7a).
Nachdem die Probe fir t = 10 min bei der Temperatur Tsy, = 600°C ausgelagert wur-
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. Pd(200)

Intensitat (w.E.)
|
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38 40 44 46

42
20)

Abbildung 8.6: g-2g-Spektrum von Probe A. &) Spekirum aufgenommen vor der Audagerung. Ein
(111)-Reflex i bel 29 = 40,2° zu sehen. b) Polfigur aufgenommen nach der Audagerung bel Tap, =
600°C. Der Reflex ba 2g = 40,2° igt verschwunden.

de, hat die Ringbreite von Dc = 35° auf Dc = 10° abgenommen. Zusatzlich treten in
dem Ring 12 Reflexe auf, welche einen Abstand DF = 30° voneinander besitzen
(Abbildung 8.7b).

Auch dieser Film setzt sich aus kolumnaren Kdrnern zusammen, wie das Hellfeld-
TEM-BIld in Abbildung 8.4a zeigt. Die Korner besitzen alle eine {111}-Fasertextur
zur SrTiO3(001)-Oberflache. Es wurden keine Korner gefunden, die die Wurfel auf
Wiirfel Orientierung aufweisen. Die Korngro3e betragt etwa 20 nm. Durch das Auf-
heizen der Probe auf eine Substrattemperatur von Tsy = 600°C trat abnormales
Kornwachstum auf, die Korngro3e betragt nun zwischen 50 nm und 300 nm. Die
Kdrner besitzen vier (111)-Orientierungen.
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Abhildung 8.7: (111)-Polfiguren von Probe B. &) Palfigur aufgenommen vor der Audagerung. Ein brei-
ter (111)-Ring ig bei ¢ = 70° zu sehen. b) Polfigur aufgenommen nach der Audagerung bel Ty, =
600°C. Der Ring bel ¢ = 70° ig schmder geworden. Auf dem Ring Stzen 12 Maxima. DF fir die Ma
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8.2 Diskussion

In Kapitel 6 ist gezeigt worden, dal® oberhalb von Tsy, = 250°C Pd in Inseln mit der
Epitaxiebeziehung (001)[100]Pd || (001)[100]SrTiO; aufwachsen. Die Grenzflachen-
energie betragt gsr = 1,0 £ 0,1 Jm?2,

Durch einen zwei-Stufen-Prozel3 kann man eine Mischung aus (001) und {111}-ori-
entierten Kornern erhalten. Dazu werden erst bei der Wachstumstemperatur Ty, =
250°C epitaktische Inseln gewachsen und bei einer Substrattemperatur Tsy, < 60°C
ein geschlossener Film erzeugt.

Unterhalb von der Substrattemperatur Tsy, = 60°C wachst Pd in einer {111}-Faser-
textur auf SrTiO;(001). Fur diese Pd-Filme ergibt sich ein polykristallines, kolumna-
res Gefluge. Der Film wird durch Kdrner mit einem durchschnittlichen Durchmesser
von ca. 20 nm gebildet. Die Korner besitzen eine {111}-Textur, sie sind willkurlich
verdreht.

Durch Heizen wird in beiden Filmen Kornwachstum angeregt.

Pd-Filme mit {111}-Textur (Probe B):
Kornwachstum tritt auf, wenn die Gesamtenergie des Films durch die Verringerung
der Korngrenzenflache verkleinert werden kann [Mullins1958]. Dieses Kornwachs-
tum wird normales Kornwachstum genannt. Dabei wéachst der durchschnittliche
Korndurchmesser auf etwa die doppelte Filmdicke an [Mullins1958].
Die Korner wachsen im vorliegenden Fall bis auf etwa 250 - 1000 nm. Dies deutet
darauf hin, daf3 abnormales Kornwachstum stattgefunden hat. Der Film weist nach
dem Kornwachstum immer noch Korngrenzen auf.
Die bevorzugten Orientierungen sind aus Abbildung 8.7b bestimmbar. Die 12 Maxi-
ma lassen sich durch vier verschiedene Orientierungen der Korner erklaren. Jeweils
zwei der Orientierungen unterscheiden sich nur durch die Stapelfolge der Pd-Atom-
lagen. Jeweils eine Orientierung entspricht der Stapelfolge ABC, die andere ACB.
Die beiden Orientierungen sind also Zwillingsorientierungen. In Abbildung 8.8 sind
die Orientierungen schematisch dargestellt. Die Orientierungsbeziehung ist:

