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Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung und Untersuchung metallischer bin�arer

Nanostrukturen. Ziel war das Studium der Beein
ussung des Ordnungsverhaltens in bin�aren

Legierungen unter limitierten Dimensionen.

Zur Probenherstellung wurden zwei m�ogliche Wege beschritten. Im ersten wurden Gold-

Nanopartikel auf der Basis einer Mizellenmethode auf einer Nb-(110)-Ober
�ache abgeschie-

den und durch Streuung von Synchrotronstrahlung untersucht. Dabei konnte die Kristalli-

nit�at der aus dem chemischen Abscheidungsprozess hervorgegangenen Gold-Nanopartikel ge-

zeigt werden. Die kristallinen Orientierungen wiesen jedoch keine Vorzugsrichtung auf. An-

schlie�end wurden diese Gold-Nanokristalle molekularstrahlepitaktisch mit Kupfer bedampft.

Die durch Di�usion in einem Temperprozess entstandenen bin�aren Legierungen unterschied-

licher St�ochiometrie wurden wieder r�ontgenographisch untersucht. Dabei konnten Braggre-


exe in Pulvergeometrie vermessen werden, die den Gitterkonstanten verschiedener Cu-Au-

Legierungen zugeordnet werden k�onnen. Da keine Vorzugsorientierung der bin�aren Nanopar-

tikel vorlag, war die Intensit�at der Streusignale zu gering, um Intensit�aten von �Uberstruktur-

re
exen temperaturabh�angig zu vermessen.

Als zweite M�oglichkeit wurden d�unne Cu3Au-(111)-Filme durch Molekularstrahlepitaxie her-

gestellt und auf ihre Kristallinit�at und ihren Ordungsgrad hin untersucht. Ein geeigneter

Film wurde zur elektronenstrahllithographischen Weiterbehandlung ausgew�ahlt. In Zusam-

menarbeit mit dem Institut f�ur Werksto�wissenschaften in Dresden wurde die Anwendbarkeit

�ublicher Photolacke bez�uglich des zu strukturierenden Materials Cu3Au optimiert und schlie�-

lich die Nanostrukturierung eines Films durchgef�uhrt. Dabei erwies sich der in der Fertigung

von Halbleiter-Nanostrukturen verbreitete Positivlack PMMA als ungeeignet, denn das hohe

R�uckstreuverm�ogen des relativ schweratomigen Materials Cu3Au f�uhrte in Verbindung mit

der in lateraler Richtung hohen Dichte der zu schreibenden Strukturen zu einem starken

Proximity-E�ekt. Diese Nachteile konnten bei Verwendung des Negativlackes ARN teilweise

vermieden werden. Eine Optimierung der Lithographieparameter Dwell-time zu 4,5 �s und

Settling-time zu 10 ms erlaubte die Strukturierung einer Fl�ache von 1x1 mm2 bei einer Struk-

turierungszeit von ca. 160 h. Es wurden Quader mit einer quadratischen Grund
�ache von

200x200 nm2 geschrieben. Der Abstand der Quader betrug jeweils 400 nm. Ihre Dicke ent-

sprach der urspr�unglichen Filmdicke von 13 nm. Auf der beschriebenen Fl�ache entstand somit

ein zweidimensionales kubisch primitives �Ubergitter der Gitterkonstante 400 nm bestehend

aus insgesamt etwa 5,6 Millionen Quadern. In den sich anschlie�enden Streuexperimenten mit

Synchrotronstrahlung konnte gezeigt werden, dass die Kristallinit�at und der Ordnungsgrad

erhalten geblieben waren. Die Modulation der Braggre
exe des Cu3Au-Kristallgitters durch

das Quader-�Ubergitter wurde untersucht, um Aufschluss �uber seine Periodizit�at auf mesosko-

pischer Skala zu erhalten. Zus�atzlich wurde der Ein
uss der Koh�arenz der Messanordnung

auf die Sichtbarkeit der Satellitenre
exe gezeigt. Dazu wurde eine Variation der e�ektiven

Koh�arenzl�ange durch eine �Anderung der Blendeneinstellungen durchgef�uhrt. Dies war insbe-
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sondere notwendig, um eine Separierung der Ein
�usse von Proben- und Strahlqualit�at in den

Messdaten zu erm�oglichen. In einem hier entworfenen Modell der partiellen Koh�arenz, welches

an die Messdaten f�ur verschiedene Koh�arenzl�angen angepasst wurde, wird zwischen diesen

E�ekten unterschieden. Die Messungen an den �Ubergitterre
exen, an die dieses Modell ange-

passt wurde, wurden entlang der [10]-Richtung des Quadergitters durchgef�uhrt. Die eigentliche

zweidimensionale Struktur des �Ubergitters zeigt sich allerdings erst f�ur Richtungen, die von

dieser oder ihrer dazu senkrechten Richtung abweichen. Bei einer Messung in der [32]-Richtung

des �Ubergitters stellte sich zus�atzlich der Ein
uss der Anisotropie des Koh�arenzvolumens der

Synchrotronstrahlung als entscheidend bei der Interpretation der Messdaten heraus. Diese

koh�arenten Messungen zeigten, dass sich die Streusignale eines gro�en Anteils der Mosaik-

bl�ocke in den Nanoquadern inkoh�arent �uberlagerten. Dies ist ein Hinweis auf die Ver�anderung

der Kristallstruktur an den R�andern der Nanoquader, hervorgerufen durch den physikalischen

Ionen-�Atzprozess, also dem Beschuss mit Argon-Ionen.

Das Hauptziel bei der Untersuchung der nanostrukturierten Probe war jedoch die Unter-

suchung des Ordungs-Unordnungs-Phasen�uberganges in den Nanoquadern. Die Temperatur-

abh�angigkeit des Ordnungsgrades in den Nanoquadern konnte dabei In-Situ mit der des

d�unnen Films verglichen werden. Dies war m�oglich, da auch nach dem lithographisch be-

dingten �Atzprozess ein Filmstreifen am Rand der Probe verblieb, welcher vom Probenhalter

w�ahrend des �Atzens abgedeckt worden war. Trotz instrumenteller Probleme bei der Messung

der absoluten Temperatur konnte somit der Ein
uss der Nanostrukturierung auf die Pha-

sen�ubergangstemperatur im Vergleich zum d�unnen Film nachgewiesen werden. Beim d�unnen

Film wurde das erwartete Phasen�ubergangsverhalten qualitativ best�atigt; die intergrierte In-

tensit�at im �Uberstrukturre
ex, d. h. die Ordnung, begann etwa 100ÆC unterhalb der Pha-

sen�ubergangstemperatur kontinuierlich abzunehmen. Dahingegen ergab sich eine dramatische

Verringerung der Phasen�ubergangstemperatur in den Nanoquadern. Hier war die Intensit�at

im �Uberstrukturre
ex bereits mehr als 200ÆC unterhalb der Phasen�ubergangstemperatur des

d�unnen Films zerfallen.
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1 Einleitung

Die Herstellung von Nanostrukturen aus verschiedenen Materialien, d. h. das Schneidern von

individuellen Strukturen im Submikrometerbereich, ist seit mehr als einem Jahrzehnt von

gro�em technologischen Interesse [1]. Insbesondere in der Herstellung von Massenspeichern in

der Halbleiter- und Computertechnologie bedeutet jede Verkleinerung der Strukturen einen

Gewinn an Speicherkapazit�at und Geschwindigkeit, denn eine h�ohere Dichte von Speicherele-

menten und Transistoren ist entscheidend f�ur eine schnellere Adressierung aufgrund k�urzerer

Signallaufzeiten. Metallische Nanostrukturen kommen mehr und mehr im Bereich der digitalen

Optiken zum Einsatz. Die Verdrahtung der einzelnen Pixel in Fl�ussigkristalldisplays sowie die

Herstellung immer kleinerer, durchsichtiger Kondensatorplatten sind Anwendungen f�ur nano-

strukturierte d�unne Metall�lme. Die thermodynamischen Eigenschaften und die Kristallinit�at

solch kleiner Strukturen erfahren mit abnehmender Strukturgr�o�e jedoch eine zunehmende

Beein
ussung durch Ober
�achen- und Grenz
�achene�ekte. Die relative Anzahl der Atome in

einem Nanokristall, die eine Symmetriebrechung des periodischen Coulombpotentials durch

die endliche Ausdehnung des Kristalls erfahren, d. h. die Anzahl der Atome, welche sich in

der Ober
�ache be�nden, ist dann ein signi�kanter Teil der Gesamtzahl der Atome. Diese

Ver�anderungen der Eigenschaften kondensierter Materie unter limitierten Dimensionen kann

sowohl eine Beeintr�achtigung in ihrer Anwendbarkeit, als auch v�ollig neue M�oglichkeiten in

der Anwendung bedeuten. Oberhalb einer kritischen Temperatur verschwinden die optischen

Eigenschaften dieses Phasen�ubergangs und somit auch die Anwendbarkeit des Fl�ussigkristalls

in Displays. Ein Studium der Ver�anderung von Eigenschaften aufgrund von Ver�anderungen

der Systemgr�o�e wird also weiterhin eine wichtige Rolle in der technologischen Entwicklung,

aber insbesondere auch in der Grundlagenforschung, spielen.

Zum Studium von Phasen�uberg�angen werden h�au�g geeignete Modellsysteme herangezogen.

In dieser Arbeit soll der Ordnungs-Unordnungs-Phasen�ubergang von Cu3Au-Nanostrukturen

untersucht und mit vorangegangenen Arbeiten �uber Voumenkristalle, Ober
�achen und d�unne

Filme verglichen werden. Grunds�atzlich gestaltet sich die Untersuchung von E�ekten in Ober-


�achen und Nanostrukturen (h�au�g als sogenannte Quantendots bezeichnet) mit R�ontgen-

streumethoden als schwierig, da die Zahl der streuenden Atome gering ist. Durch die heute

verf�ugbaren hochbrillianten Synchrotronstrahlungsquellen lassen sich jedoch auch Streueperi-

mente an Nanostrukturen durchf�uhren, die eine pr�azise Analyse deren atomarer Eigenschaften

erm�oglichen. Durch die hohe Koh�arenz dieser Strahlungsquellen k�onnen (periodische) Anord-

nungen von Nanostrukturen auf einer mesoskopischen Skala untersucht werden; dies f�uhrt zu

einer charakteristischen Intensit�atsverteilung im reziproken Raum. Die gemessenen Streuin-

tensit�aten erfahren ausserdem eine Beein
ussung durch das Koh�arenzvolumen des Strahls.

Daher k�onnen lateral geordnete Nanostrukturen, wie sie in dieser Arbeit untersucht werden,

auch andererseits zur Charakterisierung des Koh�arenzvolumens der Synchrotronstrahlung her-

angezogen werden.



7

"
On peut ranger les hommes en hommes de droite et
en hommes de gauche, en bossus et non bossus, en
fascistes et en d�emocrates, et ces distinctions sont in-
attaquables. Mais la v�erit�e, vous le savez, c'est ce qui
simpli�e le monde et non ce qui cr�ee le chaos. La v�erit�e,
c'est le langage qui d�egage l'universel.\

Antoine de Saint- �Exup�ery,
"
Terre des hommes\,

(1939).

2 Theoretische Grundlagen

2.1 Grundlagen der kinematischen Streutheorie

Im folgenden Kapitel soll eine �Ubersicht �uber die mathematische Beschreibung der R�ontgen-

streuung, wie sie in dieser Arbeit ben�otigt wird, gegeben werden. Der Streuung an kristallinen

Materialien liegt selbstverst�andlich diejenige an Elektronen und Atomen zugrunde. F�ur eine

Betrachtung der Streuung an Elektronen und Atomen sei auf den Anhang verwiesen.

2.1.1 R�ontgenstreuung an Volumen-Kristallen

Volumen-Kristalle sind in jeder Raumrichtung unendlich ausgedehnte periodische Strukturen,

in denen die Atomabst�ande typischerweise in der Gr�o�enordnung der R�ontgenwellenl�ange lie-

gen. Aus praktischen Gr�unden wird bei der Beschreibung der Streusignale ein sogenanntes

reziprokes Gitter verwendet, dessen De�nition und N�utzlichkeit hier noch einmal kurz gezeigt

werden soll. Zun�achst zum Begri� des Kristallgitters:

Ein Kristallgitter besitzt eine den gesamten Raum ausf�ullende, in allen drei Dimensionen

translationssymmetrische Struktur. Man kann sich diese aus Parallelepipeden aufgebaut den-

ken, welche durch drei primitive Translationen ~a1, ~a2 und ~a3 ineinander �uberf�uhrt werden

k�onnen. Das bedeutet, dass jeder Punkt dieses Gitters durch eine Translation der Form

~T = n1~a1 + n2~a2 + n3~a3 (2.1)

erreicht werden kann. F�ur viele Darstellungen physikalischer Sachverhalte verwendet man je-

doch das reziproke Gitter. Seine primitiven Translationen ~bi sind �uber das direkte Gitter wie

folgt de�niert:

~bi = 2�
~aj � ~ak

~ai (~aj � ~ak)
(2.2)

Dies ist unter Verwendung des Kroneckersymbols Æik gleichbedeutend mit

~ai
~bk = 2�Æik:

Dementsprechend l�asst sich auch jeder Verbindungsvektor ~G innerhalb des reziproken Gitters

durch Kombinationen der Form

~G = h~b1 + k~b2 + l~b3 (2.3)

darstellen, wobei h, k und l die Millerschen Indices sind.

Insbesondere bei der Beschreibung periodischer Raumstrukturen erweist sich diese De�nition
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des reziproken Gitters als sehr hilfreich. Dies soll anhand einer kurzen Betrachtung der Laue-

schen Gleichungen, welche man h�au�g als eine Grundlage der R�ontgenbeugung bezeichnet,

gezeigt werden. Man betrachte zun�achst die Streuung an einer eindimensionalen Kette von

Atomen mit dem Gittervektor ~a1:

Abbildung 2.1: Schematische Streuanordnung an einem eindimensionalen atomaren Gitter mit
dem Gittervektor ~a1 als primitiver Translation.

Konstruktive Interferenz tritt in dieser Streuanordnung auf, wenn der Gangunterschied ein

ganzzahliges Vielfaches der Wellenl�ange � ist, also wenn die folgende Lauegleichung erf�ullt ist:

~a1

�
~S � ~S0

�
= h�: (2.4)

Dabei sind ~S und ~S0 Richtungseinheitsvektoren von einfallender und gebeugter Welle. Man

beobachtet folglich konstruktive Interferenz auf einem Kegelmantel um die Achse in Richtung

von ~a1, wie bereits in Abbildung 2.1 angedeutet. Betrachtet man nun zus�atzlich eine zweite

Raumrichtung, so erh�alt man eine zweite Lauegleichung:

~a2

�
~S � ~S0

�
= k� (2.5)

Beide f�uhren ihrerseits zu konstruktiver Interferenz auf Kegelm�anteln. Ihr gemeinsamer Schnitt

ist in Abbildung 2.2 gezeigt und liefert zwei diskrete Richtungen, f�ur die die Beugungsbedin-

gung erf�ullt ist.

Abbildung 2.2: Richtungen der gestreuten Intensit�at im Falle eines zweidimensionalen atoma-
ren Gitters
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Bei Ber�ucksichtigung der dritten Raumrichtung durch die dritte Lauegleichung

~a3
�
~S � ~S0

�
= l� (2.6)

wird klar, dass dieser Kegelmantel nicht notwendigerweise eine der obigen Schnittgeraden

enthalten muss. Bei vorgegebener Wellenl�ange � tritt Interferenz also nicht f�ur beliebige Ein-

fallsrichtungen auf. Mit Hilfe der obigen De�nition des reziproken Gitters lassen sich jedoch

die drei Lauegleichungen zusammenfassen: Die Gleichungen (2.4)-(2.6) werden jeweils mit ~b1,

~b2 und ~b3 multipliziert und es ergibt sich

~S � ~S0 =
�

2�
~G:

Mit der De�nition des Wellenzahlvektors

~k =
2�

�
~S (2.7)

erh�alt man die Bragg-Bedingung

~q = ~k � ~k0 = ~G: (2.8)

Dabei wird ~q als Impuls�ubertrags- oder Streuvektor bezeichnet. Im Teilchenbild ist ~k der Im-

puls des Photons. Gleichung (2.8) kann also als Auswahlregel f�ur die �Anderung des Wellenvek-

tors bei elastischer Streuung gelten. Graphisch ist diese Gleichung in der Ewaldkonstruktion

dargestellt: Der Wellenvektor der einfallenden Welle ~k0 zeige auf einen Punkt des reziproken

Gitters. Da bei elastischer Streuung k = k0 ist, muss der Wellenvektor der gestreuten Welle

auf einer Kugel mit Radius k0 liegen (Symbole ohne Vektorpfeil bezeichnen den Betrag des

Vektors). Schneidet diese sogenannte Ewaldkugel weitere reziproke Gitterpunkte, so ist die

Gleichung (2.8) erf�ullt und man beobachtet in dieser Richtung eine Æ-Funktionsartige Inten-

sit�atsverteilung (Re
ex). Graphisch ist dies in Abbildung 2.3 gezeigt.

Abbildung 2.3: Richtung der gestreuten Intensit�at in der Ewaldkonstruktion
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2.1.2 R�ontgenstreuung an kleinen imperfekten Kristallen

Die kinematische Betrachtungsweise der R�ontgen-Streuung an Kristallen ist nur dann exakt

g�ultig, falls keine Mehrfachstreuung von Photonen auftritt. Im Wellenbild bedeutet dies, dass

nur die einfallende ebene Welle gestreut wird und die bereits gestreuten Anteile nicht mehr

mit Ladungen wechselwirken. Grundlegend f�ur die Anwendbarkeit der kinematischen Streu-

theorie ist deshalb die Streuung an imperfekten Kristallen. Die perfekt einkristallinen Bereiche

(Mosaikbl�ocke) innerhalb solcher Kristalle sind dann so klein, dass eine Mehrfachstreuung von

Photonen vernachl�assigt werden kann. Insbesondere bleibt dann bei der kinematischen Be-

trachtung eine Schw�achung des Prim�arstrahls durch die elastische Streuung unber�ucksichtigt.

Da in der vorliegenden Arbeit strukturierte d�unne Filme behandelt werden, sind au�erdem

Absorptionse�ekte vernachl�assigbar klein.

Zun�achst soll die Streuung an einem kleinen Einkristall betrachtet werden: Die Ausdehnung

des Einkristalls sei klein gegen�uber den Entfernungen Quelle-Probe und Probe-Detektor, so

dass in guter N�aherung mit einer ebenen Welle gerechnet werden kann. In Anlehnung an das

Streuproblem f�ur Elektronen und Atome, welches zu den Gleichungen (A.18) und (A.21) f�uhrt

(siehe Anhang), kann das im Anhang vorgestellte Streuverhalten durch Aufsummieren �uber

alle Atome eines Kristalls erweitert werden. F�ur die Streuamplitude folgt dann aus (A.18)

und (A.21) sowie der De�nition f�ur ~q aus (2.7) und (2.8) im Falle eines tetragonalen (oder im

Spezialfall kubischen) Kristallblocks mit Kantenl�angen Nxax, Nyay und Nzaz:

EKrist: (~q) =
E0e

2

mc2R

Nx�1X

jx=0

Ny�1X

jy=0

Nz�1X

jz=0

MX

m=1

fm (~q) ei~q~rmei(jxaxqx+jyayqy+jzazqz) (2.9)

Wobei die ai die Basisl�angen und die Niai die Kantenl�angen des Blocks durch Multiplikation

mit der Anzahl der Elementarzellen repr�asentieren. fm(~q) steht dabei f�ur den Atomformfaktor

aus Gleichung (A.21). Im zweiten Exponentialterm wird der Streuvektor ~q (mit den Kompo-

nenten qi) mit dem Ortsvektor einer Elementarzelle ~a (mit den Komponenten ai) multipliziert.

~rm beschreibt die Lage des Atoms m in der Elementarzelle. Aufgrund der n�aherungsweisen

Kugelsymmetrie der Atomformfaktoren (diese N�aherung ist insbesondere bei den in dieser

Arbeit untersuchten Metallen sehr gut erf�ullt), l�asst sich die innere Summe zum sogenannten

Strukturfaktor f�ur die Elementarzelle zusammenfassen:

F (~q) =
MX

m=1

fm (q) ei~q~rm : (2.10)

Hierbei h�angen die Atomformfaktoren immer noch vom Betrag des Streuvektors ~q ab. Die

Wahl des Summierungsbeginns bei ji=0 bis Ni� 1 erlaubt eine analytische Zusammenfassung

der Summen zu geometrischen Reihen in der Form

Nx�1X

jx=0

eiaxqx =
eiaxqxNx � 1

eiaxqx � 1
: (2.11)
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Als physikalische Messgr�o�e ist nur die Intensit�at I / EE� zug�anglich, d. h. das Absolutqua-

drat von Gleichung (2.11) ist wesentlich; man erh�alt:

I = I0F
2
sin2

�
qx

2
axNx

�

sin2
�
qx

2
ax

�
sin2

�
qy

2
ayNy

�

sin2
�
qy

2
ay

�
sin2

�
qz

2
azNz

�

sin2
�
qz

2
az

� : (2.12)

Hierbei wurden die Vorfaktoren zu I0 zusammengefasst. F�ur jede Raumrichtung enth�alt Glei-

chung (2.12) einen Term der Form

I /
sin2

�
q

2
aN

�

sin2

�
q

2
a
� : (2.13)

Dies ist die aus der Optik bekannte Interferenzfunktion eines Gitters mit N Spalten im Abstand

a [2]. Wie sich durch Betrachtung des Nenners erkennen l�asst, wei�t sie an den Stellen q

2
a =

0; �; 2� : : : scharfe Maxima auf, analog den Hauptmaxima des optischen Gitters. F�ur N = 10

und a = 1 ist die normierte Intensit�at aus Gleichung (2.13)in Abbildung 2.4 in beliebigen

L�angeneinheiten aufgetragen. F�ur ein Kristallgitter der Gitterkonstante ax = 1 �A w�are q

der Betrag des Streuvektors in x-Richtung, also qx, und die Hauptmaxima an den Stellen

2�; 4�; 6� : : :�A�1 w�aren die Braggre
exe (100), (200), (300), . . . .

Abbildung 2.4: Die normierte Interferenzfunktion
sin

2( q
2
aN)

sin
2( q

2
a)

f�ur N=10 und a=1 �A. Erkennbar

sind die Hauptmaxima an den Stellen q = 2�; 4�; 6� �A �1.

Die Nebenmaxima werden im Verh�altnis zu den Hauptmaxima mit steigendem N kleiner

und r�ucken n�aher zusammen. Im Falle der Streuung von einem imperfekten Volumenkristall

werden deshalb diese Nebenmaxima jedoch nicht beobachtet: In einem sogenannten ideal im-

perfekten Volumenkristall sind die einzelnen einkristallinen Bl�ocke gegeneinander verkippt

[3]. Dies ist schematisch in Abbildung 2.5 angedeutet. Diese Eigenschaft bezeichnet man als



12

Mosaizit�at. Nun werden in der Realit�at die Nebenmaxima ihre Lage und H�ohe mit N auf-

grund einer Gr�o�enverteilung der Mosaikbl�ocke variieren [2]. Dies f�uhrt durch �Uberlagerung

zu einem glatten Anstieg des Hauptmaximums, also des Bragg-Peaks. Das bedeutet, dass f�ur

jeden Mosaikblock die Streuintensit�at aus einer koh�arenten Summe gem�a� Gleichung (2.13)

resultiert. Die Bl�ocke ihrerseits werden dann inkoh�arent �uberlagert, d. h. ihre Intensit�aten

werden addiert. Im allgemeinen werden die einzelnen Mosaikbl�ocke jedoch keine Quaderform

besitzen. Damit entf�allt f�ur einen Volumenkristall die Wohlde�niertheit von N in Gleichung

(2.13) und die Nebenmaxima w�aren selbst f�ur einzelne Bl�ocke schon gegl�attet. Die Existenz

der scharfen Hauptmaxima ist davon jedoch nicht betro�en. Deren Lage im q-Raum ist von

N unabh�angig und nur durch die (mittlere) Gitterkonstante a des Kristalls bestimmt, die

ja f�ur jeden Mosaikblock gleich ist. Die Halbwertsbreite der Hauptmaxima ist jedoch stark

von N abh�angig. Dies verdeutlicht noch einmal den schon in Gleichung (A.18) erkennbaren

Zusammenhang zwischen der Elektronendichte im Realraum und dem reziproken Gitter im

q- oder reziproken Raum durch Fouriertransformation: Scharfe Signale im q-Raum bedingen

lange Periodizit�aten im Realraum. Die Breite eines Bragg-Peaks birgt also Information �uber

die Partikel- oder Mosaikblockgr�o�e oder �uber Kristallqualit�aten, wie z. B. die r�aumliche Kon-

stanz der Gitterabst�ande, die durch Verzerrungen gest�ort sein kann. Im letzteren Fall spricht

man von Verzerrungsverbreiterung.

Abbildung 2.5: Darstellung eines ideal imperfekten Kristalls (aus [3]).

2.1.3 R�ontgenstreuung an d�unnen Filmen

Als Sonderfall eines ideal imperfekten Kristalls kann ein d�unner kristalliner Film angesehen

werden, welcher in Richtung seiner Ober
�achennormalen jeweils nur aus einem Mosaikblock

besteht. (Es soll dabei nicht ausgeschlossen werden, dass es auch perfekte Kristall�lme geben

kann.) Auch er kann eine Mosaizit�at aufweisen, besitzt jedoch eine Dicke, die geringer ist als

die durchschnittliche Mosaikblockgr�o�e. Die Richtung der Filmnormalen zeichnet sich deshalb

als Streurichtung besonders aus. Meist wird sie als z-Richtung indiziert. Gew�ohnliche Bezeich-

nungen f�ur Messungen der Streuintensit�at sind \Out-of-Plane-Richtung\ oder \q?\. Da x-

und y- Richtungen sogenannte \In-Plane-Richtungen\ sind, werden Messungen entlang dieser

Richtungen h�au�g als \qk\-Scans bezeichnet (siehe Kapitel 3.4). Die Form der Bragg-Peaks

im reziproken Raum unterscheidet sich beim d�unnen Film in der q? Richtung essentiell vom

imperfekten Volumenkristall (siehe voriges Kapitel). Eine schematische Darstellung eines sol-
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chen d�unnen Films ist in Abbildung 2.6 gezeigt. Die in dieser Arbeit behandelten Cu3Au-Filme

erf�ullen weitgehend diese Vorstellung.

Abbildung 2.6: Ein d�unner Film, hier dargestellt als Sonderfall eines ideal imperfekten Kri-
stalls. In dieser Ansicht ist eine Verkippung der Netzebenennormalen um die Ober
�achennor-
male dargestellt (Out-of-Plane Mosaizit�at). Die einzelnen Mosaikbl�ocke k�onnen auch in der
Filmebene leicht gegeneinander verkippt sein (In-Plane-Mosaizit�at).

Beim d�unnen Film liegt nun der Sonderfall vor, dass in z-Richtung der Kristall und somit

auch seine Mosaikbl�ocke relativ ebene, parallele Begrenzungs
�achen (Ober
�ache und Grenz-


�ache zum Substrat, bzw. Bu�er) besitzen, d.h. die Nebenmaxima aus Gleichung (2.13) sind

f�ur einen solchen Mosaikblock beobachtbar, wenn die Dicke des Films der Gr�o�e der Mosa-

ikbl�ocke entspricht. Des Weiteren besitzen die Mosaikbl�ocke in z-Richtung nur eine geringe

Gr�o�enverteilung, d.h. die Anzahl der Netzebenen N , die in Gleichung (2.13) die Anzahl der

Spalte repr�asentiert, ist f�ur einen d�unnen Film relativ scharf de�niert. Nz in Gleichung (2.12)

ist also f�ur ann�ahernd jeden Mosaikblock gleich. Selbst bei inkoh�arenter �Uberlagerung der

Streusignale der einzelnen Mosaikbl�ocke bleiben diese Nebenmaxima sichtbar und werden als

Laueoszillationen bezeichnet. Abbildung 2.7 zeigt diese Laueoszillationen aus Gleichung (2.13)

als Ausschnittvergr�o�erung von Abbildung 2.4 in logarithmischer Auftragung.

Abbildung 2.7: Laueoszillationen eines d�unnen Films nach Gleichung (2.13) in logarithmischer
Auftragung der Ordinate.
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Ihr Abstand im reziproken Raum entspricht der Schichtdicke, wie sich wiederum mit Hilfe der

klassischen Optik zeigen l�asst: Der Abstand der Nebenmaxima ist abh�angig von der Anzahl

der Spalte sowie dem Spaltabstand. Ist also aus der Lage des Hauptmaximums der Netzebe-

nenabstand, also der Abstand der Streuquellen, bestimmt, so l�asst sich aus dem Abstand der

Nebenmaxima die Anzahl der streuenden Netzebenen in z-Richtung ermitteln, woraus sich

wiederum die Schichtdicke ergibt.

In qk-Richtung besitzt ein solcher Film keine besondere Auszeichnung gegen�uber einem ide-

al imperfekten Volumenkristall. Sind die Laueoszillationen aufgrund schlechter Ober
�achen-

oder Grenz
�achenqualit�at nicht mehr existent, so l�asst sich die Filmdicke, oder gegebenenfalls

die Gr�o�e der Mosaikbl�ocke in z-Richtung aus der Halbwertsbreite des zentralen Maximums

absch�atzen. Hierbei hilft die Betrachtung des fourieranalytischen Zusammenhangs zwischen

der Periodizit�at der Elektronendichte und der Breite des Streusignals (vergleiche: L�ange eines

Wellenzuges bezogen auf die Linienbreite in Kapitel 2.2):

�q ��z �= 2� (2.14)

wobei �z die Gr�o�e des einkristallinen Bereichs bedeutet und �q die Halbwertsbreite des

Streusignals im reziproken Raum. Mit der De�nition des Streuvektors in Gleichung (A.19)

kann man dies im Winkelraum ausdr�ucken. Dabei ist � der Anstellwinkel der Probe gegen den

Prim�arstrahl und 2� der Streuwinkel zwischen Prim�arstrahl und Detektionsrichtung. F�ur einen

gekoppelten �-2�-Scan im Verh�altnis 1:2 (siehe Kapitel 3.4) bei einer verwendeten Wellenl�ange

� folgt dann f�ur �q :

�q =
4� cos �

�
��: (2.15)

Damit ergibt sich f�ur �z

�z =
2�

�q
=

�

2�� cos �
(2.16)

wobei �� und � �uber
�(2�)

2
bzw. 2�

2
festgelegt sind (Winkelangaben im Bogenma�). Eine

geometrische Herleitung von Gleichung (2.16) �ndet sich in [3]. Aus diesen Betrachtungen

l�asst sich nun qualitativ die Intensit�atsverteilung im reziproken Raum f�ur einen d�unnen Film

wie in Abbildung 2.6 darstellen:

Abbildung 2.8: Schematische Intensit�atsverteilung im reziproken Raum eines d�unnen Cu3Au-
(111)-Films in der (110)-Ebene. In qz-Richtung sind schematisch Laueoszillationen einge-
zeichnet.
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Man erwartet Laueoszillationen in der qz-Richtung sowie eine der Mosaikblockgr�o�e entspre-

chende Breite der Re
exe in den qk-Richtungen. Bei den hier zu behandelnden Cu3Au-Filmen

war diese In-Plane Mosaikblockgr�o�e jeweils um einen Faktor 2-3 gr�o�er als die Filmdicke [4].

In Abbildung 2.8 ist die Intensit�atsverteilung am Cu3Au-(111)-Re
ex f�ur einen Cu3Au-(111)-

Film in der (110)-Ebene des reziproken Raumes dargestellt.

2.1.4 R�ontgenstreuung an einem nanostrukturierten Film

Die Besonderheiten der Intensit�atsverteilung im reziproken Raum f�ur den oben beschriebenen

Fall eines d�unnen Films ergaben sich in qz-Richtung. Im Falle eines lateral nanostrukturierten

d�unnen Films sind jedoch die beiden unabh�angigen In-Plane-Richtungen im allgemeinen nicht

mehr gleichberechtigt. Im Folgenden soll der Ein
uss eines Gitters von Quadern auf die In-

tensit�atsverteilung betrachtet werden, die aus einem d�unnen Film herausgeschnitten wurden.

Es treten dabei zun�achst zwei f�ur das Streuverhalten wesentliche neue Gr�o�en auf:

� Die Kantenl�ange L der Quader.

� Der Abstand D zwischen zwei benachbarten Quadern, der in x- und y-Richtung gleich

sein soll.

Diese Struktur ist in Abbildung 2.9 gezeigt.

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung eines nanostrukturierten Cu3Au-Films. L ist die
Kantenl�ange der quadratischen Quader, ihr Abstand betr�agt D.

Unterschreitet die Gr�o�e L nun deutlich die Mosaikblockgr�o�e des epitaktischen Films, so wird

eine gro�e Anzahl der Quader die Eigenschaft eines perfekt einkristallinen Quaders aufwei-

sen, obgleich die Kristallgitter der verschiedenen Quader etwas gegeneinander verkippt sein

k�onnen. Die Streuamplitude eines solchen Quaders w�are dann wie in Gleichung (2.9) herge-

leitet. Zus�atzlich muss �uber alle Quader in x- und y-Richtung aufsummiert werden. F�ur eine

einfallende ebene Welle, die an zwei benachbarten Quadern gestreut wird, bedeutet dies einen

Phasenunterschied, der durch den Faktor ei~q
~D ausgedr�uckt wird. ~D zeigt dabei von einem Qua-

der zum benachbarten, wobei sich der erste im Ursprung be�nde. F�uhrt man f�ur die Quader

einen Lau�ndex sx in x- und sy in y-Richtung ein, so erh�alt man f�ur ein Feld aus Quadern

unter Verwendung von Gleichung (2.9) eine Streuamplitude der Form

E (~q) =
E0e

2

mc2R

Sx�1X

sx=0

Sy�1X

sy=0

ei(sxDqx+syDqy)
Nx�1X

jx=0

Ny�1X

jy=0

Nz�1X

jz=0

F (~q) ei(jxaxqx+jyayqy+jzazqz): (2.17)



16

Auch hier k�onnen alle Summen als geometrische Reihen geschrieben werden und es ergibt sich

f�ur die Intensit�atsverteilung analog zu Gleichung (2.12):

I = I0F
2
sin2

�
qx

2
DSx

�

sin2
�
qx

2
D
�

sin2
�
qy

2
DSy

�

sin2
�
qy

2
D
�

sin2
�
qx

2
axNx

�

sin2
�
qx

2
ax

�
sin2

�
qy

2
ayNy

�

sin2
�
qy

2
ay

�
sin2

�
qz

2
azNz

�

sin2
�
qz

2
az

� : (2.18)

Man erh�alt also f�unf verschiedene oszillierende Terme, wovon der letzte die Schichtdickenos-

zillationen eines d�unnen Films beschreibt, wie bereits in Abbildung 2.7 veranschaulicht. Die

ersten zwei oszillierenden Terme beschreiben die Interferenzfunktion f�ur ein zweidimensiona-

les optisches Gitter der Gitterkonstante D, hier also des zweidimensionalen Quader�ubergitters.

Der dritte Term beschreibt Laueoszillationen in x-Richtung der Form

I /
sin2

�
qx

2
axNx

�

sin2
�
qx

2
ax

� : (2.19)

Das Gleiche gilt f�ur den vierten Term in y-Richtung. Dies sind Oszillationen, wie sie bereits

am d�unnen Film in z-Richtung diskutiert worden sind. Um im Bild der klassischen Optik zu

bleiben, kann ihnen jedoch auch die Rolle der Fraunhoferschen Beugung am Einzelspalt der

Spaltbreite L zugeordnet werden, die als Einh�ullende die Interferenzfunktion des optischen

Gitters moduliert. F�ur ihre Intensit�atsverteilung gilt in x-Richtung [2]:

I /
sin2

�
qx

2
L
�

�
qx

2
L
�
2

(2.20)

Die Analogie des Beugungsmusters zu dem von Gleichung (2.19) ergibt sich durch folgende

Betrachtung: Die Lage der Hauptmaxima von Gleichung (2.19), also der Position der Bragg-

Peaks, wird durch die Nullstellen des Nenners bestimmt. Der schneller oszillierende Z�ahler

bestimmt die Nebenmaxima, also die Laueoszillationen. Da die L�ange eines Quaders, z. B. in

x-Richtung, L betr�agt und somit L = axNx gilt, sind die durch die Gleichungen (2.19) und

(2.20) beschriebenen Oszillationen in der N�ahe der Bragg-Peaks gleich. F�ur gro�e qx-Werte,

also in diesem Fall f�ur Bragg-Peaks mit nicht verschwindendem In-Plane-Impuls�ubertrag, mu�

jedoch eine genauere Betrachtung von Gleichung (2.20) erfolgen: In der klassischen Optik tritt

das Fraunhofersche Beugungsbild um das zentrale Maximum der Quelle auf. Diese Quelle ist

in unserem Fall die Braggre
exion und nicht etwa der Prim�arstrahl. qx in Gleichung (2.20)

ist also nicht als absoluter Wert von qx zu betrachten, sondern als qx-Wert relativ zum Wert

qxBragg des Bragg-Peaks einzusetzen:

IF /
sin2

�
qx�qx

Bragg

2
L
�

�
qx�qx

Bragg

2
L
�2 (2.21)

Um wieder auf Gleichung (2.18) zur�uckzukommen, kann die gestreute Intensit�atsverteilung I

solcher quaderf�ormigen Nanostrukturen geschrieben werden als
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I = Gitterbeugungsfunktion (L;D) � F (~q) � Filmlaueoszillationen

= Interferenzfunktion (D) � Fraunhoferfunktion (L) � F (~q) � Filmlaueoszillationen:

(2.22)

F�ur ein Gitter mit L = 1000 �A und D = 4000 �A und einer Mosaikblockgr�o�e wesentlich gr�o�er

als 1000 �A ist diese Intensit�atsverteilung um einen Bragg-Peak in x-Richtung in Abbildung

2.10 gezeigt.

Abbildung 2.10: Berechnete Intensit�atsverteilung eines qx-Scans an einen Bragg-Peak von
perfekt kristallinen quaderf�ormigen Nanostrukturen der Gr�o�e L=1000 �A und des Abstan-
des D= 4000 �A gem�a� Gleichung (2.22). Die gestrichelte Einh�ullende deutet die In-Plane-
Laueoszillationen bzw. die Fraunhofersche Spaltbeugungsfunktion eines individuellen Quaders
an.

F�ur perfekte Halbleiterkristalle, in deren Ober
�ache lithographisch sogenannte Quantendr�ahte

geschrieben wurden, ist die Bedingung f�ur die Mosaikblockgr�o�e gut erf�ullt. Es kann deshalb

eine Intensit�atsverteilung im reziproken Raum, wie sie in Abbildung 2.10 gezeigt ist, beobach-

tet werden [5].

Die Intensit�atsverteilung der Cu3Au-Nanoquader wird ausf�uhrlich in Kapitel 4.4 diskutiert

werden.

2.1.5 Messung der R�ontgenre
ektivit�at

Ein weiteres wichtiges Werkzeug in der Charakterisierung von Filmen und Ober
�achen ist die

R�ontgen-Re
ektivit�at. Der fundamentale Unterschied zu den bisher besprochenen Methoden

liegt darin, da� die Kristallinit�at der Struktur nicht notwendigerweise in die Theorie eingeht.

Wesentlich f�ur die Beschreibung des Re
exionsverhaltens ist vielmehr die Elektronendichte.

Die mathematische Behandlung dieser Vorg�ange erfolgt somit nach der klassischen Optik in
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einem kontinuierlichen Bild der Materie. Man setzt dabei die Zeitabh�angigkeit des elektri-

schen Feldes ~E und des magnetischen Feldes ~H in Form einer linear polarisierten, ebenen,

monochromatischen Welle an, gem�a�

~E = ~E0e
i~k~xei!t: (2.23)

~E0 gibt dabei die Polarisationsrichtung an. Mit der Frequenz ! �andert sich das in den La-

dungswolken der Atome induzierte elektrische Dipolmoment. Die Ladungen, also im Fall der

hochfrequenten R�ontgenstrahlen die Elektronen, werden periodisch aus ihrer Gleichgewichts-

lage ausgelenkt und f�uhren erzwungene Schwingungen durch. Die antreibende Kraft oszilliert

mit ! und man erh�alt die Bewegungsgleichung f�ur einen getriebenen, ged�ampften Oszillator

m!0:

m
��

~r +m�
�

~r +m!2

0
~r = ~F = e

~E0e
i!t (2.24)

Dabei ist � der D�ampfungskoeÆzient, m die Elektronenmasse und e die Elementarladung. ~r

beschreibt die Auslenkung aus der Ruhelage. F�ur die station�are L�osung, nach Abklingen der

Eigenschwingung, setzt man eine oszillierende Bewegung mit der Frequenz ! an und erh�alt

nach kurzer Rechnung die Drudesche Formel f�ur den komplexen Brechungsindex n` [6]:

n`2
� 1

n`2 + 2
=

e
2

3"0m

X

i

Ni

!2

i � !2 + i�!
(2.25)

Ni ist die Elektronendichte f�ur die jeweilige Eigenfrequenz !i. "0 ist die Dielektrizit�atskonstan-

te. F�ur die Behandlung von R�ontgenstrahlen in Metallen ist n` (um den Betrag 10�7
� 10�5)

kleiner als eins [7]; es l�asst sich deshalb in Gleichung (2.25) auf beiden Seiten n�aherungsweise

eine 3 im Nenner streichen. Der komplexe Brechungsindex l�asst sich dann schreiben als

n` = 1� Æ + i�: (2.26)

Dabei beschreibt Æ die Dispersion, w�ahrend der Imagin�arteil � den AbsorptionskeoÆzienten

darstellt [6][8][9]:

Æ =
�2Nare

2�

X

j

�j

Aj

�
Zj + f `

j

�
(2.27)

� =
�2Nare

2�

X

j

�j

Aj

f \

j : (2.28)

Na ist die Avogadrozahl, re=
e
2

4�"0mc2
der klassische Elektronenradius und � die R�ontgenwel-

lenl�ange. Die Aj bezeichnen die Massenzahlen der Atome j, �j ihre makroskopische Massen-

dichte. In Zj als Ordnungszahl geht die Gesamtzahl der Elektronen eines Atoms der Sorte j

ein. Bewegt sich die Energie der R�ontgenstrahlen in der N�ahe einer Anregungskante, so sind
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f�ur Zj die Dispersions- und Absorptionskorrekturen f ` und f \ des Atomformfaktors (siehe

Anhang) erforderlich.

Mit der Einf�uhrung der komplexen Brechzahl l�asst sich nun das Problem der Brechung und Re-


exion an einer Grenz
�ache behandeln. �Uber die Maxwell-Gleichungen f�ur Materie lassen sich

Stetigkeitsbedingungen f�ur ~E und ~B an Grenz
�achen herleiten [2]. Aufgrund der Fl�achen-

ladungsdichte als Quellen des elektrischen Feldes kann nur die Komponente senkrecht zur

Grenz
�ache eine Diskontinuit�at aufweisen, w�ahrend die parallele Komponente stetig verl�auft.

F�ur die re
ektierte und transmittierte Intensit�at ergeben sich die Fresnelschen KoeÆzienten f�ur

den relativen Betrag des Feldst�arkevektors von Licht, das von einem Medium mit Brechungsin-

dex n1 in ein Medium mit Brechungsindex n2 �ubergeht. Es ergibt sich ein Re
exionskoeÆzient

von [8]:

RF =
sin�i � n2 sin�t

sin�i + n2 sin�t

(2.29)

und ein TransmissionskoeÆzient von:

TF =
2 sin�i

sin�i + n2 sin�t

: (2.30)

In Abbildung 2.11 ist die geometrische Bedeutung von �i und �t gezeigt.

Abbildung 2.11: Zur Re
exion und Brechung von R�ontgenstrahlen. Man beachte das hier
�i > �t ist. (Beim �Ubergang in ein optisch d�unneres Medium wird der Strahl vom Lot weg
gebrochen.)

Dabei bezeichnet �i (�t) den Winkel zwischen einfallender (transmittierter) Welle und der

Grenz
�ache zwischen beiden Medien, wobei sich bei festem Einfallswinkel �i der Winkel der

gebrochenen oder transmittierten Welle �t aus dem Snellnius'schen Brechungsgesetz ergibt:

n1 cos�i = n2 cos�t: (2.31)

Ist n im Einfallsmedium gleich 1 f�ur Luft oder Vakuum, so existiert abh�angig von n2 ein �i,

f�ur welches sich f�ur �t keine reelle L�osung mehr �ndet. Es tritt daher ab einem bestimmten

sogenannten kritischen Einfallswinkel Totalre
exion auf. Dieser kritische Einfallswinkel l�asst

sich berechnen, indem man cos�t = 1 fordert und cos�i
�= 1�

�2
i

2
setzt. Man erh�alt
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�c

�=
p
2Æ: (2.32)

Folgt nun auf diese erste Grenz
�ache eine planparallele zweite, wie es bei einem Film der

Fall ist, so wird auch an dieser Grenz
�ache teilweise Re
exion und Transmission des R�ont-

genstrahls auftreten. Zwischen den an beiden Grenz
�achen re
ektierten Strahlen tritt ein

Gangunterschied auf. Abh�angig von Einfallswinkel, Schichtdicke und Brechungsindex kann

dies zu konstruktiver oder destruktiver Interferenz f�uhren. Die geometrische Situation ohne

Ber�ucksichtigung von Mehrfachre
exion zwischen beiden Grenz
�achen ist in Abbildung 2.12

dargestellt.

Abbildung 2.12: Interferenz durch Re
exion an zwei planparallelen Grenz
�achen. Man beachte
wieder, dass �i > �t.

Zur Berechnung des Phasenunterschieds zwischen den Strahlen 1 und 2 in Abbildung 2.12

entwickelt man die Kosinus Funktion wie bei der Herleitung von Gleichung (2.32) und ver-

nachl�assigt im Brechungsgesetz (2.31) Terme h�oherer Ordnung in �i, �t, und Æ [10]:

1�
�
2
i

2
= (1� Æ)

 
1�

�
2
t

2

!
�= 1� Æ �

�
2
t

2
:

Das Brechungsgesetz kann dann geschrieben werden als

�t =
q
�
2
i
� 2Æ: (2.33)

Bei der Berechnung des Gangunterschiedes muss nun noch bedacht werden, dass der opti-

sche Weg vom Brechungsindex abh�angt, d.h. die im Material zur�uckgelegte Strecke ist mit
cos�i

cos�t
(siehe Gleichung (2.31)) zu multiplizieren. Mit einer Linearisierung der trigonometri-

schen Funktionen l�asst sich dann die Phasendi�erenz wie folgt umformen:

� =
2d

sin�t

cos�i

cos�t

�
2d

sin�t

cos�i cos�t = 2d cos�i

1� cos2 �t

cos�t sin�t

�= 2d�t:

Unter Verwendung von Gleichung (2.33) erh�alt man [10]

� = 2d
q
�
2
i
� 2Æ (2.34)

Somit l�asst sich die vom Kristallgitter unabh�angige Schichtdicke in einem �i-2�i-Scan im

Verh�altnis 1:2 (siehe Kapitel 3.4) bestimmen. Es treten bei epitaktischen Metall�lmen auf

Saphirsubstraten (o. �A.) Maxima auf, wenn � = 2m+1

2
�, da zus�atzlich ein Phasensprung bei
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der Re
exion Metall/Substrat auftritt; Ursache Hierf�ur ist, dass es sich um eine Re
exion am

\festen Ende\ handelt. Aufgrund der geringeren Elektronendichte im Substrat �ndet in diesem

Fall die Re
exion am optisch dichteren Medium statt. m bezeichnet die Ordnung des Maxi-

mums. In der bereits eingef�uhrten Schreibweise im q-Raum ergibt sich mit den Gleichungen

(A.19) und (2.32) als Bedingung f�ur ein Maximum [10]:

qmax =

s��
m+

1

2

�
qd

�2

+ q2
c
; (2.35)

wobei qc =
4� sin�c

�
der Impuls�ubertrag am kritischen Winkel ist und qd =

2�

d
die Filmdicke im

reziproken Raum darstellt.

Somit lassen sich Schichtdicken aus den Oszillationen, die in einer Re
ektivit�atskurve auftre-

ten, sehr genau bestimmen. Des Weiteren lassen sich Rauigkeiten an Ober
�achen und Grenz-


�achen aus dem genauen Intensit�atsverlauf der Re
ektivit�atskurven ermitteln. Die Angabe

eines quantitativen Wertes f�ur die Rauigkeit kann jedoch vom angepassten Rauigkeitsmo-

dell abh�angen. Hinzu kommt, dass sich die re
ektierte Intensit�at in einem Sytem mit meh-

reren Grenz
�achen rekursiv aus Mehrfachre
exionen innerhalb einer Schicht zusammensetzt.