(111) Pd || (001) SrTiOs

11fi0s Pd || 110§ SrTiO;
Die vier Varianten besitzen fur die <110>Pd || <110>SrTiOs-Richtungen eine Gitter-
fehlpassung von -0,4%. Fur die [112]Pd || [110]SrTiOs-Richtung betragt die Gitter-
fehlpassung -15,9%. Wahrend des Kornwachstums wachsen die Pd-Korner bevor-



8. Kornwachstum 155

zugt, welche eine geringe Gitterfehlpassung in einer <110>-Richtung zu dem SrTiOs
-Substrat besitzen. Dadurch bilden sich vier Orientierungsvarianten aus, die zuein-
ander aquivalent sind. Kérner mit der Orientierungsbeziehung (111)!10§ Pd ||
(001) '10§ SrTiO; besitzen eine geringere Grenzflachenenergie als Kérner mit ei-
ner zufélligen {111}-Orientierung. Die treibende Kraft des abnormalen Kornwachs-
tums ist im vorliegenden Fall der Unterschied in den Grenzflachenenergien.

Bei anderen Systemen, bei denen abnormales Kornwachstum beobachtet wurde,
stellt der Dehnungsenergieunterschied zwischen verschieden orientierten Koérnern
die treibende Kraft dar [Thompson1995]. Der Dehnungsenergieunterschied resultiert
aus der thermischen Fehlpassung (siehe auch Kapitel 2). In der vorliegenden Arbeit
kann die Dehnungsenergie als treibende Kraft ausgeschlossen werden, da nur
{111}-orientierte Koérner im Pd-Film vorhanden waren.

Pd-Filme mit {111} und (001)-Orientierungen (Probe A):

Durch das anfangliche Erzeugen von epitaktischen Inseln auf dem Substrat kann
ein polykristallines Geflige erzeugt werden, in dem (001) und {111}-orientierte Kor-
ner gleichzeitig vorhanden sind. Durch den Temperschritt werden die Kérner zu
Kornwachstum angeregt, wobei ein abnormales Kornwachstum auftritt. Die (001)-
Korner wachsen uberproportional auf Kosten der (111)-Korner. Dies ist ein Spezial-

[1on v\[lIO]
[112] [112]

g SrTiO,(001)
— 7 _ 112]
§[112] %
[IlO]\‘ /['510]

—— [100]
Abbildung 8.8: Die vigr Orientierungsvarianten fur (111)Pd | (00D)STiOs Jewells zwei davon
unterscheiden sich nur durch ihre Stapelfolge senkrecht zu Substratoberfléche.
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fall des abnormalen Kornwachstums, das epitaktisches Kornwachstum genannt
wird.

Die treibende Kraft kann nach Kapitel 2.4.4 entweder eine elastische Verspannung
des Films, oder die Differenz der Ober- bzw. Grenzflachenenergien der einzelnen
Korner sein.

Die elastische Verspannung aufgrund der unterschiedlichen elastischen Eigen-
schaften betragt nach Gleichung (2.40), wenn man eine biaxiale Verspannung an-
nimmt (siehe Kapitel 2.2, 2.3 und 2.4.4):

DW. = DMXDaDT)? = 315 J/m?

mit DM = 75 GPa, Da = 3,6-10°K™*, DT = 570 K.

Wird die Dicke des Films d = 45 nm noch eingerechnet, erhalt man:

d-DW. = 1,4-10°J/m?

Das epitaktische Kornwachstum der (001)-Korner reduziert damit die Dehnungs-
energie des Pd-Films.