Zus�atzlich hat eine Erh�ohung der Rauigkeit an der ersten Grenz
�ache eine Verminderung der

hier re
ektierten Intensit�at zur Folge, was andererseits die transmittierte und somit die auf die

zweite Grenzschicht tre�ende Intensit�at erh�oht. Ein Modell, welches zur Beschreibung geringer

Rauigkeiten im Bereich weniger Atomlagen dient, ber�ucksichtigt nur eine (z. B. Gauss-f�ormi-

ge) Ausschmierung der Grenz
�achen und damit der �Anderung der Elektronendichte [11]. Eine

Diskussion verschiedener Rauigkeitsmodelle und ihrer G�ultigkeit �ndet sich in [12] und [13].

2.2 Koh�arenz

Bei dem bisher betrachteten Bild der R�ontgenstreuung wurde stets von einer ideal mono-

chromatischen, ebenen Welle ausgegangen. In der Realit�at liegt allerdings, abh�angig von den

verwendeten R�ontgenquellen und Optiken, eine spektrale Verteilung der Breite �� vor. Dies

f�uhrt zu einem Au�einanderlaufen der Phasen eines Wellenpakets mit Elementarwellen unter-

schiedlicher Frequenzen. Au�erdem besitzt der Strahl eine Divergenz ��. Eine Folge davon

ist eine Kr�ummung der Wellenfronten.

Dadurch kann die Annahme von der Existenz einer monochromatischen, ebenen Welle nicht

mehr �uber beliebig gro�e Abschnitte der Wellenfront als g�ultig vorrausgesetzt werden. Man

muss vielmehr durch eine mathematische Betrachtung dieses modi�zierten Bildes der Welle

quanti�zieren, innerhalb welcher Ausdehnungen sowohl in Ausbreitungsrichtung des Strahls als

auch in beiden Richtungen senkrecht dazu, alle Teilwellen als nahezu phasengleich angesehen

werden k�onnen. Innerhalb dieser Ausdehnungen, welche man als die Koh�arenzl�angen bezeich-

net, ist eine koh�arente �Uberlagerung der gestreuten Wellenanteile durch koh�arente Addition

der Amplituden, wie es in der bisherigen Behandlung geschah, m�oglich.
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2.2.1 Die longitudinale Koh�arenzl�ange

Wie bereits erw�ahnt, ist die longitudinale oder zeitliche Beschr�ankung der Koh�arenz durch die

spektrale Breite der R�ontgenwellen gegeben. Zwei Wellen unterschiedlicher Wellenl�ange, die

zu einem Zeitpunkt phasengleich sind, laufen als Funktion der Zeit auseinander. Nach einer

bestimmten Laufstrecke oder Laufzeit �uberlagern sie sich nicht mehr konstruktiv. Betrachtet

man ein Wellenpaket der Breite �� um dieWellenl�ange �, so l�asst sich leicht ausrechnen,

dass nach einer Laufstrecke von l = 1

2

�2

��
ein Maximum des linken Randes des Spektrums auf

ein Minimum des rechten Randes f�allt. Dieser Sachverhalt ist in Abbildung 2.13 durch zwei

Sinuswellen mit den Wellenl�angen ��
��

2
und �+ ��

2
und deren Summe gezeigt.

Abbildung 2.13: A: Zwei Sinuswellen mit den Wellenl�angen � �
��

2
und � + ��

2
. B: Ihre

dargestellte Summe zeigt, dass nach einer zur�uckgelegten Strecke l=1

2

�2

��
ihre �Uberlagerung

destruktiv ist.

In einem Spektrum von Wellen mit einer Verteilungsbreite �� wird nun eine gewichtete Ver-

teilung der unterschiedlichen Wellenl�angen vorliegen und nicht, wie in Abbildung 2.13, zwei

scharf de�nierte Wellenl�angen. Bei einer �Uberlagerung all dieser Anteile des Spektrums muss

nun jede vorkommende Wellenl�ange durch die Verteilungsfunktion des Spektrums gewichtet

werden. So muss z. B. die entsprechende spektrale Breite (Darwinbreite) des Monochromators

mit der entsprechenden Verteilungsfunktion gewichtet werden. Wie man sich leicht �uberzeu-

gen kann, ist diese gewichtete Summation die Fouriertransformierte der spektralen Verteilung

[14][15]. In Abbildung 2.14 sind als Beispiele die Fouriertransformierten zweier Linienformen,

einer Lorentz- und einer Gausskurve, dargestellt. Diese sollen nur Beispielcharakter besit-

zen. Die tats�achliche Linienform eines Monochromators auf der Basis eines perfekten Kristalls

nimmt eine kompliziertere Gestalt an, und kann nur im Rahmen einer dynamischen Betrach-

tung der Streutheorie berechnet werden [13][16] . F�ur beide Formen des Wellenpakets zeigt

sich ein Zerfall der konstruktiven �Uberlagerung mit der zur�uckgelegten Strecke l. An der Stelle
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l = 1

2

�2

��
ist ihre �Uberlagerung zwar noch nicht destruktiv, wie im Falle von Abbildung 2.13,

aber diese Gr�o�e kann als Absch�atzung f�ur den Zerfall der konstruktiven Interferenz auf einen

Anteil der Gr�o�enordnung 25-50 %, je nach Linienform, angesehen werden. Deshalb wird die

L�ange

l0long =
1

2

�
2

��
(2.36)

als longitudinale oder zeitliche Koh�arenzl�ange bezeichnet [13][17][18] .

Abbildung 2.14: Die Fouriertransformierte von Lorentz- (A) und Gaussf�ormigem (B) Spek-
trum. Die konstruktive Interferenz zerf�allt mit der zur�uckgelegten Strecke l. Die longitudinale

Koh�arenzl�ange llong0 = 1

2

�2

��
kann als Zerfallsl�ange der konstruktiven Interferenz angesehen

werden.

Diese �Uberlegungen zur zeitlichen Koh�arenz rechtfertigen auch eine Veranschaulichung der

longitudinalen Koh�arenzl�ange als die mittlere L�ange eines Wellenzuges [19].

2.2.2 Die transversale Koh�arenzl�ange

Zur Absch�atzung der transversalen Koh�arenzl�ange gen�ugt eine geometrische Betrachtung: Im

Falle einer durch die Strahldivergenz �� hervorgerufenen Kr�ummung der Wellenfront liegt

orthogonal zur Ausbreitungsrichtung nicht mehr �uberall Phasengleichheit vor. Um nun eine

transversale Koh�arenzl�ange analog der longitudinalen zu de�nieren, geht man wie folgt vor:

Man betrachte eine Momentaufnahme der sich ausbreitenden Welle. An einem Punkt der

Wellenfront be�nde sich die Welle in einem Maximum. Bewegt man sich nun senkrecht zur

Ausbreitungsrichtung in diesem Punkt, so \f�allt\ man von diesem Maximum herunter, da die
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Wellenfront eine Kr�ummung aufweist. Um zu quanti�zieren, wie lange die Aussage \man be-

�nde sich in der N�ahe eines Maximums der Welle\ ihre G�ultigkeit beh�alt, de�niert man diesen

Bereich als den Bereich der positiven Elongation. Dieser Bereich erstreckt sich also jeweils

um �

4
links und rechts von einem Maximum. Daraus kann nun die so de�nierte transversale

Koh�arenzl�ange berechnet werden. Man betrachte hierzu die Skizze in Abbildung 2.15. Ein von

der Quelle Q ausgehender divergenter Strahl tre�e f�ur seine mittlere Ausbreitungsrichtung

senkrecht im Punkt A auf eine Probe. Die Strecke l orthogonal zur Ausbreitungsrichtung sei

gerade so lang, dass die auftre�enden Strahlen S0 und S1 (man beachte dass es sich hier-

bei um Streckenl�angen handelt, und nicht etwa um Einheitsvektoren wie in Gleichung 2.4)

einen Gangunterschied von �

4
aufweisen. In diesem Fall ist dann l gleich der transversalen

Koh�arenzl�ange. Es gilt dann:

l2 =
�
S2

1
� S2

0

�
= (S1 + S0) (S1 � S0) ;

woraus f�ur kleine Divergenzen �� folgt:

l �
2S0

l

�

4
�

�
��

2
2
=

�

��
:

Also betr�agt die transversale Koh�arenzl�ange [13]

l0trans =
�

��
: (2.37)

Abbildung 2.15: Zur Herleitung der transversalen Koh�arenzl�ange: Aus der Strahldivergenz ��

ergibt sich zwischen den Strahlen S1 und S0 ein Gangunterschied von �

4
. Die Punkte A und B

werden deshalb gerade noch als Punkte mit \gleicher\ Phase angesehen. Ihre Entfernung wird
dann als transversale Koh�arenzl�ange de�niert.

Im Falle der transversalen Koh�arenz muss (meistens) noch zwischen horizontaler und verti-

kaler Koh�arenz unterschieden werden, da die Strahldivergenz, insbesondere f�ur Synchrotron-

strahlungsquellen, f�ur diese beiden Richtungen unterschiedlich sein kann. So tritt f�ur die zur
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Speicherringebene senkrechte Richtung bei Ablenkmagneten nur die intrinsische Divergenz der

relativistischen Abstrahlcharakteristik, gefaltet mit der der optischen Komponenten, auf. In

der Ringebene hingegen nimmt die Strahldivergenz in der Regel h�ohere Werte an, und ist beim

Ablenkmagneten durch Kollimations- und Fokussierungselemente zu beschr�anken. Bei hohen

Anforderungen an die Koh�arenz des Strahls ist diese Anisotropie des Koh�arenzvolumens bei

der Wahl der Messgeometrie zu ber�ucksichtigen [20][17][21]. Liegt bereits eine nur sehr geringe

Strahldivergenz vor, wie im Falle von Synchrotronstrahlungsquellen, so bewirken au�er den

verwendeten Optiken auch Beamline-Komponenten wie z.B. Kapton- oder Berylliumfenster

eine Verringerung der Koh�arenzl�ange: Ihre stets mikroskopisch rauen Ober
�achen bewirken

durch ihre inhomogene Materialbescha�enheit eine Brechung und somit eine Erh�ohung der

Strahldivergenz [22][17].

2.2.3 E�ektive Koh�arenz an der Probenober
�ache

Zu den vorangegangenen Betrachtungen �uber die Koh�arenzeigenschaften des R�ontgenlichts ist

noch hinzuzuf�ugen, dass die koh�arent angeleuchteten Bereiche der Probe von der Projektion

der oben angegebenen Koh�arenzl�angen auf die Probenober
�ache abh�angen. Im Falle eines

gew�ahlten Anstellwinkels �i der Probe zum Prim�arstrahl ergeben sich die Projektionsl�angen

auf der Probenober
�ache f�ur die e�ektive longitudinale Koh�arenzl�ange [13]:

lefflong =
l0long

cos�i

; (2.38)

und f�ur die e�ektive transversale Koh�arenzl�ange [13]:

lefftrans =
l0trans

sin�i

: (2.39)

Nun wurde bisher nur die Koh�arenz der einfallenden Welle und die Koh�arenz am Ort der

Probe durch die einfallende Welle betrachtet. Aufgrund des Reziprozit�atstheorems der Op-

tik (Umkehrbarkeit des Lichtweges) lassen sich jedoch den obigen Betrachtungen vollkommen

�aquivalente f�ur die gestreute Welle anstellen. Die Divergenz �� resultiert in diesem Fall aus den

Kollimationsstrecken und Blenden zwischen Probe und Detektor. F�ur die totale Koh�arenzl�ange

an der Probenober
�ache ist also �uber diese Beitr�age, d. h. der longitudinalen und der trans-

versalen Koh�arenzl�angen, zu summieren. Dabei wird der Index i f�ur die einfallende Welle und

der Index f f�ur die gestreute Welle verwendet. Man erh�alt dann f�ur die totale Koh�arenzl�ange

an der Probenober
�ache [13]:

ltotal =
�

2

 
1

��i sin�i

+
1

��f sin�f

!
+

�
2

��

 
1

cos�i

+
1

cos�f

!
: (2.40)

Streng genommen gilt Gleichung (2.40) jedoch nur f�ur perfekte Kristallre
exe. Bei imperfek-

ten Kristallen besitzt der re
ektierte Strahl (auch bei perfekt parallelem Prim�arstrahl) stets

eine gewisse Divergenz. Sie resultiert aus der endlich ausgedehnten periodischen Struktur der
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Kristalle, die aufgrund der in Kapitel 2.1.2 behandelten Zusammenh�ange eine resultierende

Breite des re
ektierten Signals im Winkelraum zur Folge hat. Diese Divergenz des re
ektier-

ten Strahls bestimmt die transversale Koh�arenzl�ange. Zu ihr muss bei der Verwendung von

Detektorblenden dann die durch die von diesen Blenden bestimmte Divergenz ber�ucksichtigt

werden. Die resultierende transversale Koh�arenzl�ange ist dann das arithmetische Mittel aus

den Koh�arenzl�angen, die aus den Divergenzen von einfallendem und re
ektiertem Strahl bere-

chenbar sind. Dies ist insbesondere bei den Nanostrukturen aus imperfekten Kristallen, wie sie

in dieser Arbeit untersucht werden, zu beachten. F�ur eine exakte Beschreibung der Koh�arenz

einer Messanordnung sei auf den theoretischen Ansatz der partiellen Koh�arenz von Sinha et

al. [23] verwiesen.

2.3 Beschreibung von Phasen durch einen Ordnungsparameter

Zur Unterscheidung der verschiedenen Phasen eines thermodynamischen Systems k�onnen so-

wohl makroskopische Eigenschaften, wie z. B. Massendichte oder elektrischer Widerstand, als

auch mikroskopische Eigenschaften, wie die geordnete Besetzung eines Kristallgitters dienen.

Zur quantitativen Beschreibung eines �Uberganges zwischen zwei Phasen wird bei Ordnungs-

Unordnungs-Phasen�uberg�angen ein Ordnungsparameter eingef�uhrt. Er ist so de�niert, dass

er in der geordneten Phase zwischen Null und eins ist und in der ungeordneten Phase ver-

schwindet. Eine Beschreibung des temperaturabh�angigen Ordnungsparameters an einem Pha-

sen�ubergang erlaubt damit eine quantitative Beschreibung der Ordnungseigenschaften an ei-

nem Phasen�ubergang anhand von nur einer (z.T. mehrkomponentigen) Variablen, n�amlich

dem Ordnungsparameter. F�ur eine Klassi�kation von Phasen�uberg�angen sei auf die Arbeiten

[24], [25] verwiesen.
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2.4 Das System Cu3Au

2.4.1 Das Legierungssystem Cu-Au

Die Metalle Kupfer und Gold kristallisieren beide in der f�ur Edelmetalle typischen fcc-Struktur.

Die Gitterparameter f�ur einen Volumenkristall betragen aAu= 4.08 �A und aCu=3.61 �A [27]. Die

Schmelztemperaturen f�ur Kupfer und Gold liegen mit TCu=1083
ÆC und TAu=1063

ÆC eng bei-

einander. Ebenso verhalten sich die Schmelzw�armen und Sublimationsenergien [28][29]. Diese

und weitere thermodynamische �Ahnlichkeiten [29] sind Gr�unde f�ur eine homogene Mischbar-

keit von CuxAu1�x-Legierungen [28]. Das Phasendiagramm dieses bin�aren Systems ist f�ur

Volumenkristalle in Abbildung 2.16 gezeigt.

Abbildung 2.16: Ausschnitt aus dem Volumen-Phasendiagramm des bin�aren Legierungssystems
Cu-Au [31]. Die Bestimmung der Phasen�ubergangstemperatur f�ur die verschiedenen St�ochio-
metrien erfolgte durch R�ontgenstreuung bzw. durch Messung des elektrischen Widerstandes.

Die Kristallstrukturen bestimmter Kompositionen (z. B. CuAu, Cu3Au, Au3Cu) bilden lang-

reichweitig geordnete Strukturen unterhalb der entsprechenden Phasen�ubergangstemperatur.

Oberhalb dieser Temperatur wird nur eine kurzreichweitige Ordnung gefunden [30]. Die Pha-

sen�ubergangstemperatur der St�ochiometrie CuAu ist f�ur Volumenkristalle bei 683 K und die

der St�ochiometrie Cu3Au bei 663 K. Die Mischbarkeit und das chemisch inerte Verhalten der

edlen Metalle Kupfer und Gold zeichnen dieses klassische System zum Studium von Ordnungs-

Unordnungs-Phasen�uberg�angen besonders aus.

2.4.2 Kristallstruktur von Cu3Au in der geordneten und ungeordneten Phase

In der ungeordneten Phase bildet Cu3Au eine fcc-Struktur aus, deren Gitterpl�atze mit Kupfer-

oder Goldatomen besetzt sind. Die experimentell bestimmte kubische Gitterkonstante betr�agt
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f�ur Volumenkristalle aCu3Au=3,743 �A [41]. Dies bedeutet eine leichte positive Abweichung um

ca. 0,4 % vom Vegardschen Gesetz, welches

aCu3Au =
3

4
aCu +

1

4
aAu = 0; 75 � 3; 61�A+ 0; 25 � 4; 08�A = 3; 728�A (2.41)

liefert. Theoretische Arbeiten zu strukturellen Eigenschaften von Cu-Au Legierungen liefern

ebenfalls positive Abweichungen von Gleichung (2.41) f�ur Cu3Au-Volumenkristalle [42].

In der geordneten Phase besetzen die Kupferatome die Fl�achenpl�atze und die Goldatome die

Eckpl�atze der obigen fcc-Gitterzelle. Durch die Unterscheidbarkeit der zwei Atomsorten liegt

nun keine fcc Struktur mehr vor, sondern eine kubisch primitive (sc-) Struktur mit vieratomiger

Basis. Von diesen vier sich durchdringenden sc-Gittern ist im Falle idealer St�ochiometrie und

Ordnung ein Untergitter mit Goldatomen und drei Untergitter mit Kupferatomen besetzt.

Diese Struktur der geordneten Phase bezeichnet man als L12-Struktur. In Abbildung 2.17 A

ist die Kristallstruktur von Cu3Au in der geordneten Phase und in Abbildung 2.17 B in der

ungeordneten Phase gezeigt.

Abbildung 2.17: A: L12-Struktur der geordneten Cu3Au-Phase. Die an den Ecken der Ele-
mentarzelle be�ndlichen Goldatome sind durch gro�e (gelbe) Kugeln gekennzeichnet. Die Kup-
feratome sind als kleine (rote) Kugeln auf den Fl�achenmitten dargestellt. B: fcc-Struktur der
ungeordneten Cu3Au-Phase.

Wie aus Abbildung 2.17 ersichtlich, ist aufgrund der h�oheren Symmetrie des ungeordneten

Zustandes eine vierfache Entartung des Ordnungszustandes gegeben. Es ist physikalisch irre-

levant, welches der vier Untergitter mit Goldatomen besetzt wird. Bei einem Phasen�ubergang
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vom ungeordneten in den geordneten Zustand wird die Ordnung i. d. R. an mehreren voneinan-

der unabh�angigen Orten einsetzen. Welches der vier Untergitter dann jeweils mit Goldatomen

besetzt wird, ist zuf�allig. Dies f�uhrt zur Ausbildung von Dom�anen, zwischen denen Antipha-

sengrenzen existieren. Eine Antiphasengrenze besteht in der Cu3Au-St�ochiometrie meist aus

einer Netzebene, welche ausschlie�lich mit Kupferatomen besetzt ist. Man unterscheidet dann

zwischen zwei unterschiedlichen Typen von Antiphasengrenzen: In einer Form �andert sich die

Zahl der gleichnamigen Nachbarn gegen�uber der Zahl der ungleichnamigen Nachbarn f�ur die

Atome der Antiphasengrenze nicht, wie in Abbildung 2.18 parallel zur z-Richtung gezeigt. Die

x- und y-Achse in Abbildung 2.18 sind die Normalen zu Antiphasengrenzen, bei denen die Zahl

der gleichnamigen n�achsten Nachbarn erh�oht ist. Diese Variante ist energetisch ung�unstiger

als die erste und somit unwahrscheinlicher [3][43].

Abbildung 2.18: Verschiedene M�oglichkeiten f�ur die Ausbildung von Antiphasengrenzen in
Cu3Au [43]. Die Antiphasengrenzen bestehen aus einer nur mit Kupferatomen besetzten Netze-
bene. In z-Richtung ist die energetisch g�unstige und somit wahrscheinlichste variante gezeigt,
in der sich die Zahl der gleichnamigen und ungleichnamigen n�achsten Nachbarn nicht �andert.
In x- und y- Richtung besteht eine erh�ohte Cu-Cu-Nachbarschaft.

2.4.3 Strukturfaktor und Intensit�atsverteilung im reziproken Raum

F�ur den Strukturfaktor bei R�ontgenstreuung (siehe Kapitel 2.1.2 und [3]) erh�alt man f�ur ein

sc-Gitter mit vieratomiger Basis, dessen Basisatome die Koordinaten (0,0,0), (1
2
,1
2
,0), (1

2
,0,1

2
)

und (0,1
2
,1
2
) besitzen,

Fhkl =
4X

j=1

fj � ei~qhkl~rj ;
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wobei j die vier Untergitter indiziert und ~rj den Ort des Atoms j in der Einheitszelle angibt. h,

k und l sind die Millerschen Indices, fj ist der mittlere Atomformfaktor des Untergitters j. Im

vollst�andig geordneten Zustand (in einer Dom�ane) betr�agt fj = fAu f�ur j = 1 und fj = fCu f�ur

j=2, 3, 4 f�ur die �ubrigen drei Untergitter. Im ungeordneten Zustand ist bei der St�ochiometrie

Cu3Au f�ur alle Untergitter fj =
3

4
fCu+

1
4
fAu. Mit den oben angegebenen Positionen der Atome

l�asst sich der Strukturfaktor dann schreiben als [3]

Fhkl =
h
1 + e�i(h+k) + e�i(h+l) + e�i(k+l)

i �3
4
fCu +

1

4
fAu

�
: (2.42)

Nun ist Fhkl aus Gleichung (2.42) nur dann ungleich Null, wenn h, k und l alle gerade oder

alle ungerade sind, d.h. wenn sie ungemischt sind. Gemischte Re
exe erfahren im fcc-Gitter

Ausl�oschung.

Im Falle einer Ordnung, wie in Abbildung 2.17A gezeigt, f�uhrt der Kontrast der Atomformfak-

toren der unterschiedlich besetzten Untergitter jedoch zu einer Intensit�atsverteilung, welche

im fcc-Gitter verbotenen ist. Im Falle einer isotropen Verteilung der Dom�anen, wie sie in einem

Volumenkristall in der Regel vorliegt, braucht die Besetzung der Untergitter nicht f�ur alle vier

Arten von Dom�anen betrachtet werden. Es gen�ugt die De�nition eines Untergitters als das im

geordneten Fall durch Goldatome besetzte; seine Positionen werden als �-Pl�atze bezeichnet.

Die �ubrigen drei Untergitter, deren Positionen als �-Pl�atze bezeichnet werden, sind dann idea-

lerweise mit Kupferatomen besetzt. Um den Grad der Ordnung zu quanti�zieren f�uhrt man

den isotropen Ordnungsparameter S ein. Dazu de�niert man die folgenden Gr�o�en:

r�=Anteil der richtig besetzten �-Pl�atze

w�=Anteil der falsch besetzten �-Pl�atze

r�=Anteil der richtig besetzten �-Pl�atze

w�=Anteil der falsch besetzten �-Pl�atze

Mit ihnen de�niert man den Bragg-Williams-Ordnungsparameter zu

S = r� � r� � 1 = r� � w� = r� � w�: (2.43)

Je nach Ordnungsgrad und St�ochiometrie ist S � 1. Im ungeordneten Zustand ist S = 0. W�ahlt

man nun das Atom im Ursprung der Gitterzelle als Repr�asentant f�ur die (mit Goldatomen

besetzten) �-Pl�atze, so erh�alt man f�ur den isotropen Fall eines (teilweise) geordneten Cu3Au-

Volumenkristalls den Strukturfaktor aus [3]

Fhkl = (r�fAu + w�fCu)
h
e�i(h+k) + e�i(h+l) + e�i(k+l)

i
+ (r�fCu + w�fAu) : (2.44)

Gleichung 2.44 l�asst sich noch vereinfachen zu

Fhkl =
4
�
3
4
fCu +

1
4
fAu

�
S (fAu � fCu)

wenn h; k; l ungemischt (Fundamentalreflexe)

wenn h; k; l gemischt ( �Uberstrukturreflexe)
(2.45)
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In der geordneten Phase treten also Re
exe auf, die von der Ordnung unabh�angig sind (Fun-

damentalre
exe) und Re
exe, die von der Ordnung abh�angig sind ( �Uberstrukturre
exe).