Den Einflu3 der Oberflachenenergie und der Grenzflachenenergie kann man eben-
falls errechnen. Pd ist ein kubisch flachenzentriertes Metall, damit ist die (111)-Ebe-
ne die bevorzugte Oberflache, da sie die dichtest gepackte Kristallflache ist. Tat-
sachlich ergibt sich aus Rechnungen von Rodriguez [Rodriguez1993] ein Verhaltnis
von (111)-Oberflachenenergie zu (001)-Oberflachenenergie von 0,84 (gi1; = 1,7 Jm?
und g1 = 2,2 Jm?). Die Gesamtenergie G der Kérner kann unter Vernachlassigung
des Beitrags der Korngrenzen, als Summe aus Oberflachenenergie und Grenzfla-
chenenergie angenommen werden:

God™ = g™ + g™ = 3,2 IJm?

G = gttt + ettt = 1,7 Im? + gttt

Das Experiment belegt, da} G.i'** > Go®*. Lost man die Ungleichung nach gz auf,
so erhalt man:

Gt > 1,5 Im?,

Dieser Wert ist 0,5 Jm? groRRer als gs*** = 1,0 £ 0,1 Jm?,

Das System Pd/SrTiO;(001) ist ein seltenes Beispiel in dem beide Beitrage, die
Dehnungsenergie und die Grenzflachenenergie das Kornwachstum in dieselbe
Richtung treiben. Die Dehnungsenergie kann man bei Filmdicken unterhalb von
Schichtdicken d = 100 nm vernachlassigen, so daf} die treibende Kraft fir das epi-
taktische Kornwachstum der Unterschied in den Grenzflachenenergien g¢'** und

g™ ist.
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Filmwachstum bei T, = 250°C und T, < 60°C
Pd

R S TO,

polykristalliner Film

epitaktisches TSub = 600°C
Kornwachstum

Pd
T srTio,

epitaktischer Film

Abhildung 8.9: Schematische Dargdlung des dreisufigen Prozesses. Durch Pd-Abscheidung bel Tep =
250°C und Tg;, < 60°C wird @n Hlim mit (001) und {111} -orientierten Kérnern erzeugt. Durch énen
Heizschritt bal Tsy, = 600°C wird epitektisches Kornwachstum angeregt. Man erhdt einen dinnen,
geschlossenen und epitakischen Pd-HIm.

Zusammenfassend laft sich sagen, dald durch einen drei-Stufen-Prozel3 dinne epi-
taktische Pd-Filme auf SrTiO3(001) abgeschieden werden kénnen (Abbildung 8.9).
Durch das Aufdampfen von Pd bei erhdhter Substrattemperatur (Tsy,, = 250°C) wer-

den epitaktische Keime erzeugt. AnschlieRend Uberwachst man die Keime bei
Raumtemperatur und erhalt einen geschlossenen Film. Der Film besteht aus (001)
und (111)-orientierten Kérnern. Durch einen sich anschlieBenden Heizschritt, wird
epitaktisches Kornwachstum angeregt. Die (011)-Kérner wachsen auf Kosten der
(111)-Koérner bis der gesamte Pd-Film nur in der (001)[010]Pd || (001)[010]SrTiOs
-Orientierung vorliegt. Weitere Experimente haben gezeigt, daf3 es durch dieses
Verfahren moglich ist, geschlossene, epitaktische Pd-Filme mit Dicken unterhalb
von 20 nm herzustellen.
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Al MelRwerte der STM-Untersuchungen