Die Halbwertsbreite der �Uberstrukturre
exe erf�ahrt eine Beein
ussung durch die Existenz und

die Orientierung von Antiphasengrenzen [3]. Dies soll durch die scheibenartige Form der �Uber-

strukturre
exe in Abbildung 2.19 verdeutlicht werden: Dom�anen des (001)-Re
exes besitzen

Antiphasengrenzen, die zu einer Verbreiterung des Re
exes in [010]- und [100]-Richtung f�uhren.

Dazu betrachte man die Antiphasengrenze in z-Richtung, also die [001]-Richtung, in Abbil-

dung 2.18: Die Intensit�at des (001)-�Uberstrukturre
exes hat ihren Ursprung in der Tatsache,

dass in dieser Richtung auf eine von Kupferatomen besetzte Netzebene eine aus jeweils zur

H�alfte von Kupfer- und Goldatomen besetzte Netzebene folgt. Diese Abfolge der Netzebenen

�andert sich auch in der Richtung des (001)-Re
exes nicht, unabh�angig von der Ausbildung

von Antiphasengrenzen. In den (001) Netzebenen sind die Gitter an der Antiphasengrenze

jedoch gegeneinander verschoben. Es bleibt jedoch die Breite des (001) Re
exes in der rezi-

proken [001]-Richtung durch die Antiphasengrenze unbeein
usst (kleine Ausdehnung der in

Abbildung 2.19 gezeigten Scheiben). In dazu senkrechten Richtungen sind die Gebiete pha-

sengleicher Streuung jedoch kleiner. Daher f�uhren Antiphasengrenzen in diesen Richtungen zu

einer Verbreiterung der �Uberstrukturre
exe.

Abbildung 2.19: Reziproke Gitterzelle von Cu3Au in der geordneten Phase nach Warren [3].

Fundamentalre
exe des fcc-Gitters sind durch Punkte, �Uberstrukturre
exe durch Scheiben ge-
kennzeichnet. Die Orientierung der Scheiben ist durch diejenige der Antiphasengrenzen beein-

usst (sihe Text).
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Ein temperaturabh�angiges Vermessen von �Uberstrukturre
exen erlaubt also eine tempera-

turabh�angige Bestimmung des Ordnungsparameters des zugrundeliegenden Volumenkristalls.

Bei der Betrachtung nichtisotroper Symmetrien, wie sie an Ober
�achen und Filmen auftre-

ten k�onnen, m�ussen bei der Berechnung des Ordnungsparameters die jeweiligen Untergitter

ber�ucksichtigt werden. Es wird dann f�ur jedes Untergitter der Besetzungsgrad, z. B. durch

Goldatome, angegeben. Da vier Untergitter zu betrachten sind, f�uhrt dies auf einen Vierkom-

ponentigen Ordnungsparameter, wobei bei vorgegebener St�ochiometrie nur drei voneinander

unabh�angig sind [37] [44] [45].

F�ur die in dieser Arbeit untersuchten d�unnen Filme gen�ugt jedoch die isotrope Betrachtungs-

weise: Die Filme sind in [111]-Richtung gewachsene. In dieser Richtung sind die Netzebenen

sowohl im geordneten, als auch im ungeordneten Zustand zu 25% mit Gold- und zu 75% mit

Kupferatomen besetzt (siehe Abbildung 2.17). Der Ordnungsgrad spielt f�ur Re
exe in dieser

Richtung also keine Rolle.

2.4.4 Der Cu3Au-(111)-Film

Zur Herstellung und Untersuchung von Cu3Au-Nanostrukturen wurden in dieser Arbeit in

[111]-Richtung gewachsene d�unne Filme verwendet. Diese (111)-Orientierung von fcc-Metallen

auf (110)-bcc-Substraten oder Bu�ern ist in der Epitaxie sehr etabliert, da sich d�unne Filme

hoher Kristallqualit�at ausbilden. Hier�uber wird in Kapitel 4.2.2 ausf�uhrlich berichtet. Ein

weiterer Vorteil dieser Wachstumsrichtung ist, dass keine Ober
�achensegregationse�ekte in

[111]-Richtung auftreten [44][37][46][47], wenn man von einer Goldanreicherung, welche aus-

schlie�lich die erste Monolage betre�en soll, absieht [47] [46]. Ein Grund hierf�ur ist die nied-

rigere Ober
�achenenergie von Gold gegen�uber Kupfer.

Die Fundamental- und �Uberstruktur-Bragg-Re
exe eines Cu3Au-(111)-Films bzw. einer (111)-

Ober
�ache in der (110)-Ebene sind in Abbildung 2.20 gezeigt. Dabei sind die Fundamentalre-


exe als volle und die �Uberstrukturre
exe als o�ene Kreise eingezeichnet.

Abbildung 2.20: Intensit�atsverteilung in der (110)-Ebene des reziproken Raumes einer Cu3Au-
(111)-Ober
�ache. Als volle Kreise sind die Fundamentalre
exe eingezeichnet. O�ene Kreise

kennzeichnen die �Uberstrukturre
exe.
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Bez�uglich einer Rotation um die [111]-Richtung, also in diesem Fall die Probennormale, be-

sitzt diese (111)-Ebene im fcc-Gitter eine hexagonale Symmetrie. Im Falle der in dieser Arbeit

untersuchten Filme tritt die Intensit�atsverteilung dieser Ebene jedoch in hexagonaler Symme-

trie auf. Der Grund ist folgender: Die fcc-Struktur besitzt als kubisch dichteste Kugelpackung

eine Stapelfolge der Atomlagen, die auch als ABC-Stapelfolge bezeichnet wird. Das bedeutet

das jeweils die vierte Lage identisch zur ersten ist. Beim Beginn des epitaktischen Wachs-

tum ist nun keine Lage besonders ausgezeichnet, da sie sich nur durch laterale Translation

voneinander unterscheiden. Ist die Lage der Atome in der ersten Monolage noch festgelegt

aufgrund der Potentialminima des Niob-Bu�ers (siehe Kapitel 4.2.2), so ist deren Ein
uss auf

die zweite Lage gering. Es besteht deshalb die M�oglichkeit der Stapelfolgen ABCABC. . . , oder

ACBACB. . .Der Film f�angt also an mehereren Stellen mit unterschiedlicher Stapelfolge an zu

wachsen, was zur Ko-Existenz von ABCABC- und ACBACB-Kristalldom�anen f�uhrt, deren

In-Plane-Re
exe um 60Æ gegeneinander verdreht sind [48].

2.4.5 Der Ordnungs-Unordnungs-Phasen�ubergang im Volumen und im d�unnen

Film

Im Volumenkristall zeigt Cu3Au einen Phasen�ubergang 1. Ordnung. Die dabei gemessene

integrierte Intensit�at, welche proportional zum Quadrat des Ordnungsparameters ist, f�allt bei

Erreichen der Phasen�ubergangstemperatur TC von etwa 390Æ diskontinuierlich auf Null ab.

Eine Messung dieser Temperaturabh�angigkeit eines Volumenkristalls ist in Abbildung 2.21

gezeigt, wo der langreichweitige Ordnungsparameter S gegen�uber der Temperatur aufgetragen

ist [3]. �Uber dieses diskontinuierliche Verhalten wird auch in neueren Arbeiten berichtet [34].

Abbildung 2.21: Ordnungs-Unordnungs-Phasen�ubergang eines Cu3Au-(111)-Volumenkristalls.
Aufgetragen ist der Ordnungsparameter S �uber der Temperatur T in ÆC (aus [3]).

Messungen an freien Ober
�achen zeigen, dass sich bereits deutlich unterhalb der Phasen�uber-

gangstemperatur des Volumens eine ungeordnete Ober
�achenschicht bildet [36] [48]. Dar�uber
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hinaus wurde an einem d�unnen Cu3Au-(111)-Film explizit gezeigt, dass die Dicke der an

der Ober
�ache beobachteten ungeordneten Schicht logarithmisch bei Ann�aherung an die Pha-

sen�ubergangstemperatur anw�achst [39]. Dieser ober
�acheninduzierte Zerfall der Ordnung setzt

bereits etwa 100ÆC unterhalb der Phasen�ubergangstemperatur des Volumeninneren ein und

wird mit dem Ph�anomen des Ober
�achenschmelzens von Festk�orpern verglichen [48] [35].

Dar�uber hinaus konnte gezeigt werden, dass die Stei�gkeit der Grenzschicht zwischen dem

geordneten und dem ungeordneten Bereich temperaturabh�angig ist. Die Ordnung der ersten

Lage des d�unnen Films zerf�allt dabei kontinuierlich [39].

Es sei angemerkt, dass die Intensit�at an den Positionen der �Uberstrukturre
exe auch oberhalb

von TC nicht vollst�andig verschwindet, da nach dem Zerfall der langreichweitigen Ordnung ei-

ne kurzreichweitige Ordnung verbleibt, welche als Short Range Order (SRO) bezeichnet wird.

Auch bei ungeordneter Besetzung des Kristallgitters ist die Wahrscheinlichkeit ungleichnami-

ger Nachbarn gr�o�er, als die von gleichnamigen Nachbarn. Dies f�uhrt zu einer nichtisotropen

Verteilung di�user Streuanteile im reziproken Raum, welche bis zu Temperaturen nahe des

Schmelzpunktes beobachtet werden k�onnen[49]. Unterhalb der Phasen�ubergangstemperatur

�ndet man ebenso SRO, welche von den intensiven Bragg-Re
exen der �Uberstruktur �uberla-

gert wird [36].

2.4.6 Auswahlkriterien f�ur das Studium von Cu3Au-Nanostrukturen

F�ur die in dieser Arbeit durchgef�uhrten Untersuchungen an bin�aren Nanostrukturen wurde das

System Cu3Au gew�ahlt, da der Ein
uss der Nanostrukturierung eines d�unnen Cu3Au Films auf

das Phasen�ubergangsverhalten studiert werden sollte, d. h. der Ein
uss der limitierten Dimen-

sionen auf das Verhalten am Phasen�ubergang. Deshalb war es wichtig, ein System zu unter-

suchen, dessen Phasen�ubergangsverhalten bereits im Volumen (siehe z.B. [3][30][32][33][34]),

an der Ober
�ache (siehe z. B. [35][36][37][38]) und in d�unnen Filmen (siehe z. B. [4][39][40])

untersucht wurde. Nur durch Vergleich mit obigen Arbeiten k�onnen R�uckschl�usse auf den Ein-


uss der limitierten Dimensionen und Teilchenzahl auf das Phasen�ubergangsverhalten gezogen

werden. Es soll angemerkt werden, dass im Falle nanostrukturierter d�unner Filme zus�atzlich

Epitaxie-typische E�ekte wie Gitterverzerrungen auftreten k�onnen, die ebenfalls einen Ein
uss

auf das Ordnungsverhalten haben k�onnen. Die entscheidenden Vorz�uge des Systems Cu3Au f�ur

diese Arbeit waren zum einen die im Hause durchgef�uhrten Untersuchungen am Phasen�uber-

gang in d�unnen Cu3Au-Filmen [4]. Zum anderen musste ein Material gew�ahlt werden, welches

u.U. eine kurze Exposition an Luft schadlos �uberstehen konnte, da die durchzuf�uhrende li-

thographische Strukturierung aus instrumentellen Gr�unden kein permanentes Arbeiten unter

UHV-Bedingungen zulie�.
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"
La terre nous en apprend plus long sur nous que
tous les livres. Parce qu'elle nous r�esiste. L'homme se
d�ecouvre quand il se mesure avec l'obstacle. Mais, pour
l'atteindre, il lui faut un outil. Il lui faut un rabot, ou
une charrue. Le paysan, dans son labour, arrache peu
�a peu quelques secrets �a la nature, et la v�erit�e qu'il
d�egage est universelle.\

Antoine de Saint- �Exup�ery,
"
Terre des hommes\,

(1939).

3 Experimentelle Techniken

In dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Herstellungsmethoden von Cu3Au-Nanostrukturen

untersucht, welche ausf�uhrlich in den Kapiteln 3.1 und 3.2 vorgestellt werden. Die r�ontgeno-

graphischen Untersuchungen an diesen Nanostrukturen wurden an verschiedenen Messpl�atzen

durchgef�uhrt. Die Di�raktometer und die damit verbundenen Terminologien bez�uglich der Art

der durchgef�uhrten Scans werden deshalb in den Kapitel 3.3 und 3.4 besprochen werden. Ins-

besondere wird in Kapitel 3.4 die genaue Bewegung im reziproken Raum durch die Bewegung

der an den jeweiligen Scans beteiligten Di�raktometerkreise beschrieben. In Kapitel 3.5 wird

auf die Eigenschaften der verschiedenen Messpl�atze und in Kapitel 3.6 auf die Ausstattung

der Probenkammern eingegangen.

3.1 Filmwachstum durch Molekularstrahlepitaxie

3.1.1 Prinzip der Molekularstrahlepitaxie

In der Molekularstrahlepitaxie, kurz MBE (vonMolecular Beam Epitaxy), werden d�unne epi-

taktische Schichten durch Aufdampfen im Ultrahochvakuum (UHV) hergestellt. Die Verdamp-

fung der Materialien erfolgt entweder durch thermisches Erhitzen aus sogenannten E�usions-

oder Knudsen Zellen oder durch das Aufbringen von Elektronenstrahlen f�ur h�oherschmelzende

Materialien. Dieses Herstellungsverfahren erlaubt eine hohe Qualit�at der Proben (d�unne Filme)

bez�uglich ihrer Reinheit und Kristallinit�at. Der Druck in der Wachstumskammer kann durch

Ionenpumpen bis auf 10�11mbar abgesenkt werden. W�ahrend des Schichtwachstums, wenn

mehrere Elemente verdampft werden, kann dieser Druck durch eine mit 
�ussigem Sticksto�

betriebene Kondensationsfalle nahezu aufrechterhalten werden. Bei typischen Verdampfungs-

temperaturen von 1170ÆC f�ur Kupfer und Gold ergibt sich f�ur beide Metalle ein Dampfdruck

in der Gr�o�enordnung von 10�3mbar [50]. Dieser Dampfdruck liegt also acht Gr�o�enordnun-

gen �uber dem Restgasdruck in der Kammer. Verunreinigungen der Probe durch das Restgas

sind daher gering. Sie werden ausserdem durch die begrenzte Reinheit des zu verdampfenden

Materials sowie durch Verunreinigungen des Substrates verursacht. Letztere wurden bei den

hier hergestellten Proben durch ein Ausheizen des Substrates vor dem Einschleusen in die

Wachstumskammer minimiert. Gegebenenfalls kann das Substrat auch durch Beschuss mit

Argon-Ionen gereinigt und anschlie�end ausgeheizt werden. Ein weiterer Vorzug der UHV

Bedingungen ist die gro�e freie Wegl�ange der verdampfenden Teilchen. Im Folgenden soll ei-

ne Absch�atzung der freien Wegl�ange durchgef�uhrt werden. Dazu betrachte man ein Teilchen
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der Gr�o�e d mit einer Geschwindigkeit v. In einer kurzen Zeitspanne Æt bewegt es sich mit

der thermischen Geschwindigkeit v um die Strecke vÆt. Be�ndet sich nun innerhalb eines Ab-

standes d vom Schwerpunkt des Teilchens ein weiteres, so kommt es zu einem Zusammensto�.

W�ahrend einer als kollisionsfrei vorausgesetzten Bewegung beansprucht das Teilchen also einen

zylinderf�ormigen Raum des Volumens

ÆV = �d
2
vÆt:

Dies ist in Abbildung 3.1 veranschaulicht.

Abbildung 3.1: Zur mittleren freien Wegl�ange eines Teilchens.

Steht nun jedem Teilchen das Volumen ÆV zur Verf�ugung, so ist Æt die mittlere Zeit zwischen

zwei St�o�en. Man kann daher die Teilchendichte n zu 1

ÆV
setzen. Eine Absch�atzung f�ur die

freie Wegl�ange � erh�alt man dann aus dem Produkt vÆt:

� = vÆt =
1

�nd2

Mit der idealen Gasgleichung f�ur ein Gasvolumen V mit dem Druck P und der Temperatur T

PV = NLkT

und mit der Teilchendichte n = N

V
erh�alt man

n =
P

kT

und f�ur die freie Wegl�ange �

� =
kT

�Pd2
: (3.1)

Dabei ist NL die Loschmidt-Zahl, und k die Boltzmann-Konstante. F�ur einen Teilchendurch-

messer von 4 �A ergibt dies bei T=300 K und einem Druck von 10�9 Pa eine mittlere freie

Wegl�ange von � = 8000 km. Es kann also leicht eingesehen werden, dass ein \guter Druck\

(P < 10�8 Pa) in der Wachstumskammer prim�ar der Verringerung von Verunreinigungen in

den zu wachsenden kristallinen Filmen dient. Au�erdem hat die gro�e mittlere freie Wegl�ange

zur Folge, dass das aus den E�usionszellen verdampfte Material keine Wolken im herk�omm-

lichen Sinn bildet, sondern vielmehr durch die �O�nungsweite der rohrartigen Knudsenzelle
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kollimiert wird und sich wie ein Teilchenstrahl verh�alt. Dieser kann mit Hilfe relativ einfacher

Shuttermechanismen beliebig unterbrochen werden.

Die Herstellung der f�ur diese Arbeit ben�otigten Filme erfolgte an der hauseigenen MBE-

Anlage. W�ahrend des Filmwachstums wurde das UHV in der Wachstumskammer au�er durch

Ionengetterpumpen zus�atzlich durch den Betrieb einer sogenannten K�uhlfalle mit 
�ussigem

Sticksto� aufrechterhalten. Die K�uhlung einzelner Kammerteile auf tiefe Temperaturen erm�oglicht

eine Kondensation 
�uchtiger Gase, die bei hohen Temperaturen aus den verdampfenden Me-

tallen und Tiegeln austreten. Die Knudsen-Zellen wurden bereits mehrere Stunden vor dem

Wachstumsprozess geheizt, um durch die eingestellte, automatisch regelbare Temperatur einen

konstanten Teilchenstrom zu erreichen. Dieser Teilchen
uss wurde durch Aufdampfen des Ma-

terials auf einen Schwingquarz, dessen Eigenfrequenzver�anderung durch die Massenzunahme

gemessen wurde, geeicht. Diese Eichraten wurden sp�ater durch Re
ektivit�atsmessungen �uber-

pr�uft. Durch die Geometrie der Anlage wurde mit unterschiedlichen Winkeln und Entfernun-

gen zwischen Probe und Schwingquarz aufgedampft. Der Teilchenstrom am Probenort musste

deshalb durch einen sogenannten \Toolingfaktor\ aus der mit Hilfe des Schwingquarzes ermit-

telten Aufdampfrate berechnet werden. Der genaue Toolingfaktor wurde durch Aufdampfen

einer Schicht bei konstanten Teilchenstrom und deren Dickenmessung mittels R�ontgenre
ek-

tivit�at bestimmt. Der \Toolingfaktor\ ist hierbei eine Korrektur der Teilchen
�usse, bedingt

durch die geometrische Anordnung der Knudsen-Zellen.

In Abbildung 3.2 ist eine Draufsicht der hauseigenen MBE-Anlage gezeigt.

Abbildung 3.2:Draufsicht der Molekularstrahlepitaxieanlage des Max-Planck-Institutes f�ur Me-
tallforschung in Stuttgart (Bild aus [51]).
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Die Vorkammer, Analysenkammer, Hauptkammer (auch Wachstumskammer) und Transport-

kammer sind durch ein Schleusensystem verbunden. Es ist deshalb nach einbringen einer Pro-

be in der Vorkammer m�oglich, die Wachstumskammer immer unter UHV-Bedingungen zu

halten, sowie die Probe nach dem Filmwachstum ohne Brechen des Vakuums in eine trans-

portable UHV-Kammer zu transferieren (siehe Abbildung 3.2). Da im Verlauf der lithogra-

phischen Behandlung ein best�andiges Arbeiten im UHV nicht m�oglich war, wurde von dieser

Transferm�oglichkeit unmittelbar nach dem Wachstum jedoch kein Gebrauch gemacht. Statt-

dessen wurden die hergestellten Cu3Au-Filme unmittelbar nach dem Ausschleusen aus dem

UHV zum Schutz vor Oxidation mit einer Schicht aus PMMA-Lack �uberzogen. Dieser wird

in der Elektronenstrahllithographie verwendet und l�asst sich mit Aceton gut entfernen. Die

Transportkammer kam dennoch f�ur die R�ontgen-Streuexperimente nach dem Lithographie-

prozess zum Einsatz, um die Probe nach Entfernung der Lithographie-Lacke wieder unter

UHV-Bedingungen zu bringen. Es sei noch hinzugef�ugt, dass in der Analysenkammer zudem

mehrere Ober
�achenemp�ndliche Charakterisierungsm�oglichkeiten gegeben waren: Die Beu-

gung niederenergetischer Elektonen (LEED) zur Bestimmung der Kristallinit�at und Orientie-

rung der ersten Monolagen sowie die Elementanalyse mittels Auger-Elektronen-Spektroskopie.

3.2 Elektronenstrahllithographie

3.2.1 Prinzip und Funktionsweise eines Elektronenstrahllithographiesystems

Die Elektronenstrahllithographie hat sich in den letzten Jahren neben optischen Lithogra-

phiemethoden zu einem Standardverfahren im Bereich der Mikro- und Nanostrukturierung

von Ober
�achen entwickelt. Bei gro�
�achigen Anwendungen, wie sie z.B. insbesondere die

Massenherstellung integrierter Speicherbausteine erfordert, wird zumeist optischen Methoden

der Vorzug gegeben. Im Falle der Strukturierung kleiner Bereiche oder des Designs individu-

eller Strukturen der Nanotechnologie, wie z.B. Ein-Elektronen-Transistoren oder der in dieser

Arbeit hergestellten Cu3Au-Quader, erweisen sich jedoch Elektronenstrahl- und Ionenstrahl-

lithographische Verfahren als �uberlegen: Ihre Au
�osung auf der Submikrometerscala ist nicht

durch die Lichtwellenl�ange begrenzt. Des Weiteren werden Masken f�ur optolithographische

Zwecke mit elektronen- oder ionenstrahllithographischen Methoden gefertigt.

Das Prinzip der Elektronenstrahllithographie stellt sich wie folgt dar:

Die zu strukturierende Fl�ache wird mit einem Photolack wohlde�nierter Dicke bedeckt, welcher

im Lithographieverfahren beschrieben, d. h. ausgew�ahlt belichtet wird. Nach einem Entwick-

lungsprozess werden Teile des Lackes entfernt und ein positives Abbild der zu schreibenden

Struktur verbleibt als Maske auf der zu strukturierenden Fl�ache. In einem anschlie�enden

�Atzprozess dient die Maske als Schutz und wird somit auf die Fl�ache �ubertragen.

Die handels�ublichen Elektronenstrahllithographie-Ger�ate vereinen meist die Funktionen eines

Lithographiesystems und eines Rasterelektronenmikroskops. Im Mikroskop werden Elektro-
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nen aus einer Kathode, vorzugsweise einer warmen Feldemissionskathode, emittiert wobei der

Emissionsprozess vom Kathodenmaterial abh�angt. Nach Durchlaufen der Beschleunigungs-

spannung, die in der Gr�ossenordnung von 10-50 keV liegt, wird der Strahl durch mehrere

Elektronenoptiken auf den zu strukturierenden Photolack fokussiert. Die zuvor im Software-

Layout entworfene Struktur wird dann durch Ablenkung des Elektronenstrahls als Vektor-

oder Rastergraphik in den Lack geschrieben. Der schematische Aufbau einer solchen Appara-

tur wird in Abbildung 3.3 gezeigt.

Abbildung 3.3: Prinzip der lithographischen Strukturierung eines Lackes durch einen fokus-
sierten Elektronenstrahl (aus [1]). In dieser Arbeit wurde 100 nm ARN (Negativ-Lack)auf 14
nm Cu3Au verwendet.

3.2.2 Belichtungsprozess des Fotolackes

Die verwendeten Fotolacke haben in der Regel eine Polymerstruktur. Sie werden in verd�unnter

L�osung aufgetragen, wobei die homogene Verteilung der L�osung auf der zu strukturierenden

Fl�ache durch ein Schleuderverfahren erreicht wird. Die Probe wird dabei mit de�nierter Ge-

schwindigkeit um die Ober
�achennormale rotiert. Die Vielzahl der in der Lithographie ange-

wandten Lacke l�asst sich in zwei Kategorien einordnen:

1. Positivlacke: Bei Positivlacken wirkt der Elektronenstrahl destruktiv auf das Polymer.

Das molare Gewicht wird durch Aufbrechen der Kettenmolek�ule in den belichteten Gebieten
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verringert. Bei der anschlie�enden Entwicklung durch ein L�osungsmittel werden die leichteren

Molek�ule, also die zuvor belichteten Teile des Lackes, herausgel�ost.

2. Negativlacke: Im Falle von Negativlacken induziert der Elektronenstrahl eine verst�arkte

Polymerisation und die Raumvernetzung der Molek�ulketten nimmt im belichteten Gebiet zu.

Dadurch kommt es zu einer lokalen Erh�ohung des Molek�ulgewichtes. In der Entwicklerl�osung

erweisen sich hier die belichteten Gebiete als resistent, die �ubrigen Gebiete werden abgetragen.

Beide Verfahren sind in Abbildung 3.4 skizziert.

Abbildung 3.4: Prinzip von Positiv- und Negativlacken: Im Positivlack wird das Polymer durch
den Elektronenstrahl zerst�ort, w�ahrend im Negativlack die Ausbildung von Polymeren durch
den Elektronenstrahl induziert wird (aus [1]).

3.3 Verwendete Di�raktometer

3.3.1 Vierkreisdi�raktometer

Ein Vierkreisdi�raktometer besteht aus drei Schrittmotor-gesteuerten Probenkreisen, �, � und

�, und einem Schrittmotor gesteuerten Detektorkreis, 2�, mit einer Schrittgenauigkeit von bes-

ser als 1

1000
Grad. Die Orientierungen der Drehkreise sind wie folgt: 2�-Achse parallel �-Achse,

�- und �-Achse stehen senkrecht zueinander, wobei die �-Achse senkrecht zur �-Achse steht.

Die schematische Zeichnung eines Vierkreisdi�raktometers der Firma Huber in Abbildung
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3.5 zeigt nur geringe Einschr�ankungen f�ur die anzufahrenden Winkelbereiche. Aufgrund von

Einschr�ankungen in der Gr�o�e und dem Gewicht der Probenumgebung k�onnen hier jedoch

keine UHV-Kammern montiert werden. Wie aus Abbildung 3.5 zu erkennen ist, ist durch

� grunds�atzlich eine Rotation der Probe um ihre Ober
�achennormale m�oglich. Dies ist bei

der Suche nach In-Plane-Orientierungen (asymmetrische Re
exe) zur Charakterisierung von

Proben sehr n�utzlich.

Abbildung 3.5: Schematische Abbildung eines Vierkreisdi�raktometers. �, � und � bezeichnen
die Probenkreise, 2� den Detektorkreis.

3.3.2 Sechskreisdi�raktometer

Bei Sechskreisdi�raktometern liegen wiederum drei Schrittmotorgesteuerte Probenkreise, !, �

und �, vor. Desweiteren existieren im Unterschied zum Vierkreisdi�raktometer zwei Schrittmo-

torgesteuerte Detektorkreise, 
 und Æ. Zus�atzlich dient der ebenfalls motorgesteuerte Kreis �i

zum Einstellen eines konstanten Kippwinkels (Einfallswinkel) f�ur das gesamte Di�raktometer.

Die Schrittgenauigkeit ist wiederum besser als 1

1000
Grad. Durch �i werden also alle anderen

Proben- und Detektorkreise mitbewegt. Diese M�oglichkeit wird insbesondere in der Streuung

unter streifendem Einfall (\grazing incidence di�raction\) benutzt, um eine Rotation um die

Ober
�achennormale durch den Winkel !, der in der Zeichnung in Abbildung 3.6 die gr�o�te

Winkelfreiheit der Probenkreise erlaubt, bei konstant gehaltenem Anstellwinkel �i zu erm�ogli-

chen. Wird der Probenanstellwinkel, anstelle von �i mit � eingestellt, so stehen Ober
�achen-

normale und !-Achse nicht mehr parallel. Beim Suchen nach In-Plane-Impuls�ubertr�agen bei

asymmetrischen Re
exen der Probe kann dann ohne entsprechende Kompensation nicht mehr

um ! rotiert werden. Die Probenkreise � und � werden durch massive Goniometer bewegt. Der

anfahrbare Winkelbereich ist dadurch auf etwa 30Æ beschr�ankt, jedoch erm�oglicht die dadurch

gegebene Stabilit�at die Montage schwerer UHV-Probenkammern. Aus diesem Grund ist auch

der Radius der oberen Goniometerkreise � und � relativ gro� gehalten. Der Abstand von der
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Montageplatte der �-Wiege zum Drehzentrum betr�agt (abh�angig vom Modell) zwischen 17

und 27 cm. Zur Justage des Di�raktometers und der jeweiligen Probe verf�ugt das Di�rakto-

meter �uber mehrere motorgesteuerte Translationsschlitten. Es sei angemerkt, dass die beiden

Detektorkreise 
 und Æ eine Entkopplung des In-Plane- und Out-of-Plane Impuls�ubertrages

erm�oglichen.

Abbildung 3.6: Draufsicht eines vertikal eingebauten Sechskreisdi�raktometers. !, � und �
bezeichnen die Probenkreise, Æ und 
 die Detektorkreise. �i erm�oglicht ein Einstellen eines
konstanten Einfallswinkels (Rotation des gesamten Di�raktometers).

3.4 Scans im Winkelraum und reziproken Raum bei R�ontgendif-

fraktion

3.4.1 Spekul�are Scans

R�ontgenstreuexperimente k�onnen einfach durch das Hilfsmittel des reziproken Raumes be-

schrieben werden. Die f�ur die Orientierung im reziproken Raum gew�ahlten Hauptachsen m�ussen

nicht notwendigerweise diejenigen des reziproken Kristallgitters sein. Insbesondere bei der

Streuung an Ober
�achen oder d�unnen Filmen wird als besonders ausgezeichnete Richtung

die Ober
�achennormale als z-Achse genommen, die nicht notwendigerweise der z-Achse des

zugrundeliegenden Kristallgitters entspricht. Ein spekul�arer Scan bewegt sich im reziproken

Raum auf einer Normalen zur Probenober
�ache. F�ur Re
exe, die sich auf der vom Ursprung

des reziproken Raumes ausgehenden Ober
�achennormalen be�nden, ist ein spekul�arer Scan
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identisch mit einem Radialscan. Man spricht dann von spekul�aren Re
exen oder von Re
e-

xen auf dem spekul�aren Pfad. Re
exe, welche weder auf dem spekul�aren Pfad noch in der

Ebene der Probenober
�ache liegen, werden als asymmetrische Re
exe bezeichnet. Abbildung

3.7 zeigt zwei spekul�are Scans �uber den Re
ex Cu3Au-(111) und den asymmetrischen Re
ex

Cu3Au-(110) im Falle eines d�unnen Cu3Au-(111)-Films (vergleiche Abbildung 2.8). Zus�atzlich

ist die Geometrie des Scans im Winkelraum gezeigt: Die Probennormale liegt in der durch den

Einfallsvektor ~ki des Prim�arstrahls und den Vektor ~kf des gestreuten Strahls aufgespannten

Streuebene. Der Winkel � zwischen ~ki und der Probenober
�ache und der Winkel 2� zwischen

~ki und ~kf werden in Schrittweiten im Verh�altnis 1:2 variiert, d. h. gescannt.

Abbildung 3.7: A: Spekul�are Scans �uber die Cu3Au-Re
exe (111) und (110) eines d�unnen
(111)-Cu3Au -Films. B: Im Winkelraum wird ein solcher Scan durch gekoppeltes Bewegen
des Probenanstellwinkels � und des Detektorwinkels 2� im Verh�altnis 1:2 realisiert, wenn ein
Sechskreisdi�raktometer verwendet wird.

F�ur spekul�are Re
exe ist diese Art von Scan sowohl bei Vierkreis- als auch bei Sechskreisdif-

fraktometern durch die gekoppelte Bewegung zweier Achsen einfach zu realisieren. Im Falle

asymmetrischer Re
exe ist dies in einfacher Weise nur bei Sechskreisdi�raktometern m�oglich,

da In-Plane- und Out-of-Plane- Impuls�ubertr�age separat gescannt werden k�onnen. Bei Vier-

kreisgeometrien m�ussen in diesem Fall mehr als zwei Achsen kombiniert werden, was eine

Kenntnis mindestens zweier Re
exe bez�uglich ihrer Lage und Indizierung im reziproken Raum

vorraussetzt. Zus�atzlich muss die Ansteuerungssoftware des Di�raktometers diese M�oglichkeit

beinhalten. Die L�ange des Impuls�ubertrages j ~q j l�asst sich durch Betrachtung von Abbildung

3.7 leicht berechnen:

Aus

sin � =

j~qj
2

j ~kf j

folgt mit Gleichung (2.7)

j ~q j= 2 j ~kf j sin � =
4� sin �

�
(3.2)

(siehe auch Gleichung (A.19).
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3.4.2 Radiale Scans

Ein radialer Scan bewegt sich auf einer Geraden vom Ursprung des reziproken Gitters in ra-

dialer Richtung weg. Diese Scans lassen sich in Vierkreisgeometrie als zwei-Motoren-Scans

verwirklichen. Dazu wird die Richtung des Re
exes durch Bewegung der Probenachsen � und

� in die Streuebene gedreht (siehe Abbildung 3.5). Der Scan wird dann mit der dritten Pro-

benachse, � und der Detektorachse im Verh�altnis 1:2 durchgef�uhrt. Prinzipiell l�asst sich ein

Radial Scan auf diese Art auch in der Sechskreisgeometrie verwirklichen. Die meisten Sechs-

kreisdi�raktometer, welche u.a. f�ur die Aufnahme volumin�oser und schwerer Probenkammern

gebaut sind, sind dadurch im fahrbaren Winkelbereich f�ur einige Probenkreise eingeschr�ankt.

Dies hat zur Folge, dass bei radialen Scans in der Regel mehr als zwei Achsen bewegt werden

m�ussen. Zwei radiale Scans �uber die Cu3Au-Re
exe (111) und (110) sind in Abbildung 3.8

gezeigt. Der Impuls�ubertrag berechnet sich analog zu Gleichung (3.2) unter Ber�ucksichtigung

der entsprechenden Winkel.

Abbildung 3.8: Radiale Scans �uber die Cu3Au-Re
exe (111) und (110) eines d�unnen Cu3Au-
(111)-Films. Die eingezeichneten Pfeile kennzeichnen die Scanrichtungen.

3.4.3 In-Plane-Scans

Als In-Plane Scans werden hier alle Scans bezeichnet, bei denen der Impuls�ubertrag stets paral-

lel zur Probenober
�ache ist. Es sei angemerkt, dass diese manchmal auch als Transversalscans

bezeichnet werden. Bei Sechkreisdi�raktometern k�onnen diese Scans analog zu den spekul�aren

Scans mit zwei kombinierten Motoren durchgef�uhrt werden, da der In-Plane- und Out-of-Plane

Impuls�ubertrag durch die Bauart des Di�raktometers entkoppelt werden kann. Im Falle des

In-Plane Scans stehen die verwendeten Achsen von Probe und Detektorarm senkrecht zu den

beim spekul�aren Scan verwendeten. Da bei Vierkreisdi�raktometern keine zweite Detektorach-

se existiert, welche senkrecht zur ersten steht, k�onnen i. a. keine zwei-Motoren In-Plane-Scans

gefahren werden. Zwei In-Plane Scans �uber die Cu3Au-Re
exe (111) und (110) sowie eine

Draufsicht der Messgeometrie ist in Abbildung 3.9 gezeigt. Der In-Plane Impuls�ubertrag eines
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solchen Scans ergibt sich wie in Gleichung (3.2), wobei �ip und 2�ip den Anstellwinkel der

Probe bzw. den Streuwinkel des Detektorarms in der Ebene der Probenober
�ache bedeuten:

j ~q jip= 2 j ~kf j sin �ip =
4� sin �ip

�
: (3.3)

Abbildung 3.9: A: In-Plane Scans �uber die Cu3Au-Re
exe (111) und (110) eines d�unnen
(111)-Films. Pfeile kennzeichnen die Scanrichtungen. B: Realisierung eines In-Plane-Scans
im Winkelraum als Draufsicht bei Verwendung eines Sechskreisdi�raktometers. �ip und 2�ip
bedeuten die In-Plane Anstellwinkel der Probe bzw. des Detektorarms, welche im Falle eines
In-Plane Scans bewegt werden. Die konstant gehaltenen Winkel f�ur einen konstanten Out-of-
Plane (spekul�aren) Impuls�ubertrag aus Abbildung 3.7 sind in dieser schematischen Darstellung
nicht gezeigt.

Bei spekul�aren Re
exen k�onnen In-Plane Scans in erster N�aherung auch als Rocking-Scans (sie-

he Kapitel 3.4.4) gefahren werden. Dies ist insbesondere auch in Vierkreisgeometrie m�oglich.

3.4.4 Rocking-Scans

Unter einem Rocking-Scan versteht man generell jeden Scan, bei dem die Probe um nur ei-

ne Probenachse gedreht wird. Speziell soll hier jedoch nur der Rocking-Scan in spekul�arer

Geometrie behandelt werden, bei dem um eine Probenachse senkrecht zur Streuebene gedreht

wird, wie in Abbildung 3.10 gezeigt. Dadurch wird der spekul�are Pfad verlassen, da der Win-

kel �i = � � �� zwischen einfallendem Wellenvektor ~ki und der Probenober
�ache ungleich

dem Winkel �f = � � �� zwischen gestreutem Wellenvektor ~kf und der Probenober
�ache

wird. Dies hat zur Folge, dass die Probenober
�ache aus ihrer senkrechten Lage zum Vektor

des Impuls�ubertrages ~q herausgekippt wird. Denkt man sich das in Abbildung 3.10 eingezeich-

nete Koordinatensystem starr mit der Probe verbunden, so bezeichnet x stets die Richtung

parallel zur Probenober
�ache und z stets die Richtung der Ober
�achennormalen. Gestrichelt

eingezeichnet ist die verkippte Ober
�achennormale ~n. Durch trigonometrische Betrachtungen

lassen sich dann die In-Plane Komponente qx sowie die spekul�are Komponente qz des Streu-

vektors ~q ausdr�ucken. Dabei verwendet man k als Betrag f�ur die Wellenvektoren ~ki und ~kf ,

der bei elastischer Streuung f�ur beide gleich ist. ki
x(z)

und kf
x(z)

sind die x(z)-Komponenten

dieser Welllenvektoren. 2� ist der konstant gehaltene Streuwinkel zwischen ~ki und ~kf . Es folgt

daraus f�ur qx
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qx = kfx � kix

= k

"
cos

 
2�

2
���

!
� cos

 
2�

2
+ ��

!#
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2�
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cos�� + sin
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2
sin�� �

 
cos

2�

2
cos�� � sin

2�

2
sin��

!#

= 2k sin
2�

2
sin��; (3.4)

und analog f�ur qz

qz = 2k sin
2�

2
cos��: (3.5)

Abbildung 3.10: A: Rocking Scan �uber den spekul�aren Cu3Au-(111) Re
ex eines d�unnen
Cu3Au-(111)-Films. B: Messgeometrie f�ur die zur Streuebene senkrechte Rocking-Achse. Der
Streuvektor ~q bleibt konstant, w�ahrend die Ober
�achennormale gedreht wird.
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3.5 Messpl�atze der durchgef�uhrten R�ontgen-Streuexperimente

3.5.1 Die 
ussoptimierte Kobalt-Stehanode

Zur Charakterisierung d�unner epitaktischer Filme bez�uglich ihrer Schichtdicke, Kristallqua-

lit�at und Ordnung steht in der Abteilung Dosch im Max-Planck-Institut f�ur Metallforschung in

Stuttgart eine 
ussoptimierte Kobalt-Stehanode mit einem Huber-Vierkreisdi�raktometer (sie-

he Kapitel 3.3) zur Verf�ugung. Zur Flussoptimierung sind die Strahlwege m�oglichst kurz gehal-

ten, um Strahlverluste wegender Luftabsorption und der intrinsischen Strahldivergenz konven-

tioneller R�ontgenr�ohren zu minimieren. Des Weiteren wird auf gute Au
�osungseigenschaften

senkrecht zur Streuebene weitgehend verzichtet: Die Detektorblende ist in vertikaler Richtung

stets auf 10 mm ge�o�net. Die horizontale Detektorblenden�o�nung betr�agt typischerweise 0,5-

1,0 mm. Der Highly Orientated Pyrolythic Graphite (HOPG) (0002)-Graphitmonochromator

erlaubt keine Trennung der K�1
- und K�2

- Anteile der charakteristischen R�ontgenstrahlung.

Als gewichtete mittlere Wellenl�ange kann der Wert �=1.79021 �A verwendet werden. Eine sche-

matische Zeichnung des Strahlenganges und der verwendeten Blenden ist in Abbildung 3.11

dargestellt.

Abbildung 3.11: Die 
ussoptimierte Kobalt-Stehanode. 1. Kobalt-Stehanode mit Punktfokus-
orientierung; 2. Austretende R�ontgenstrahlen des Brems- und charakteristischen Spektrums;
3. Graphit Monochromator (HOPG-(0002)); 4. Monochromatisches Spektrum aus den Lini-
en K�1

und K�2
; 5. Kaptonfolie mit NaI-Monitorz�ahler ; 6. Eingangsblende; 7. Probe auf

Huber-Vierkreisdi�raktometer, montiert auf einem Goniometerkopf; 8. Detektorblende; 9. NaI-
Detektor.

Eine Fotographie der Anlage ist in Abbildung 3.12 A zu sehen. Vergr�o�ert ist eine 10x10

mm2 gro�e Probe auf einem Goniometerkopf in Abbildung 3.12 B gezeigt. Damit konnte die

Probennormale mit Hilfe eines Lasers in der Streuebene des Di�raktometers justiert werden.
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Abbildung 3.12: A: Fotographie des Huber-Vierkreisdi�raktometers, aufgebaut an der Kobalt-
Stehanode (siehe a. Abbildung 3.11). B: Eine typisch eingebaute Probe, welche in der Anlage
durch einen Goniometerkopf einjustiert werden kann.
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3.5.2 Die HASYLAB Beamline C1

An der Beamline C1 des Hamburger Synchrotronstrahlungslabors (HASYLAB) wird das wei-

�e Spektrum der Synchrotronstrahlung in einem Ablenkmagneten des Positronenspeicherrings

DORIS III emittiert und durch einen einfach fokussierenden Spiegel horizontal fokussiert. Der

Strahlengang ist in Abbildung 3.13 nichtma�stabsgetreu skizziert. Zur Monochromatisierung

der Strahlung dient ein Si-(111)-Doppelkristallmonochromator. Die eingezeichnete Ionisations-

kammer dient zur Normalisierung der Messdaten sowie der Stabilisierung des Strahls �uber eine

elektronische R�uckkopplung zum Kippwinkel des ersten Monochromatorkristalls. Eine Norma-

lisierung der Daten auf die Eingangsintensit�at ist bei Synchrotronmessungen unerl�asslich, da

eine �Anderung der Prim�arstrahl-Intensit�at aufgrund des Intensit�atszerfalls des Elektronen-

bzw. Positronenstrahls auftritt. Die Fokussierung des Strahls vor dem Monochromator erh�oht

seine Parallelit�at am Probenort im Vergleich zu einer Fokussierung nach dem Monochromator.

Bemerkenswert ist die starke Anisotropie der Strahldivergenz: Der in der Speicherringebene

fokussierte Strahlf�acher des Ablenkmagneten besitzt in dieser Richtung eine relativ hohe Di-

vergenz. In Richtung der Ringnormalen ist die Divergenz aufgrund des intrinsisch kleinen

�O�nungswinkels der Synchrotronstrahlung jedoch sehr gering. F�ur Di�raktionsexperimente

steht an dieser Beamline ein vertikal eingebautes Sechskreisdi�raktometer der Firma Ris� zur

Verf�ugung. Es gleicht dem in Kapitel 3.3 vorgestellten Sechskreisdi�raktometer. Ein energie-

au
�osender R�ontec-Detektor erlaubte die Eleminierung von Fluoreszenz.

Abbildung 3.13: Die Beamline C1 am HASYLAB. 1. Positronenspeichering DORIS III; 2.
Synchrotronstrahlungsf�acher des Ablenkmagneten (wei�es Spektrum); 3. Horizontal fokussie-
render Spiegel; 4. Doppelkristallmonochromator (Si-(111)); 5. Eingangsblenden; 6. Ionisa-
tionskammer zur Messung der Eingangsintensit�at; 7. Probe auf Ris�-Sechskreisdi�raktometer;
8. Detektorblenden und Detektor.

3.5.3 Die HASYLAB Beamline W1

An der Wiggler-Beamline W1 des HASYLAB liegt die Intensit�at des Eingangsstrahls et-

wa eine Gr�o�enordnung �uber der des Ablenkmagneten an der Beamline C1. Ein Si-(111)-
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Doppelkristallmonochromator erlaubte eine Monochromatisierung des Prim�arstrahls. Zur Dop-

pelfokussierung ist nach dem Monochromator ein Toroidaler Spiegel angebracht. Die Stabili-

sierung der Eingangsintensit�at erfolgt wie an C1 �uber eine elektronische R�uckkopplung einer

Ionisationskammer auf den ersten Monochromatorkristall. Die Normierung der Messdaten auf

die Intensit�at des Eingangssignals kann jedoch im Gegensatz zur Beamline C1 nur auf eine

Ionisationskammer erfolgen, die vor dem letzten Blendenpaar vor der Probe angebracht ist.

F�ur Streuexperimente ist die Beamline W1 mit einem Ris�-Sechkreisdi�raktometer ausge-

stattet. Ein NaI-Szintillationsz�ahler steht zur Detektion der gestreuten R�ontgenstrahlung zur

Verf�ugung. Abbildung 3.14 zeigt den schematischen Aufbau der Beamline W1.

Abbildung 3.14: Die Beamline W1 am HASYLAB. 1. Positronenspeichering DORIS; 2. Wigg-
ler; 3. Synchrotronstrahlung (wei�es Spektrum); 4. Doppelkristallmonochromator (Si-(111));
5. Goldbedampfter, doppelfokussierender Spiegel; 6. Ionisationskammer zur Messung der Ein-
gangsintensit�at; 7. Eingangsblende 8. Probe auf Ris�-Sechskreisdi�raktometer; 9. Detektor-
blenden und Detektor.

3.5.4 Die ESRF Beamline ID01

Die Undulatorbeamline ID01 an der ESRF in Grenoble war w�ahrend unserer Messzeit eine


ussoptimierte Beamline, welche mit einem sagittal fokussierenden Si-(311)-Doppelkristallmo-

nochromator ausgestattet war. Dadurch geht die f�ur Undulatoren an Synchrotrons der dritten

Generation �ubliche hohe transversale Koh�arenz zugunsten eines erh�ohten Flusses am Proben-

ort teilweise verloren. Wie in Abbildung 3.15 gezeigt, soll durch die Anbringung von Spiegeln

vor und nach dem Monochromator die Pr�asenz von h�oheren Harmonischen, welche den Mo-

nochromator passieren, unterdr�uckt werden, da der kritische Winkel stark mit der Energie

der Strahlung abf�allt (siehe Kapitel 2.1.5). Die Beamline-Optik erlaubt durch ihr System aus

mehreren Blenden eine Kollimation des Strahls, was wegen der Verringerung der Divergenz

eine gro�e transversale Koh�arenzl�ange bedeutet. Diese Divergenz wird au�erdem durch den

Abstand Quelle(Undulator)-Probe von 48 m minimiert. Die Hochpr�azisions-Blende vor der

Probe erlaubte wohlde�nierte �O�nungsweiten im Mikrometerbereich. Aufgrund des geringen

verbleibenden Ionisationsverm�ogens bei minimaler Blenden�o�nung und zur Verbesserung der

Koh�arenz am Probenort ist die Ionisationskammer zur Messung der Eingangsintensit�at vor
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dem letzten Blendenpaar angebracht. Das hier vorhandene Di�raktometer war mit der f�ur die

Messungen in dieser Arbeit notwendigen UHV-Kammer nicht kompatibel. Deshalb wurde f�ur

diese Messungen eigens ein F�unfkreisdi�raktometer in horizontaler Geometrie aufgebaut. Es

entspricht dem in Kapitel 3.3 vorgestellten Sechskreisdi�raktometer ohne die M�oglichkeit der

Drehung um �i.