In Tabelle Al.1 sind die MelRwerte fiur die Inseldichten in Abhangigkeit der
Substrattemperatur Tsy, und der Schichtdicke d eingetragen. Zusétzlich ist die Pd-
Bedeckung cpq flr die Temperatur Ts,, = 600°C aufgelistet. d und R wurden mit Hilfe
eines Schwinquarz bestimmt. Die Inseldichten n, wurden an mindestens zwei
verschiedenen Punkten auf der Oberflache ermittelt. Die Mel3orte lagen mehrere
mm voneinander entfernt. Die erhaltenen Werte wurden arithmetisch gemittelt. cpq
lie sich aus AES-Messungen bestimmen, die freie Weglange wurde zu | =1 nm
angenommen (siehe Kapitel 4.3.1.3). Aus der Bedeckung cpq und der Inseldichte ny
konnte durch Asq = Cpq-Ny die durchschnittliche Inselflache berechnet werden. Die
Inselgrundflache Asq und die Flache um eine Insel 1/n,, in der keine neuen Keime
gebildet werden, lal3t sich durch einen Kreis annahern. Der durchschnittlichen Insel-
Insel-Abstand kann dann aus der Differenz | der Radien der beiden Kreise bestimmt
werden (siehe Kapitel 7).
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Taw(°C); R (hm/s) d Ny Crd Ap I
(hnm) | 10°m? | %) | (m) | (hm)
700; 0,0049 0,04 2,0 1,8 9 11
0,08 2,1 2,4 12 10
0,12 2,3 3,3 14 10
0,16 2,4 4,7 20 9
0,20 2,7 59 21 8
0,24 3,3 6,9 21 7
0,28 3,4 6,9 21 7
0,32 4,1 8,6 21 6
0,36 3,6 10,0 28 6
0,40 3,0 9,8 33 7
0,44 1,9 9,7 51 9
0,48 1,6 13,3 83 9
0,52 1,6 13,5 84 10
0,56 1,2 13,6 113 12
600; 0,0049 0,04 59 2,7 5 6
0,08 8,5 54 6 5
0,12 11,0 6,4 6 4
0,16 8,2 7,9 10 5
500; 0,0049 0,04 25,0 4,4 2 3
0,08 29,0 7,5 3
0,12 13,0 9,9 4
600; 0,0010 0,04 53
0,08 53
0,12 51
0,16 50
0,24 4.7
0,32 4,6
600; 0,0083 0,04 6,7
0,08 12,0
0,12 8,7
0,16 7,0

Tabdle A1.1: Insddichten n,, bel den zugehdrigen nominelen Schichtdicken d.
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A2 Untersuchung der Grenzflache

Die Grenzflache wurde durch hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie
an den Mikroskopen JEM 4000EX und JEM AM1250 untersucht. Durch die stark
unterschiedlichen Streuquerschnitte der Materialien ergaben sich grof3e Kontrastun-
terschiede im Pd und SrTiO;. Abbildung A2.1 zeigt eine Gitterabbildung der
Pd/SrTiO;(001)-Grenzflache, die atomar scharf ist. Zusatzlich zeigt sich an der
Grenzflache keine neue Phase, die auf eine chemische Reaktion hindeuten wirde.
Trotzdem sind einige Bereiche der Grenzflache gestort. Vermutlich laufen Stufen
des SrTiO3(001)-Substrats durch die TEM-Folie.

Aufgrund der deutlichen Kontrastunterschiede und der schlechten Haftung der Pd
auf der SrTiO3(001)-Oberflache war es nicht moéglich, die Struktur der Grenzflache

guantitativ auszuwerten.
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Abhildung A2.1: Gitterabbildung der PU/STiOA(001)-Grenzfléche.
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A3 Bestimmung der Substrattemperatur

Um genaue, reproduzierbare Aufdampfexperimente durchfiihren zu kénnen muf3 die
Temperatur an der Substratoberflache bekannt sein. Um dies zu gewahrleisten wur-
den fir die beiden verwendeten Probenhaltertypen Temperatur-Eichkurven aufge-
nommen. Dabei wurde ein zusatzliches Thermoelement am Probenort befestigt und
ein Aufheiz- und Abkthlzyklus durchfahren. Die Temperaturen, die am Probenheizer
befindlichen Thermoelement und am Probenort gemessen wurden lieRen sich gra-
phisch auftragen (Abbildungen A3.1a und A3.1b). Die Temperatur wurde zusétzlich
als Funktion der Shutterposition aufgenommen, dabei ergaben sich bei gedffnetem
Shutter eine deutlich geringere Substrattemperatur. Die Messungen wurden fir die
normalen MBE-Probenteller und fir die STM-Adapterhalter durchgefihrt.
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Abbildung A3.1: Kdibrieungskurven fir die Subdtratemperatur (Temperatur Probe) und die
Temperaiur, die am Heizer herrscht. @) Eichkurve fir 3-Zoll MBE-Hdter, b) fur STM-Adapterhdter.
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