Abbildung 3.15: Die Beamline ID01 an der ESRF. 1. Elektronensynchrotron; 2. Undulator;
3. 1. Spiegel; 4. Horizontal fokussierender Doppelkristallmonochromator (Si-(311), sticksto�-
gek�uhlt); 5. 2. Spiegel; 6. Doppelblende im Abstand von 7 m; 7. Ionisationskammer zur Mes-
sung der Eingangsintensit�at; 8. Pr�azisionsblende zur Einstellung von Strahlgr�o�en mit Mikro-
metergenauigkeit (\Pinhole\); 9. Probe auf F�unfkreisdi�raktometer; 10. Detektorblenden und
Detektor.

3.6 Verwendete UHV-Kammern und Probenumgebung

Zum Schutz vor Oxidation wurde die Probe nach dem lithographischen Strukturieren in ei-

ne mit den �ublichen Di�raktometern der Hersteller Huber und Ris� kompatible, transporta-

ble UHV-Kammer, wie in Abbildung 3.16 gezeigt, eingebracht und permanent unter UHV-

Bedingungen gehalten. Die H�ohe des Berylliumfensters der Kammer, welches die Streuexpe-

rimente unter UHV-Bedingungen erm�oglichte, begrenzte den Out-of-Plane-Streuwinkel 2� zu

etwa 40Æ, wie in Abbildung 3.16 eingezeichnet. Bei der Wahl der Energie der Synchrotronstrah-

lung musste diese Einschr�ankung ber�ucksichtigt werden. Bei einem sp�ateren Streuexperiment

in Grenoble konnte diese Kammer jedoch aufgrund von Einschr�ankungen in der Bewegungsfrei-

heit des Di�raktometers nicht mehr verwendet werden. Die Kammer wurde deshalb umgebaut.

Bei der neuen Kammer wurde anstelle eines Berylliumfensters ein Berylliumdom verwendet,

der keine besonderen Einschr�ankungen auf die Streugeometrie zur Folge hatte. Beide Kam-

mern sind in Abbildung 3.16 schematisch gezeichnet. Die Probenstationen in den Kammern

besa�en einen eingebauten Tantaldrahtheizer. Die Probe selbst war mit Tantaldraht auf einem

modi�zierten Molybd�anblock der Firma Riber befestigt, der mit einem Bajonettverschluss auf

der Probenstation eingerastet war. Durch einen Federmechanismus wurde ein Thermoelement

an die R�uckseite des Molybd�anblockes gedr�uckt. Zur Vermeidung von mechanischer Bela-

stung wie auch zur thermischen Abschirmung des Heizers wurde das Thermoelement durch

eine Keramikh�ulse gesch�utzt. Au�erdem wurde die Stromversorgung der Heizung sowie das
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Thermoelement �uber eine UHV-kompatible Durchf�uhrung an eine elektronische Kontrollein-

heit, bestehend aus einer Stromversorgung und einem Temperaturregler der Firma Eurotherm,

angeschlossen. Eine Fotographie einer Probe auf einem Molybd�anblock ist in Abbildung 3.17

A gezeigt und die einer heizbaren Probenstation in Abbildung 3.17 B.

Abbildung 3.16: Die in den Streuexperimenten verwendeten UHV-Kammern in der Seiten-
ansicht. A: Das zylindrische Berylliumfenster erlaubt jedoch nur einen auf 20Æ beschr�ankten
Winkelbereich der ein- und austretenden R�ontgenstrahlung. B: Die Kammer wurde mit einem
Berylliumdom ausgestattet, was eine gr�o�ere Winkelfreiheit erm�oglicht. Im Vordergrund sind
die Durchf�uhrungen f�ur das Thermoelement und der Spannungsversorgung der Heizung darge-
stellt. Beide Kammern besitzen an den Seiten Ionengetterpumpen. Die Kammer in A besitzt
gegen�uber der Kammer in B den Vorteil, dass sie an die MBE-Anlage ange
anscht werden
kann und somit einen Probentransfer unter UHV-Bedingungen erm�oglicht.

Abbildung 3.17: A: Fotographie einer 10 mm x 10 mm gro�en Probe auf einem Molybd�anblock.
Die Befestigung erfolgt mit Tantaldraht. B: Fotographie einer heizbaren Probenstation. Ein
Bajonettverschluss erlaubt das Einrasten des Molybd�anblockes. Im Zentrum des Heizers kann
man das mit einer Keramikh�ulse umgebene Thermoelement erkennen.
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4 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion

In dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Wege eingeschlagen, um bin�are Nanostrukturen

herzustellen.

1. Basierend auf einem Selbstorganisationsprozess. In einem ersten Schritt werden Gold-

partikel auf einem Niob�lm abgeschieden (Mizellenmethode), w�ahrend in einem zweiten

Schritt eine bin�are Legierung in den Goldpartikeln erzeugt wird. Die Ausbildung einer

bin�aren Legierung in Nanopartikeln wurde in dieser Arbeit erstmals untersucht.

2. Ein lithographischer Strukturierungs-Prozess. Hier sollte ein durch Molekularstrahlepi-

taxie hergestellter d�unner hochqualitativer Cu3Au-Film mit lithographischen Methoden

strukturiert werden. Die Au
�osungsbegrenzung der Lithographie (Fotolackau
�osung und

Elektronenstrahlgr�o�e) sowie die erforderliche Probengr�o�e waren hier die Hauptproble-

me.

In den folgenden Kapiteln werden die Herstellungsmethoden der Nano-Proben besprochen,

sofern sie nicht bereits in Kapitel 3 erkl�art wurden. Schwerpunkt der daran anschlie�enden

Kapitel ist die strukturelle und temperaturabh�angige Untersuchung der bin�aren Nanostruk-

turen mit verschiedenen experimentellen Methoden, insbesondere der R�ontgenstreumethoden.

Dabei wird ein Modell vorgestellt werden, welches die experimentellen Daten gut erkl�art.

4.1 Herstellung von bin�aren metallischen Nanostrukturen auf der

Basis eines Selbstorganisationsprozesses

4.1.1 Abscheidung von Gold-Nanopartikeln auf der Probe MBE159

Als erster Schritt zur Herstellung von bin�aren Nanostrukturen wurde ein von Spatz et al.

[52][53][54] entwickelter Selbstorganisationsprozess gew�ahlt, in dem Gold-Nanopartikel auf

Ober
�achen abgeschieden werden. Diese Methode erlaubte eine relativ schnelle Herstellung

gro�
�achig bedeckter Proben, was f�ur Di�raktionsexperimente eine gro�e Anzahl streuender

Atome und somit intensive Streusignale bedeutet.

Der Selbstorganisationsprozess, wie er in unserem Fall zur Anwendung kam, beruht auf fol-

gendem Prinzip [52]: Ein tensid�ahnliches Tr�agermolek�ul mit einem hydrophoben und einem

hydrophilen Ende ist in einem unpolaren L�osungsmittel gel�ost. Diesem L�osungsmittel wird ein

Goldsalz hinzugegeben, welches f�ur sich selbst im unpolaren L�osungsmittel praktisch unl�oslich

ist. Das Goldsalz wird jedoch an das polare Ende des Tr�agermolek�uls gebunden. Wie Tenside

haben auch diese Molek�ule die Eigenschaft, Mizellen zu bilden. Der lipophile, also hydrophobe,

Teil des Molek�uls bevorzugt dabei eine Umgebung im unpolaren L�osungsmittel, w�ahrend sich

die polaren K�opfe der Molek�ule aneinander lagern. Im Kern einer solchen Mizelle be�ndet sich
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also eine durch die Anzahl der Molek�ule de�nierte Menge Goldsalz. Wieviele Molek�ule wie-

derum an der Bildung einer Mizelle beteiligt sind, h�angt vom Design des Tr�agermolek�uls ab.

Wird nun ein Substrat in diese L�osung getaucht und langsam herausgezogen, lagert sich auf

seiner Ober
�ache eine monomizellare Schicht ab. Nach dem Verdampfen des L�osungsmittels

werden die organischen Tr�agermolek�ule in einem Sauersto�plasma verascht. Dieser Plasma-

prozess dient gleichzeitig der Reduktion des Goldsalzes und es verbleiben Goldpartikel auf der

Ober
�ache. Ihre Gr�o�e und ihr Abstand sind durch das Design des Tr�agermolek�uls steuerbar.

Der Herstellungsprozess ist in Abbildung 4.1 skizziert.

Abbildung 4.1: Herstellung von selbstorganisierten Goldpartikeln: Der chemische Prozess der
Mizellenbildung durch tensid�ahnliche Tr�agermolek�ule erm�oglicht eine \Steuerung\ der Par-
tikelgr�o�e. Die Beseitigung des Tr�agermolek�uls erfolgt durch ein Sauersto�plasma (Bild aus
[52]).
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In unserem Fall erfolgte die Abscheidung der Goldpartikel auf einen d�unnen epitaktisch herge-

stellten Niob-(110)-Film auf einem Al2O3-(1120)-Substrat. DieAbscheidung der Goldpartikel

erfolgte in der Gruppe P. Ziemann von der Universit�at Ulm. Die dichtest m�ogliche Fl�achenbe-

legung auf der Substratober
�ache durch die runden Mizellen f�uhrt sehr wahrscheinlich auf die

beobachtete hexagonale Symmetrie. Eine Rasterkraftmikroskop-Aufnahme (AFM) der Probe

MBE159 und seine Fouriertransformierte, welche in Abbildung 4.2 gezeigt sind, lassen eine

gute Regelm�a�igkeit des Abstandes benachbarter Partikel und die hexagonale Symmetrie er-

kennen. Aus Abbildung 4.2 kann ebenso gesehen werden, dass die Partikel nahezu monodispers

gebildet werden, obgleich eine AFM-Messung von Strukturen dieser Gr�o�e keine verl�a�liche

Gr�o�eninformation in lateraler Richtung aufgrund der AFM-Spitzengr�o�e enth�alt.

Abbildung 4.2: A: AFM Aufnahme der nahezu monodispers gebildeten Goldpartikel auf dem
Niob�lm MBE159. B: Fouriertransformierte von A (Bilder von J. Eisenmenger, Universit�at
Ulm). Erkennbar ist der regelm�a�ige Abstand zum n�achsten Nachbar sowie andeutungsweise
die hexagonale Symmetrie, hervorgerufen u. a. durch die dichtest m�ogliche Fl�achenbelegung.

4.1.2 Charakterisierung der Goldpartikel

In einem ersten Synchrotron-Streuexperiment mit harter R�ontgenstrahlung an der C1-Beamline

des HASYLAB in Hamburg (siehe Kapitel 3.5) sollten die kristalline Struktur, Gr�o�e und

Kristallorientierung der Goldpartikel bestimmt werden. Nachdem eine vorbereitende Messung

in spekul�arer Geometrie (siehe Kapitel 3.4) an einer hauseigenen Co-Stehanode keine Inten-

sit�at an der Goldposition zeigte, lag bereits die Vermutung nahe, dass die Gold-Nanopartikel

keine ausgepr�agte kristalline Vorzugsrichtung besitzen. Ursache daf�ur kann eine Oxidation

der Niobober
�ache sein, die dann keine epitaktische Beziehung der Goldpartikel mit der Nb-
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Ober
�ache zul�asst. Da die Probe einen Monat an Luft aufbewahrt wurde und im Herstel-

lungsverfahren der Nanopartikel einem Sauersto�plasma ausgesetzt war, war nat�urlich mit

der Bildung einer Oxidationsschicht zu rechnen [55]. In einer Re
ektivit�atsmessung, die in

Abbildung 4.3 gezeigt ist, konnte dies best�atigt werden.

Abbildung 4.3: Re
ektivit�atskurve der Probe MBE159, gemessen an der Beamline C1 des

HASYLAB. Erkennbar sind die Schichtdickenoszillationen des 424 �A dicken Niob�lms und

der 45 �A dicken Oxidschicht, welche aus der Anpassung der Daten extrahiert werden k�onnen.

Abbildung 4.3 zeigt die aufgenommene Re
ektivit�atskurve der Probe MBE159, welche am C1-

Strahlrohr nach Aufbringen der Partikel mit 11 keV-Photonen gemessen wurde. Klar erkennbar

sind zwei Perioden aus denen die Schichtdicken von 424 �A f�ur den Nb-Film und 45 �A f�ur die

Oxidschicht mittels dem Fitprogramm Boc�t ermittelt werden k�onnen. Es sei angemerkt, dass

Boc�t auf dem Parratformalismus beruht [56]. �Uber die Ausbildung einer NbO-Schicht dieser

Dicke bei Oxidation an Luft wird speziell f�ur das hier vorliegende System eines Nb-(110)-Films

auf einem Al2O3-(1120)-Substrat (ohne Goldpartikel) in [55] berichtet. Dabei wird auch eine

Oxidschichtdicke von ca. 50 �A gefunden.

In der Synchrotronmessung an der Beamline C1 des HASYLAB konnte bei einer spekul�aren

Messung mit 11 keV Photonen nur der Au-(200)-Peak gemessen werden, da die Position

des Au-(111) zu nahe am sehr intensiven Niob-(110)-Peak lag; die Intensit�at des Nb-(110)-

Ausl�aufers w�urde dabei weit �uber der Intensit�at des Au-(111)-Re
exes liegen. Die au�eror-

dentlich geringe Intensit�at des Au-(200) Re
exes mit 0,5 Z�ahlereignissen pro Sekunde, wovon
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0,4 Z�ahlereignisse als Untergrund vorhanden waren, best�atigte die Vermutung einer Pulver-

verteilung der Kristallorientierungen. Abbildung 4.4 A zeigt den Au-(200)-Peak aufgenommen

in spekul�arer Messgeometrie. Um St�orungen durch den Niobre
ex auf dem spekul�aren Pfad zu

vermeiden, wurde deshalb in der Geometrie des streifenden Einfalls am kritischen Winkel des

Niob�lms gemessen. Nach Einstellung des Winkels der Probenober
�ache zum Prim�arstrahl in

Out-of-Plane-Richtung (�i) wurden die Scans der Au-Re
exe nur durch Bewegung des De-

tektors aufgenommen. Dies geschah unter der Annahme einer pulverartigen Verteilung der

Kristallorientierungen der Nanopartikel, wie bereits erw�ahnt. Abbildung 4.5 zeigt die Geome-

trie des streifenden Einfalls. Die horizontale Scanrichtung des Detektors ist als gepunkteter

Pfeil dargestellt.

Abbildung 4.4: Die gemessenen Re
exe der Gold-Partikel: A: Au-(111) und B: Au-(200). Aus
der Breite der Re
exe kann die kristalline Gr�o�e abgsch�atzt werden. Als senkrechte Linien
sind die Positionen eingezeichnet, die man f�ur die Volumengitterkonstante von Gold erwartet.

Trotz des geringen Untergrundes der Messung unter streifendem Einfall waren die gestreuten

Intensit�aten schwer auszumachen. Aufgrund der schlechten Strahlausnutzung bei sehr kleinen

Winkeln konnte nur der Au-(111)-Re
ex mit einer Intensit�at von nur 0,2 Z�ahlereignisse je

Sekunde vermessen werden, wovon allerdings nur 0,1 als Untergrund vorhanden waren. Dies

ist in Abbildung 4.4 B gezeigt. Die Intensit�at des Au-(200)-Peaks in dieser Geometrie war

jedoch zu schwach, um gemessen zu werden.

Aus den gemessenen Breiten der Peaks konnte die jeweilige Partikelgr�o�e gem�a� Gleichung

(2.16), unter Vernachl�assigung von Verzerrungse�ekten, abgesch�atzt werden. Demzufolge liegt

eine kristalline Goldpartikelgr�o�e von 120 �A parallel zur Ober
�ache und 170 �A senkrecht dazu

vor. Dies l�asst nicht notwendigerweise eine Aussage �uber die tats�achliche Form und Gr�o�e

der Nanopartikel zu, da hierdurch nur die Gr�o�e der Mosaikbl�ocke gegeben ist. Es ist jedoch

leicht vorstellbar, dass ein Nanopartikel aus nur einem Mosaikblock besteht. Die aus der AFM-

Aufnahme in Abbildung 4.2 absch�atzbare Partikelgr�o�e ist auch von dieser Gr�o�enordnung.

Abbildung 4.4 zeigt die gemessenen Streusignale, welche aufgrund ihrer Position als die Au-

(200)- und Au-(111)-Re
exe gesehen werden. Zus�atzlich ist als senkrechte Linie die Position
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eingezeichnet, die sich aus der Volumengitterkonstante von 4.08 �A f�ur Gold errechnet.

Abbildung 4.5: Charakterisierung der Gold-Nanopartikel. Die Messung der pulverartigen Ver-
teilung der Nanopartikel wurde unter streifendem Einfall durchgef�uhrt, wobei nur der horizon-
tale Detektorwinkel gescannt wurde (gepunkteter Pfeil).

Die Abweichung der hier gemessenen Position von der berechneten kann verschiedene Ursachen

haben. Denkbar sind Verunreinigungen aufgrund des Entstehungsprozesses der Goldpartikel,

wie sie durch unvollst�andige Reduktion des Goldsalzes auftreten k�onnen. Als einzigem Ein-


uss widerspricht dieser Vermutung jedoch die Anisotropie der Peak-Verschiebung: Die in

der horizontalen Geometrie vermessenen Partikel weisen gegen�uber dem Volumenkristall eine

komprimierte Gitterkonstante auf, wohingegen sich f�ur die auf dem spekul�aren Pfad gemes-

senen Partikel eine Dehnung der Gitterkonstante ergibt. Wahrscheinlich ist deshalb auch eine

St�orung der Symmetrie der Richtungen parallel und senkrecht zur Ober
�ache des Niob�lms

durch den Ein
uss der Niobober
�ache ma�geblich. Entlang der Ober
�ache erfahren die Nano-

kristalle eine Beein
ussung durch die Potentiallandschaft des Nioboxids. Quanti�zieren l�asst

sich bei der geringen Anzahl gemessener Peaks und deren Qualit�at jedoch keine der beiden

Vermutungen.

4.1.3 Herstellung einer bin�aren Legierung in den kristallinen Gold-Nanopartikeln

Aufgrund der Erfahrungen mit dem epitaktischen System Cu3Au-(111) auf Nb-(110) auf

Al2O3-(1120) (siehe Kapitel 4.2.1) wurden die Goldpartikel auf Nb-(110) abgeschieden, da

wir uns erho�ten, es k�onne nach dem Aufwachsen einer entsprechenden Menge Kupfer und

einem Temperprozess eine Cu3Au-Legierung in den Goldpartikeln ausgebildet werden. Nach

der Charakterisierung der Goldpartikel wurde eine der Gr�o�e und dem Abstand der Partikel

angepasste Menge Kupfer auf die Probe aufgedampft. Dies geschah in der hauseigenen MBE-

Anlage (siehe Abbildung 3.2). In einem anschlie�enden Temperprozess von 8 Stunden Dauer

bei 450ÆC sollten zwei Dinge erreicht werden:

1. Di�usion sollte ein teilweises \Aufsaugen\ des Kupfers in die Gold-Nanopartikel bewir-

ken und die Bildung einer bin�aren Legierung in den Partikeln erm�oglichen.
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2. Eine Ausbildung einer bevorzugten Kristallorientierung der Nanopartikel sollte aufgrund

der epitaktischen Beziehung zwischen Nb-(110) und Cu3Au-(111) (siehe Kapitel 4.2.2)

erfolgen.

Abbildung 4.6: Nach dem Aufdampfen einer Kupferschicht erm�oglicht ein Temperprozess die
Bildung einer bin�aren Legierung in den Nanopartikeln. Bei der Berechnung der Kupfermenge
wurde ber�ucksichtigt, dass nur ein Teil des Kupfers in die Goldpartikel di�undiert.

4.1.4 Charakterisierung der hergestellten bin�aren Legierung in den Nanoparti-

keln

Nach Aufdampfen von Kupfer und dem oben beschriebenen Temperprozess wurde die Pro-

be mit Synchrotronstrahlung an der C1-Beamline am HASYLAB mit 11 keV Photonen un-

tersucht. Bei einer Messung auf dem spekul�aren Pfad stellte sich jedoch heraus, dass die

gew�unschte Vorzugsorientierung sich nicht eingestellt hatte. Eine Messung unter streifendem

Einfall, wie bei der Charakterisierung der Goldpartikel, brachte ebenfalls keine ausreichen-

den Intensit�aten der Legierungsre
exe. Die Streugeometrie wurde deshalb ge�andert, um die

Strahlausnutzung zu optimieren: Der Anstellwinkel der Probe zum Prim�arstrahl wurde auf 4Æ

erh�oht, damit die Probe m�oglichst viel Strahl \sieht\. Die Messungen wurden dann wieder als

Pulvermessungen in horizontalen- und vertikalen Detektorscans durchgef�uhrt. Dabei wurden

mehrere Peaks gefunden, denen Legierungen aus Kupfer und Gold unterschiedlicher St�ochio-

metrie zugeordnet werden k�onnen. Am st�arksten (in beiden Scangeometrien) war ein Re
ex,

welcher einem Netzebenenabstand von 2,23 �A (vertikal) bzw. 2,29 �A (horizontal) entspricht;

dies ist in Abbildung 4.7 gezeigt. Bei Annahme einer zumindest n�aherungsweise kubischen Cu-

Au-Legierung entspricht dies dem (111)-Netzebenenabstand f�ur eine kubische Gitterkonstante

von 3,86 �A bzw. 3,98 �A. Dies l�asst vermuten, dass die St�ochiometrie dieser Legierung zwischen

CuAu und CuAu3 liegt. Aus den Peakbreiten berechnet sich eine Partikelgr�o�e in vertikaler

Geometrie von etwa 450 �A sowie in horizontaler Geometrie von 760 �A. Die wesentlich h�ohe-

re Intensit�at in der horizontalen Geometrie zeigt, dass keine perfekte Pulververteilung mehr
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vorliegt. Abbildung 4.7 zeigt diesen intensiven Re
ex f�ur beide Scangeometrien (man beachte

das Signal-zu-Untergrund-Verh�altnis f�ur beide Messgeometrien).

Abbildung 4.7: Aufgenommene Pulverpeaks einer Cu-Au-Legierung. A: vertikaler Detektor-
scan. B: horizontaler Detektorscan. Der Unterschied in der Intensit�at von A und B zeigt, dass
eine Vorzugsorientierung der Kristallite vorliegt.

Sowohl der Unterschied in der Intensit�at als auch der Unterschied des Netzebenenabstandes

lassen den Schluss zu, dass beide Peaks von unterschiedlichen Kristalliten herr�uhren. Diese

Kristallite k�onnen leicht unterschiedliche St�ochiometrie besitzen und haben unterschiedliche

Vorzugsorientierungen. Diese Interpretation l�asst den E�ekt von Gitterverzerrungen jedoch

unber�ucksichtigt.

Au�er diesen Peaks wurden in der horizontalen Geometrie zwei weitere gefunden, die sich

aufgrund ihrer Positionen reinem Gold, also Au-(111), und der Legierung Cu3Au (ebenfalls

dem (111)-Re
ex) zuordnen lassen; diese sind in Abbildung 4.8 gezeigt.

Abbildung 4.8: In horizontalem Detektorscan aufgenommene Pulverpeaks. A: Au-(111)-Re
ex

mit einer Partikelgr�o�e von 100 �A. B: Cu-Au-(111)-Re
ex nahe der St�ochiometrie von Cu3Au.

Die Partikelgr�o�en betragen 120 �A und 100 �A. Die Gitterkonstante, die sich aus der Position

des Goldpeaks errechnet, weicht um 2,7 % von der Volumengitterkonstante von Gold (aAu=4,08
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�A) ab. In Abbildung 4.8 ist die Position f�ur die Volumengitterkonstante von Gold als senkrechte

Linie eingezeichnet. Die errechnete kubische Gitterkonstante f�ur den Cu3Au-(111)-Re
ex von

3,73 �A entspricht relativ genau der f�ur d�unne Filme dieser St�ochiometrie gemessenen von 3,74

�A (siehe Kapitel 4.2.4) [42].

4.1.5 Strukturelle Interpretation der vermessenen Legierungsre
exe

Wie bereits vermutet, liegt nach dem Temperprozess keine perfekte Pulververteilung der Na-

nokristallite mehr vor. Die erho�te [111]-Orientierung in spekul�arer Richtung hat ebenfalls

nicht stattgefunden. Bemerkenswert ist jedoch die Tatsache, dass keine Peaks der Gitterkon-

stante von Kupfer (aCu=3,61�A) zugeordnet werden konnten. Dies bedeutet, dass praktisch

kein kristallines Kupfer auf der Probe vorhanden war. Der besonders intensive Peak in der ho-

rizontalen Geometrie, welcher einer Cu-Au-Legierung zugeordnet werden kann, zeigt dieselbe

Vorzugsorientierung seiner

111

-Richtung, wie sie vor dem Aufdampfen von Kupfer die Goldpartikel besa�en. Die Gr�o�e

dieser Kristallite liegt in der Gr�o�enordnung des Abstandes der Goldpartikel nach dem Ab-

scheidungsprozess, welcher aus dem AFM zu etwa 1100 �A bestimmt werden kann. Dies l�asst

die Interpretation zu, dass eine vollst�andige Interdi�usion von Kupfer und Gold stattgefunden

hat. In diesem Fall muss jedoch die aufgedampfte Kupfermenge zu gering gewesen sein. Dies

kann seine Ursache darin haben, dass die ben�otigte Menge aus der im Streuexperiment er-

mittelten kristallinen Gr�o�e der Goldpartikel berechnet wurde. Vermutlich waren diese nicht

vollst�andig kristallin oder bestanden z. T. aus mehreren Mosaikbl�ocken. Deshalb ergibt sich

die St�ochiometrie der entstandenen Legierung zu einem h�oheren Goldgehalt als vorgesehen.

Abbildung 4.9 zeigt eine STM-Aufnahme sowie eine schemenhafte Interpretationsm�oglichkeit

der Realraumstruktur.

Abbildung 4.9: A: STM-Aufnahme der Probe MBE159 nach dem Aufdampfen von Kupfer auf
die Gold-Nanopartikel. Die r�aumlich klar getrennten Partikel aus Abbildung 4.2 scheinen ver-
schwunden. B: Schematische Interpretationsm�oglichkeit der Realraumstruktur: Im Bereich der
Probenmitte hat eine vollst�andige Interdi�usion von Cu und Au stattgefunden. Die einzelnen
kristallinen Partikel sind nicht mehr klar voneinander getrennt.
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Die Existenz weiterer schw�acherer Peaks von verbliebenem Gold und einer kupferhaltigeren

Legierung k�onnen von einem Temperaturgradienten auf der Probe w�ahrend des Temperprozes-

ses herr�uhren. Dadurch hat am k�alteren Rand der Probe eine unvollst�andige Durchmischung

beider Materialien stattgefunden. Zur �Uberpr�ufung dieser Vermutungen wurden STM-Bilder

von der Probe aufgenommen, wie exemplarisch in Abbildung 4.9 gezeigt. Diese zeigen keine

Au��alligkeiten an der Ober
�ache, sondern nur eine makroskopische Rauigkeit. Dies scheint

eine weitgehende \Au
�osung\ oder Durchmischung der Goldpartikel mit der Kupferumge-

bung zu best�atigen. Die Interpretation solcher Aufnahmen ist im Falle d�unner Metall�lme,

deren Leitf�ahigkeit stark vom Oxidationsgrad abh�angt, jedoch schwierig. Auch der Ein
uss

von inhomogener Oxidation der Ober
�ache kann den Ein
uss der tats�achlichen Topographie

verf�alschen.

4.1.6 Abschlie�ende Bewertung der Herstellung der bin�aren Nanostrukturen auf

der Basis der Selbstorganisationsmethode

Zusammenfassend lassen sich aus dem Experiment zur Herstellung bin�arer Nanostrukturen

folgende Schl�usse ziehen:

1. Der chemische Abscheidungsprozess erm�oglicht die Herstellung kristalliner metallischer

Gold-Nanopartikel; diese nehmen auf einer oxidierten Niobober
�ache keine Vorzugsori-

entierung ein (pulverartige Ausrichtungsverteilung der Nanokristalle).

2. Aufgrund der Brechung der UHV-Bedingungen l�asst sich f�ur Niob keine h�ochste Ober-


�acheng�ute (MBE-Qualit�at) erreichen. Es be�ndet sich eine 45 �A dicke Oxidschicht auf

dem Niob�lm

3. Dennoch konnte die Bildung von kristallinen bin�aren Legierungspartikeln, nachdem die

Goldpartikel mit Kupfer bedampft und acht Stunden getempert worden waren, gezeigt

werden. Die Betrachtung der Realraumstruktur im STM lie� keine Ausbildung separater

Partikel auf einer Ober
�ache erkennen.

4. Die Beobachtung mehrerer Legierungs-Peaks unterschiedlicher St�ochiometrie, die ver-

schiedenen (111)-Netzebenenabst�anden von kubischen Gittern zugeordnet werden k�onn-

en, zeigt dennoch, das eine lokal homogene Durchmischung der Komponenten Kupfer und

Gold stattgefunden hat. Die Bef�urchtung, dass anstelle der Ausbildung einer homogenen

Legierung um jeden Gold-Nanopartikel nach dem Aufdampfen von Kupfer eine Region

mit kontinuierlicher Konzentrationsausschmierung bildet, hat sich nicht bewahrheitet.

Die Peaks w�urden dann ineinanderlaufen und sich kaum aus dem 
achen Untergrund

abheben.

Prinzipiell stellt diese Methode also eine M�oglichkeit dar, bin�are Nanopartikel bis zur Gr�o�e

von einigen Nanometern in kristalliner Form herzustellen, obgleich sich eine pulverartige Ver-

teilung der Nanopartikel einstellt. Das Bedampfen der Goldpartikel mit Kupfer bedarf noch
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weiterer Verbesserungen. Ein erster Schritt w�are die Verwendung oxidationsunemp�ndlicher

Substrate anstelle von Niob�lmen. Die durch den chemischen Prozess hervorgerufenen Ver-

unreinigungen lie�en sich dann durch ein Ausheizen der Probe zum Teil beseitigen. Dadurch

w�aren MBE-vertr�aglichere Bedingungen realisierbar.

4.2 Herstellung von d�unnen Cu3Au-Filmen

4.2.1 EpitaktischesWachstum von Nb-(110)-Filmen auf Saphir (1120)-Substraten

Um reproduzierbar d�unne, hochkristalline und, im Falle von Cu3Au, geordnete Filme mit

MBE-Methoden herzustellen, muss zuerst ein geeignetes Substrat gew�ahlt werden. F�ur die

Eignung sind vor allem zwei Dinge wichtig:

� Die In-Plane-Gitterkonstanten von Substrat- und Filmmaterial sollten m�oglichst gleich

gro� sein.

� Die interatomare Bindung zwischen den Ober
�achenatomen des Substrates und den

Filmatomen sollte m�oglichst stark sein.

Sind diese beiden Bedingungen hinreichend erf�ullt, so wird sich die Anordnung der Atome

in der ersten Lage des Films an diejenige des Substrates anpassen. Man spricht dann von

einer kommensurablen Grenz
�ache [57]. Dieser geometrische Sachverhalt ist in Abbildung

4.10 skizziert.

Abbildung 4.10: Zum kommensurablen Filmwachstum: Den Filmatomen (o�ene Kreise) mit
der Gleichgewichtsgitterkonstante a wird in der ersten Atomlage die Gitterkonstante b des
Substrates (ausgef�ullte Kreise) aufgezwungen [57][58].

Liegt eine geringe Di�erenz der Gitterkonstanten vor, so wird in den ersten Atomlagen des

Films eine Verzerrung vorliegen. Kommen weitere Atomlagen hinzu, so wird die elastische

Energie im Film und somit auch die Spannung an der Grenz
�ache zunehmen.

Ist die Bindung zwischen Substrat und Film zu schwach, oder die Di�erenz zwischen beiden

Gitterkonstanten zu gro�, um diesen Spannungen entgegen zu wirken, so kann w�ahrend des
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Wachstums die unterste Atomlage zur eigentlichen Gitterkonstante des Filmmaterials relaxie-

ren. Die Grenz
�ache wird dann inkommensurabel. Eine inkommensurable Grenz
�ache ist in

Abbildung 4.11 gezeigt.

Abbildung 4.11: Inkommensurables Filmwachstum: Nach dem Aufwachsen meherer Atomlagen
(o�ene Kreise) relaxiert der Film auch an der Grenz
�ache zur Gleichgewichtsgitterkonstante
a. Es bestehen keine interatomaren Bindungen zum Substrat (ausgef�ullte Kreise) mit Gitter-
konstante b [57] [58].

Je nach Wachstumstemperatur und Ober
�achenenergie des Filmmaterials kann in einem sol-

chen Fall der Film nach einigen Atomlagen zu Inseln separieren, die sich tr�opfchenf�ormig zu-

sammenziehen. Diese Art des Wachstums bezeichnet man als Stranski-Krastanov-Wachst-

um [57]. Bei bestimmten Systemen kann, im Falle sehr schwacher Bindung zwischen den Ma-

terialien, dieses Tr�opfchenwachstum sofort einsetzen und wird Volmer-Weber-Wachstum

genannt [57].

Von einem epitaktischen System spricht man beim Frank-Van der Merve-Wachstum. Da-

bei wird eine geringe Fehlanpassung der Gitterkonstanten bei einem Anwachsen der elastischen

Energie mit der Filmdicke dadurch kompensiert, dass nach einigen Atomlagen die Gitterver-

zerrung meistens durch Fehlstellen kompensiert wird und der Film in der volumeneigenen

Gitterkonstante weiterw�achst [57]. Diese Kompensation soll in Abbildung 4.12 angedeutet

werden.

Abbildung 4.12: Epitaktisches Filmwachstum: Nach dem Aufwachsen meherer Atomlagen wer-
den Verzerrungen durch Einbau von Fehlstellen kompensiert. Der Film w�achst mit der Gleich-
gewichtsgitterkonstante weiter. Die kommensurable Grenz
�ache bleibt bestehen [57].
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Diese Form des Wachstums liegt bei einem Nb-(110)-Film auf einem Al2O3-(1120)-Substrat

vor [58] [59] [60] [61].

Abbildung 4.13: Das dreidimensionale epitaktische System Niob-Saphir (aus[59]).

Das epitaktische System Niob-Saphir wurde bereits f�ur eine Vielzahl von Saphirober
�achen

untersucht. Aufgrund der jeweils geringen Fehlanpassung der Gitterkonstanten in alle drei

Raumrichtungen spricht man von einem dreidimensionalen epitaktischen System. Die Paral-

lelit�at bestimmter Kristallorientierungen ist f�ur jede Wachstumsrichtung von Niob auf Saphir

gegeben. Dies ist in Abbildung 4.13 dargestellt. Die epitaktische Beziehung zwischen Niob und

Saphir wurde elektronenmikroskopisch von Gutekunst et al. [58], sowie mit Di�raktionsmetho-

den u. a. von Gibaud et al. [62] und Barabash et al. [63] untersucht.

In der Praxis hat dies einen gro�en Vorteil: Da die Substratober
�ache in der Regel nicht

exakt mit den Netzebenen des Substrat-Kristalls �ubereinstimmt, sondern stets noch eine ge-

ringe Fehlorientierung (Miscut) aufweist, entstehen Stufen. Diese Stufen k�onnen nun aufgrund

der dreidimensionalen epitaktischen Beziehung zwischen Nb und Al2O3 durch Stufen im auf-

wachsenden Niob-Film kompensiert werden [59]. Deshalb wird Niob h�au�g als sogenanntes

Bu�ermaterial verwendet. Es erlaubt einen weit verbreiteten Einsatz von Saphir als Substrat-

material.

Falls Materialien mit rein metallischem Bindungscharakter als epitaktische Filme hergestellt

werden sollen, bietet Niob als Bu�er einen weiteren Vorteil: Die stark unterschiedlichen Bin-

dungseigenschaften von Edelmetallen, wie Kupfer oder Gold, und Isolatoren, wie Saphir,

w�urden bereits bei geringer Fehlanpassung der Gitterkonstanten zu einer inkommensurablen

Grenz
�ache f�uhren [57]. Niob mit seiner bcc-Struktur hat keine rein metallische, sondern zum

Teil auch kovalente Bindung. Dies gestattet kommensurable Grenz
�achen unter Ausbildung

von Fehlstellen sowohl mit Saphirsubstraten als auch mit Edelmetallen, welche fcc-Struktur

ausbilden. Daher eignet sich Niob sehr gut als Bindeglied (Bu�er) zwischen Isolatoren (z. B.

Saphir) und Edelmetallen (z. B. Cu3Au).

Diese Eigenschaft war ein Grund, weshalb Niob als Bu�ermaterial f�ur die im Verlauf die-

ser Arbeit hergestellten Cu3Au-Filme verwendet wurde. Des Weiteren konnte durch einen

Niob-Bu�er die Fehlanpassung der In-Plane-Gitterkonstante von Cu3Au auf Al2O3 sukzessive

verringert werden. Vor dem Wachstumsprozess von Niob auf Saphir wurden die Saphirsub-

strate auf 800 ÆC geheizt und w�ahrend dem Niob-Schichtwachstum auf dieser Temperatur

gehalten. Dies war die technisch realisierbare Obergrenze der Temperatur der Heizstation in
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der MBE-Wachstumskammer. Nach Untersuchungen von W�ol
ing et al. [60] w�are ein Tempern

des Substrates auf 1500 ÆC vor dem MBE-Prozess zum Ausheilen der Saphirober
�ache opti-

mal. Es sei noch erw�ahnt, dass die Kristallinit�at der Niob�lme nach dem Wachstum qualitativ

mittels Beugung hochenergetischer Elektronen an der Ober
�ache (RHEED) �uberpr�uft worden

ist.

4.2.2 Wachstum von d�unnen Cu3Au-(111)-Filmen auf einen Nb-(110)-Bu�er

Aus den beiden im vorigen Kapitel genannten Gr�unden kann Saphir mit Hilfe eines Niob-

Bu�ers als Substratmaterial f�ur Cu3Au-Filme dienen. Im System Cu3Au-Nb liegt eine f�ur

Edelmetalle typische epitaktische Beziehung zwischen dem bcc-Bu�er (Nb-(110)) und dem

fcc-Metall�lm (Cu3Au-(111)) vor: Die [111]-Richtung der fcc-Struktur des Edelmetalls w�achst

in der [110]-Richtung des Bu�ers [40] [64] [65] [66]. Beide Ebenen sind in Abbildung 4.14 im

Realraum in den jeweiligen Elementarzellen dargestellt.

Obwohl die Symmetrie von bcc-(110) zweiz�ahlig und von fcc-(111) sechsz�ahlig ist, ergibt sich

f�ur Nb-(110) und Cu3Au-(111) aufgrund des Verh�altnisses der Gitterparameter eine �ahnliche

Positionierung der Atome in diesen Ebenen. Das regelm�a�ige Sechseck der Cu3Au-Struktur mit

Innenwinkeln von 60Æ kommt auf ein Sechseck der Nb-Struktur mit Innenwinkeln von 54,7Æ

bzw. 70,5Æ zu liegen. Die geometrische �Ahnlichkeit beider Anordnungen wird in Abbildung

4.14 gezeigt.

Abbildung 4.14: Die Realraum-Symmetrie der Nb-(110)-Ebene und der Cu3Au-(111) Ebene.
Ausgemalte Punkte stellen die Positionen der Niob-Atome dar, Sterne kennzeichnen Kupfer-
oder Gold-Atome des Cu3Au fcc-Gitters.

Aus dieser �Ahnlichkeit ergeben sich mehrere Orientierungsm�oglichkeiten.

1. Die beiden Sechsecke sind wie in Abbildung 4.14 orientiert, also Nb-[110]kCu3Au-[112].

Diese Orientierung wird Nishiyama-Wassermann-Orientierung genannt [64] [66]

(siehe Abbildung 4.15).
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2. Die Cu3Au-Struktur ist um ca. 60Æ-54,7Æ=5.3Æ im mathematisch positiven Sinn gedreht,

also Nb[111]kCu3Au-[101]. Diese Orientierung wird Kurdjumov-Sachs-Orientierung

genannt [66](siehe Abbildung 4.15).

3. Die Cu3Au-Struktur ist um ca. 5.3Æ im mathematisch negativen Sinn gedreht, also Nb-

[111]k Cu3Au-[011]. Aufgrund der Symmetrie ist auch diese Orientierung eineKurdjumov-

Sachs-Orientierung(siehe Abbildung 4.15).

Abbildung 4.15: Die Orientierungsm�oglichkeiten der Nb-(110)- und der Cu3Au-(111)-Ebene,
dargestellt im Realraum. Die Zeichnungen geben nur die Orientierung der Richtungen an. F�ur
die Lage der Atome m�ussen die Ebenen relativ zueinender verschoben werden (siehe Text).

Welche dieser Orientierungsm�oglichkeiten w�ahrend des Cu3Au-Film-Wachstums eingenom-
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men wird, h�angt von Faktoren, wie z.B. der exakten St�ochiometrie der Cu-Au-Legierung ab,

da hierdurch die Gitterkonstante der Legierung bestimmt wird [66] [42]. Weitere Beein
us-

sungen der Orientierung r�uhren von der Wachstumstemperatur [65] sowie von der Fehlori-

entierung der Nb-Ober
�ache her. In Filmen mit Cu3Au-St�ochiometrie wird jedoch meist die

Nishiyama-Wassermann-Orientierung beobachtet [40]. In Abbildung 4.15 sind die drei m�ogli-

chen relativen In-plane-Orientierungen der Gitter von Nb-(110) und Cu3Au-(111) dargestellt.

Die tats�achliche Lage der Atome ist dadurch jedoch nicht gegeben. Sie geht noch durch eine

Parallelverschiebung der beiden Ebenen aus diesen Abbildungen hervor, da die Atome nicht

aufeinander zu liegen kommen, sondern im Potentialminimum der Elektronendichte des je-

weils anderen Materials, wie bereits in Abbildung 4.10 angedeutet. Zus�atzlich sei angemerkt,

dass beim System Pd-(111) auf Cr-(110) auch alle Orientierungen zwischen den drei benann-

ten auftreten k�onnen [67] [68]. Um diese Betrachtungen zu veri�zieren, wurden die in die-

ser Arbeit hergestellten Cu3Au-Filme nach der relativen Lage der In-Plane-Richtungen von

Saphir-Substrat, Niob-Bu�er und Cu3Au-Film vermessen. An zwei Proben, die im fogenden

MBE161 und MBE192 genannt werden, trat die Nishiyama-Wassermann-Orientierung aus Ab-

bildung 4.15 auf. Im Falle der Probe MBE192 wurden die In-Plane-Ausrichtungen von Saphir,

Niob und Cu3Au vermessen. Dies geschah durch Messungen an asymmetrischen Re
exen,

deren In-Plane-Richtung aber mit derjenigen der gesuchten Richtungen �ubereinstimmt (sie-

he hierzu Abbildung 4.18). So wurde mit dem Nb-(200)-Re
ex die Richtung von Nb-(110),

mit dem Cu3Au-(111)-Re
ex die Cu3Au-(112)-Richtung und mit dem Al2O3-(1123)-Re
ex die

Al2O3-(0001)-Richtung bestimmt. Eine Messung zur Bestimmung dieser Gitterrichtungen ist

in Abbildung 4.16 gezeigt.

Abbildung 4.16: Messung zur Bestimmung der relativen Lage der In-Plane-Orientierungen
von Cu3Au-f112g, Nb-f110g und Al2O3-f0001g an der Probe MBE192. Aus dem Winkelab-
stand zwischen den gemessenen Cu3Au- und Nb-Re
exen folgt die Nishiyama-Wassermann-
Orientierung aus Abbildung 4.15.
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Im Falle der Probe MBE161 wurde au�er den Cu3Au-Re
exen nur die Richtung der Al2O3

c-Achse, also der (0001)-Richtung, bestimmt. Aufgrund der oben erw�ahnten epitaktischen

Beziehung zu Niob kann daraus die relative Lage der Nb- und Cu3Au-In-Plane-Richtungen

bestimmt werden. Es ergibt sich ein Winkelabstand von 24,5Æ zwischen Al2O3-(0001) und

Cu3Au-(112). Aufgrund der sechsz�ahligen Symmetrie der fcc-Struktur bedeutet dies einen

Abstand von 35,5Æ auf der positiven Winkelseite des Al2O3-Re
exes. Durch Vergleich der

Abbildungen 4.13, 4.14 und 4.15 ergibt sich auch hier wiederum die Nishiyama-Wassermann-

Orientierung.

Abbildung 4.17:Messung zur Bestimmung der relativen Lage der In-Plane-Orientierungen von
Cu3Au-f112g und Al2O3-f0001g. Der Winkelabstand zwischen beiden Re
exen betr�agt 24,5Æ,
woraus die Nishiyama-Wassermann-Orientierung aus Abbildung 4.15 gefolgert werden kann
(siehe Text).

Der �uberlagerte reziproke Raum des Schichtsystems Cu3Au-(111) auf Nb-(110) auf einem

Al2O3-(1120)-Substrat weisst in spekul�arer Richtung eine Besonderheit auf: Re
exe aller drei

Komponenten des Systems liegen eng beieinander bei der Position Cu3Au-(111). Dadurch wird

insbesondere die Form des Cu3Au-(111)-Re
exes stark beein
usst, da der Ausl�aufer des viel

intensiveren Nb-(110)-Re
exes \st�ort\. Ein Bild der Lage der Re
exe von Cu3Au-(111), Nb-

(110) und Al2O3-(1120) in der von den Cu3Au-[111]- und -[11-2]-Richtungen aufgespannten
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Ebene, welche im Falle der hier beschriebenen Proben mit der von den Nb-[110]- und -[1-10]-

Richtungen aufgespannten Ebene �ubereinstimmt, ist in Abbildung 4.18 dargestellt.

Abbildung 4.18: �Uberlagerter reziproker Raum von Cu3Au-(111), Nb-(110) und Al2O3-(1120)
in der von den Cu3Au-[111] und -[112]-Richtungen aufgespannten Ebene. Auf dem spekul�aren
Pfad liegen die Re
exe aller Komponenten sehr dicht beieinander.

4.2.3 Wachstumsparameter f�ur die Cu3Au-Filme

F�ur die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten Cu3Au-Filme konnte auf die an derselben

MBE-Anlage geleisteten Vorarbeiten von C. Ern im Rahmen seiner Doktorarbeit zugegri�en

werden. Die dabei empirisch optimierten Wachstumsparameter wurden (auch) mit einigen Va-

riationen f�ur die in dieser Arbeit hergestellten Proben verwendet. Die Verdampfungsraten von

Cu und Au wurden dabei durch Bedampfen eines Schwingquarzes ermittelt. Sie betrug 8,5

�A/min im Falle der Probe MBE161 und 7,5 �A/min f�ur die Probe MBE192. Dabei setzt sich

diese Wachstumsrate f�ur Cu3Au aus den am Schwingquartz gemessenen Raten f�ur Kupfer und

Gold unter Ber�ucksichtigung der Toolingfaktoren zusammen. Zus�atzlich muss die unterschied-

liche Gitterkonstante von Cu, Au und Cu3Au ber�ucksichtigt werden. F�ur die Probe MBE 192

lag eine Schwinquartzrate f�ur Kupfer von 8,1 �A/min sowie f�ur Gold von 5,04 �A/min in der

Legierung Cu3Au mit der Gitterkonstante 3,74 �A vor. Aus den Toolingfaktoren von 0,60 f�ur

Kupfer und 0,465 f�ur Gold ergibt sich die angegebene Wachstumsrate von 7,5 �A/min. Bei der

Probe MBE162 wurde eine etwas langsamere Wachstumsrate von 3 �A/min gew�ahlt . W�ahrend

des Wachstums wurden die Proben auf einer konstanten Temperatur gehalten; diese betrug bei

allen 150ÆC. Alle Proben wurden nach dem Wachstum einem sechsst�undigen Temperprozess

bei 450ÆC unterzogen und anschlie�end mit 0.2 K/min auf 200ÆC abgek�uhlt.



71

4.2.4 Charakterisierung der Cu3Au-Filme

Da das Hauptaugenmerk dieser experimentellen Arbeit auf die Herstellung, Charakterisierung

und Untersuchung von Nanostrukturen gerichtet war, musste von den hergestellten Filmen

ein m�oglichst guter zur lateralen Strukturierung ausgew�ahlt werden. Ebenso wie bei der Her-

stellung der Filme konnte auch bei der Charakterisierung auf die Vorarbeiten von C. Ern

zugegri�en werden. Die Auswahl einer geeigneten Probe erfolgte nach den Kriterien

� Rauigkeit und Geschlossenheit der Ober
�ache;

� Kristallinit�at, beurteilt anhand der Bragg-Intensit�aten und der Sichtbarkeit der

Laueoszillationen (Gleichung (2.13)), d.h. die kristalline Schichtdicke (aus Laueoszilla-

tionen) soll der Dicke der Elektronendichte (Re
ektivit�at) entsprechen;

� Ordnungseigenschaften (relative Intensit�at des Ordnungsre
exes).

Dem letzten Punkt wurde besondere Bedeutung beigemessen, da ja insbesondere das Ord-

nungsverhalten der Nanostrukturen untersucht werden sollte. Nach dem Vergleich der Proben

gem�a� den obigen Kriterien wurde die Probe MBE161 gew�ahlt, da diese alle drei Eigenschaften

besonders gut erf�ullte. Abbildung 4.19A zeigt eine Re
ektivit�atsmessung der MBE161, woraus

die Schichtdicken von Nb-(110) zu 320 �A und von Cu3Au-(111) zu 131 �A aus dem Fit sehr

genau zu bestimmen sind. Die Re
ektivit�atsmessung einer weiteren Probe, der MBE162, ist

in Abbildung 4.19B abgebildet. Hier ergaben sich Schichtdicken von Nb zu 395 �A und Cu3Au

zu 141 �A. Die Ermittelung der Rauigkeiten ergab f�ur MBE161 �Nb � 3 �A und �Cu3Au
� 1 �A

bzw. f�ur MBE162 �Nb � 2 �A und �Cu3Au
� 2 �A.

Abbildung 4.19: Re
ektivit�atskurven der Proben MBE161(A) und MBE162 (B). Im mit (a)

gekennzeichneten Bereich st�ort die ca. 1000 �A dicke PMMA-Schicht aufgrund des 
achen
Einfallswinkels, welche im Fit nicht ber�ucksichtigt wird (siehe Text).
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Die Anpassung erfolgte durch das Fitprogramm Boc�t, welches auf dem Parattformalismus

beruht [56]. Die schlechte Anpassung der Fits im mit (a) gekennzeichneten Bereich kleiner

Winkel ist sehr wahrscheinlich durch eine ca. 1000 �A dicke PMMA-Schicht bedingt, die zum

Schutz vor Oxidation und Verunreinigungen aufgebracht wurde. Aufgrund ihrer gro�en Dicke

und ihrer geringen Elektronendichte tr�agt diese Schicht nur wenig zur Re
ektivit�at bei und

ist f�ur gr�o�ere Einfallswinkel im Bereich (b) nicht mehr st�orend.

Die Messungen am Cu3Au-(111)-Re
ex auf dem spekul�aren Pfad sind in Abbildung 4.20 f�ur

beide Proben gezeigt.

Abbildung 4.20: Scan in qz-Richtung �uber den Cu3Au-(111)-Re
ex. A: MBE161: Der mitt-

lere Abstand der Laueoszillationen ber�agt 0.048�A�1, woraus eine Schichtdicke von ca. 131 �A
resultiert. B: MBE162 ergibt sich eine Schichtdicke von ca. 130 �A.

Laueoszillationen sind gut erkennbar und mit Hilfe ihrer durchschnittlichen Abst�ande l�asst

sich die kristalline Dicke der Cu3Au-Schicht von MBE161 zu etwa 131 �A und von MBE162

zu etwa 134 �A absch�atzen (siehe Gleichung (2.13)), was bei Vergleich mit den Fitergebnis-

sen der Re
ektivit�atskurven f�ur eine vollst�andige Kritallinit�at der Schichten spricht. Obwohl

die Sichtbarkeit der Laueoszillationen bei MBE162 st�arker ausgepr�agt war, wurde die Probe

MBE161 aufgrund ihrer Ordnungseigenschaften zur Strukturierung ausgew�ahlt.

Die starke Asymmetrie der Re
exe in Abbildung 4.20 ist infolge einer St�orung durch den be-

nachbarten Nb-(110)-Re
ex bedingt (siehe auch Abbildung 4.18). Peak-Asymmetrien treten

jedoch auch bei MBE-typischen E�ekten wie Gitterverzerrungen auf. Da diese Gitterverzer-

rungen Folge einer Fehlanpassung der Gitterkonstanten zwischen Film- und Tr�agermaterial

sind, werden sie mit jeder Atomlage des Films geringer und relaxieren nach mehreren Atom-

lagen durch den Einbau von Fehlstellen, wie bereits in Abbildung 4.12 angedeutet. Dadurch

liegt f�ur d�unne Filme keine homogene Gitterkonstante an der Grenz
�ache vor. Aufgrund der

Volumenerhaltung der Einheitszelle folgt aus einer In-Plane-Verzerrung auch eine Verzerrung

in Out-of-Plane-Richtung. Der Ein
uss dieser Verzerrungen auf die gemessene R�ontgenstreuin-

tensit�at bedarf einer tiefergehenden theoretischen Behandlung, weshalb hier nicht im Detail
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darauf eingegangen werden kann [39] [63]. Qualitativ l�asst sich jedoch sagen, dass Verzerrungen

des Gitters eine Asymmetrie und Positions-Verschiebung der Bragg-Peaks bedeuten k�onnen.

Dies ist am d�unnen Film durch die Existenz von Laueoszillationen besonders gut zu beob-

achten. Ein asymmetrisches Peak-Pro�l, welches am Cu3Au-(220)-Re
ex der Probe MBE162

gemessen wurde, ist in Abbildung 4.21 gezeigt.

Abbildung 4.21: Scan in qz-Richtung �uber den Cu3Au-(220)-Re
ex. An den Laueoszillationen
l�asst sich eine Peak-Asymmetrie erkennen, deren Ursache epitaktisch bedingte Verzerrungen
und Fehlstellen sein k�onnen (siehe Text).

Es soll hier rein qualitativ angedeutet werden, dass eine willk�urlich angenommene, exponentiell

abklingende Gitterverzerrung, wie sie in Abbildung 4.22A gezeigt ist, zu einer Asymmetrie des

Linienpro�ls der Intensit�atsverteilung f�uhrt, wie sie in Abbildung 4.22B gezeigt ist.

Abbildung 4.22: A: Willk�urlich angenommene exponentiell abklingende Gitterverzerrung ei-
nes d�unnen Cu3Au-(111)-Films in [111]-Richtung. B: Intensit�atsverteilung am Cu3Au-(220)-
Re
ex unter Verwendung der nichthomogenen Gitterkonstante az von A.
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Es soll jedoch angemerkt werden, dass ein Fit mittels solch einfacher Beschreibungen f�ur

Messungen wie die obige nicht ratsam ist. E�ekte wie Rauigkeit oder ein lineares oder gar

sprunghaftes Abklingen der Verzerrungen k�onnen die Gestalt der hervorgerufenen Asymmetrie

signi�kant ver�andern. Die Asymmetrie der Peakform kann quantitativ mit dem Formalismus

von Vartanyans [69] verstanden werden. Dieser ist in modi�zierter Form in [39] auf d�unne

Cu3Au-(111)-Filme angewandt worden.

4.3 Herstellung von bin�aren metallischen Nanostrukturen durch

elektronenstrahllithographische Strukturierungs-Methoden

4.3.1 Au
�osungsbetrachtung und Proximity-E�ekt bei elektronenstrahllithogra-

phischen Methoden

Eine generelle Au
�osungsbegrenzung f�ur die Elektronenstrahllithographie l�asst sich nicht ohne

die konkrete Problemstellung angeben. Als untere Grenze existiert selbstverst�andlich die la-

terale Ausdehnung des fokussierten Elektronenstrahls. F�ur eine zus�atzliche Begrenzung sorgt

die Lackdicke, da die fokale Ausdehnung des Strahls nur f�ur einen vertikal eingeschr�ankten

Bereich minimiert ist. Des Weiteren f�uhrt eine Streuung der Elektronen innerhalb des Lackes

zu einer Aufweitung des Strahls, was gekoppelt mit der Lackdicke weitere Einschr�ankungen

der Au
�osung zur Folge hat. Betrachtet man eine einzelne zu schreibende Struktur, so kann

mit den obigen Betrachtungen, sowie den Au
�osungseigenschaften des Lackes eine minimale

Strukturgr�o�e angegeben werden. Dabei spielt die molekulare Struktur des Lackes eine Rol-

le. Betrachtet man jedoch den Fall einer gro�en Dichte der zu schreibenden Nanostrukturen,

wie sie im Falle dieser Arbeit vorliegt, so spielt das unter dem Lack be�ndliche, zu struk-

turierende Material eine Rolle: Von ihm werden die Elektronen teilweise zur�uckgestreut und

f�uhren zu einem breit aufgef�acherten Kegel, der eine weitere geringe Dosis (Belichtung) im

Lack hinterl�asst. Im Falle vieler eng zusammenliegender Belichtungsbereiche f�uhrt eine �Uber-

lagerung dieser Kegel zu einer Ausschmierung der eigentlich zu belichtenden Strukturen. Dies

bezeichnet man als Proximity-E�ekt. F�ur eine durch den Proximity-E�ekt hervorgerufene

Au
�osungseinschr�ankung ist also das R�uckstreuverm�ogen des Filmmaterials wesentlich. Dieses

ist bei Metallen, wie Kupfer und Gold, aufgrund der hohen Elektronendichte um ein Vielfa-

ches h�oher als bei Halbleitermaterialien, wie z.B. Silizium. Dieser Unterschied ist in Abbildung

4.23 gezeigt. Die zus�atzliche Belichtung des Lackes durch R�uckstreuung von Elektronen aus

der zu strukturierenden Ober
�ache ist insbesondere bei schweratomigen Materialien bedeu-

tend. R�uckstreuung und Vorw�artsstreuung im Vergleich sind in Abbildung 4.24 gezeigt. Die

durch die Vorw�artsstreuung im Lack bedingte Aufweitung der Intensit�atsverteilung des Elek-

tronenstrahls, sowie die breitere aber weniger intensive Komponente der R�uckstreuintensit�at
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sind in Abbildung 4.24 dargestellt. Es soll nochmals betont werden, dass haupts�achlich die

breit verteilte r�uckgestreute Intensit�at zu einer Verschmierung der zu schreibenden Struktu-

ren f�uhrt.

Abbildung 4.23: Zur Auswirkung der Elektronendichte des Filmmaterials und der zu struktu-
rierenden Ober
�ache auf die Au
�osung des Lackes: Die r�uckgestreute Intensit�at des Elektro-
nenstrahls ist in Gold signi�kant h�oher als in Silizium. In PMMA tritt eine Aufweitung des
Strahls praktisch nur durch Vorw�artsstreuung auf (aus[1]).

Abbildung 4.24: Laterale Intensit�atsverteilung der Elektronen im Lack, bedingt durch Vorw�arts-
streuung im Lack und R�uckstreuung im zu strukturierenden Material. Die stark vom Ober-

�achenmaterial abh�angige R�uckstreuung bewirkt eine teilweise Belichtung des Lackes in der
Umgebung der geschriebenen Strukturen (aus[1]).

4.3.2 Minimierung des Proximity-E�ekts und Wahl des Lackes bei Cu3Au

Wie bereits erw�ahnt, bereitet der Proximity-E�ekt bei hoher zu schreibender Strukturdichte

sowie schweratomigen Filmen Probleme. Beides ist im Falle der Cu3Au-Nanostrukturen der

Fall. Ein Proximity-E�ekt-Beispiel f�ur den positiven PMMA-Lack auf Cu3Au ist in Abbildung

4.25 gezeigt. Diese Vorarbeiten wurden in der Gruppe I. M�onch am Institut f�ur Festk�orper-

und Werksto�forschung (IFW) in Dresden durchgef�uhrt. Da es sich dabei um einen Positiv-

lack handelt, muss zur Erzeugung von Quadraten ein Gitter von Linien geschrieben werden.

Dies hat zur Folge, dass pro verbleibendem Filmquadrat drei Viertel der gesamten Film
�ache

belichtet werden muss. Deutlich zu erkennen ist eine Abrundung sowie eine Schrumpfung der

Strukturen in der Mitte des Schreibfeldes aufgrund des Proximity-E�ektes, d.h. der �Uberla-

gerung der r�uckgestreuten Intensit�aten. Das Material des zu strukturierenden Filmes ist also

in diesem Fall limitierend f�ur die Au
�osung. Dies hat zur Folge, dass sich f�ur Cu3Au als
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Filmmaterial und die hohe Strukturdichte, die im Falle der Quadrate zu beschreiben ist, ein

Positivlack als ungeeignet erweist. Bei Verwendung eines Negativlackes muss nur ein Viertel

des gesamten Schreibbereiches, also die Quadrate selbst, belichtet werden.

Abbildung 4.25: Proximity-E�ekt im Positivlack PMMA (Polymethylmetacrylat) auf einem
Cu3Au-Film: Es wurden 200 nm breite Linien belichtet (aus [70]).

Dies f�uhrt zu einer Reduzierung des Ein
usses des Proximity-E�ektes. Abbildung 4.26 zeigt

eine Struktur wie in Abbildung 4.25 jedoch unter Verwendung des Negativlackes All Resist

Negative (ARN) der Firma All Resist. Diese Arbeiten wurden ebenso in der Gruppe von I.

M�onch am IFW Dresden durchgef�uhrt [70].

Abbildung 4.26: Reduktion des Proximity-E�ekts durch Verwendung des Negativlackes ARN
(All Resist Negative). Gr�o�e der Quadrate: 200 nm Kantenl�ange (aus [70]).
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4.3.3 Schreibfeldgr�o�e und Belichtungszeit

Die Schreibposition im Nanometerbereich wird durch eine elektrostatische Auslenkung des

Elektronenstrahls erreicht. Aufgrund der Strahlfokussierung sowie einem eventuellem Schief-

stand der Probenober
�ache ist bei einer Strahlauslenkung die Bedingung des Schreibens mit

einem auf der Lackober
�ache fokussierten, senkrecht einfallenden Strahl nur f�ur einen kleinen

Bereich lateraler Strahlauslenkung erf�ullt. Die Gr�o�e des automatisch belichteten Schreibfeldes

ist dadurch eingeschr�ankt. Im Falle des in dieser Arbeit verwendeten Rasterelektronenmikro-

skops betr�agt die maximale Schreibfeldgr�o�e 100 x 100 �m2. F�ur die Belichtungszeit eines

solchen Schreibfeldes ist der Anteil der zu belichtenden Fl�ache ma�geblich. In unserem Fall

betrug sie nach Optimierung der Parameter etwa 70 Minuten pro Schreibfeld. Nach jedem

Schreibfeld muss die Probe mechanisch nachgefahren und der Strahlfokus manuell neu einge-

stellt werden. Die Strukturierungszeit f�ur eine makroskopische Probe bewegt sich deshalb im

Bereich mehrerer Tage bis Wochen. Im Falle des hier strukturierten Films war es aus mehreren

Gr�unden wichtig, eine m�oglichst gro�e strukturierte Fl�ache zu erhalten:

1. Die zu erwartende, integrierte Streuintensit�at bei Verwendung von R�ontgendi�raktions-

methoden steigt in einem solchen Fall proportional zur Zahl der Streuer. Ebenso verh�alt

es sich mit der Peak-H�ohe, da die einzelnen Nanostrukturen aufgrund ihrer eingeschr�ank-

ten Mosaikblockgr�o�e bereits jede f�ur sich das Streusignal eines ideal imperfekten Kri-

stalls liefern (siehe Kapitel 2.1.2). Eine Erh�ohung der Anzahl der Nanostrukturen erh�oht

also nicht die Streuamplitude eines Mosaikblocks, sondern die Zahl der Bl�ocke, welche

proportional der Intensit�at I0 im Maximum des Bragg-Peaks ist.

2. Kleine Dejustierungen, R�ontgenstrahl-Instabilit�aten, oder Ungenauigkeiten in der Dif-

fraktometermechanik f�uhren h�au�g zu einem Wandern des R�ontgenstrahls �uber kleine

Probenbereiche. Im Falle eines hinreichend homogenen d�unnen Films wirkt sich dies

nicht auf die Messung aus. Betr�agt die Probenausdehnung jedoch nur einige 100 �m, so

kann dies zu einer Beein
ussung der gestreuten Intensit�at bei Bewegung der Di�rakto-

meterkreise f�uhren, wenn die Strahlgr�o�e im Bereich der Strukturgr�o�e ist.

Die zeitliche Dauer der Strukturierung des d�unnen Cu3Au-Films hing au�er von der Gr�o�e

der zu strukturierenden Fl�ache, sowie der Strukturdichte insbesondere von den Parametern

\Dwell-time\ und \Settling-time\ ab. Diese sind f�ur jedes Mikroskop sowie jede Kombina-

tion aus Lack, Filmmaterial und zu schreibender Struktur zu optimieren. Dabei beschreibt

die \Settling-time\ die Wartezeit, die jeweils nach der Neupositionierung des Strahls zwi-

schen zwei nicht miteinander verbundenen zu belichtenden Stellen verstreicht. Um die Anzahl

dieser Wartezeiten gering zu halten, werden die Strukturen als Vektorgraphik geschrieben.

Ist also z. B. eines der hier vorliegenden Quadrate geschrieben, so wird der Strahl elektro-

statisch durch ein hierf�ur angebrachtes Paar von Kondensatorplatten ausgeblendet und mit
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den f�ur die Feinablenkung des Strahls zust�andigen Kondensatorplatten die Startposition des

n�achsten Quadrates eingestellt. Ist dies geschehen, so wird die Spannung f�ur die Strahlablen-

kung ausgeschaltet und, um eine Relaxation des fokussierten Strahls zu erm�oglichen, eine

kurze Zeitspanne abgewartet, bevor der Schreibvorgang fortgesetzt wird. Diese Zeitspanne ist

die Settling-time. Die Dwell-time ist die optimale Belichtungszeit f�ur jeden Rasterpunkt. Sie

ergibt sich aus der Emp�ndlichkeit des Lackes sowie dem R�uckstreuverm�ogen des Filmma-

terials und der Strukturdichte. Als Beispiel f�ur den hier verwendeten Negativlack ARN und

die Nanoquadrate auf Cu3Au ergab sich die optimale Dwell-time zu 4,5 �s. Die Settling-time

wurde auf 10 ms optimiert. Innnerhalb einer Woche konnten mit diesen Einstellungen im 24-

Stunden Betrieb 106 Schreibfelder der Gr�o�e 100 x 100 �m2 belichtet werden. Dies ergab ca.

5,6 Millionen Nanoquader.

4.3.4 Der Ionenstrahl-�Atzprozess

Wie bereits erw�ahnt, wird die in den Lack geschriebene Struktur durch ein �Atzverfahren auf

den Film �ubertragen. Dabei kommt h�au�g das Ionen�atzen als physikalischer �Atzprozess zur

Anwendung: Argon-Ionen werden beschleunigt und senkrecht auf die zu strukturierende Ober-


�ache geschossen. Der Lack dient dabei als Schutzmaske und das unbedeckte Material wird

durch elastische St�o�e mit den Ionen abgetragen. Die Schutzfunktion des Lackes erkl�art sich

wie folgt: Aufgrund der unterschiedlichen Bindungsstruktur von Polymer und Metall ist der

Wirkungsquerschnitt f�ur einen elastischen Sto� im Metall h�oher. Die Elektronenverteilung im

Metall hat weitgehend Kugelsymmetrie bez�uglich der Atomkerne (dies gilt insbesondere f�ur

die edlen Metalle). Im Polymer be�ndet sich ein prozentual h�oherer Anteil der Elektronen fern

von den Kernen, da ein h�oherer Anteil der Gesamtelektronen des Materials an der chemischen

Bindung beteiligt ist, als im Metall. Daher ist hier der Energieverlust der Ionen sowohl in der

N�ahe der Kerne als auch fern von den Kernen von �ahnlicher Gr�o�enordnung. Die Wahrschein-

lichkeit, dass ein Argon-Ion seine Energie abgibt, ohne mit Kernen des Polymers zu sto�en

ist hier h�oher als im Metall. Des Weiteren kommt hinzu, dass der Energie�ubertrag bei einem

elastischen Sto� der Argon-Ionen mit den leichten Kohlensto�- oder Wassersto�kernen weitaus

geringer ist als bei einem Stoss mit Kupfer- oder Goldkernen. Diese \entkommen\ nach dem

Sto� aufgrund ihrer hohen kinetischen Energie dem Atomverband im Metall. Zus�atzlich ist zu

beachten, dass im Metall aufgrund der sehr geringen Eindringtiefe der Ionen die meisten ela-

stischen St�o�e an der Ober
�ache statt�nden. Um das Metall zu verlassen, muss das gestreute

Atom also kaum Material durchqueren. Anders verh�alt es sich beim Polymer: Hier liegt der

Bereich des maximalen Energieverlustes durch Streuung an Kernen in gr�o�erer Tiefe. Der Ener-

gie�ubertrag auf die Kerne ist gering, und da diese im Volumen des Polymers gestreut werden,

erfolgt sehr rasch eine Abbremsung durch weitere Streuprozesse im Volumen. Im Lack wird

durch diesen �Atzprozess zwar eine Ver�anderung oder Zerst�orung der Polymerstruktur herbei-

gef�uhrt, es �ndet jedoch nur eine sehr geringe Materialabtragung statt. Das Argon-�Atzen der

Cu3Au-Probe wurde (zusammen mit dem Max-Planck-Institut f�ur Metallforschung Stuttgart)
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in der Gruppe von I. M�onch am Institut f�ur Festk�orper- und Werksto�forschung in Dresden

durchgef�uhrt. In Abbildung 4.27 ist das Verfahren des physikalischen �Atzens dargestellt.

Abbildung 4.27: Schematische Darstellung des �Atzens durch Beschuss mit Argon-Ionen. A:
Seitenansicht. B: Draufsicht.

Die Vorteile dieses �Atzprozesses gegen�uber nasschemischen Verfahren liegen auf der Hand:

� Keine unn�otigen Verunreinigungen der Probe, da der Prozess im Vakuum durchgef�uhrt

wird.

� Kein Unter�atzen des Lackes durch die �Atz
�ussigkeit (gerichteter �Atzprozess).

4.3.5 Mikroskopische Qualit�at der Nanostrukturen

Die nach der Strukturierung und dem Argon-�Atzen aufgenommenen Bilder der Cu3Au-Nanoquader

im Rasterelektronenmikroskop zeigen eine unterschiedliche Qualit�at der Kanten der Nanoqua-

der in verschiedenen Raumrichtungen, wie in Abbildung 4.28 dargestellt.

Abbildung 4.28: Die Cu3Au Nanoquader der Probe MBE161. Aufgrund von Instabilit�aten der
Lithographieanlage sind die Kanten der Strukturen entlang einer Richtung \ausgefranst\.
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Entlang einer Richtung erscheinen die Kanten glatt, w�ahrend entlang der dazu senkrech-

ten Richtung eine \Ausfransung\ zu beobachten ist. Grund f�ur diese Ausfransung war eine

Instabilit�at der Lithographieanlage. Die Herstellung der in Abbildung 4.28 gezeigten Cu3Au-

Nanoquader wurde (zusammen mit dem Max-Planck-Institut f�ur Metallforschung Stuttgart)

in der Gruppe I. M�onch am Institut f�ur Festk�orper- und Werksto�forschung in Dresden durch-

gef�uhrt.

4.3.6 Cu3Au-Verteilung auf der Nanostrukturierten Probe MBE161

Nach dem �Atzprozess war au�er den geschriebenen Strukturen ein Verbleib von Filmresten

am Rand der Probe unvermeidbar, denn der Probenhalter f�ur den Argon-�Atzprozess sch�utzte

durch seine rahmenartige Form einen d�unnen Streifen des Materials. Abbildung 4.29 zeigt

schematisch die verbliebene Cu3Au Bedeckung auf der Probe sowie die zu ihrer Befestigung

angebrachten Tantaldr�ahte.

Abbildung 4.29: Die Cu3Au Filmreste und die strukturierte Fl�ache auf der Probe MBE161. Ei-

ne Bedeckung des Probenrandes durch den Probenhalter w�ahrend des Argon- �Atzens erm�oglich-
te einen Verbleib eines Filmstreifens. Nahe der Probenmitte be�ndet sich die 1x1 mm2 gro�e
nanostrukturierte Fl�ache mit 5,6 Millionen Nanoquadern. Schwarze Striche deuten die Tan-
taldr�ahte zur Probenbefestigung w�ahrend der Streuexperimente an.

4.4 Durchf�uhrung von R�ontgen-Streuexperimenten an der nano-

strukturierten Probe

4.4.1 Besonderheiten bei der Probenjustage und der Wahl der R�ontgenenergie

Im Falle kleiner Probengr�o�en, wie sie bei der 1x1 mm2 gro�en nanostrukturierten Fl�ache

der Probe MBE161 vorliegen, ist es wichtig, die Probe sehr genau ins Drehzentrum eines

Di�raktometers zu bringen, da sonst bei Bewegung der Di�raktometerkreise die gestreute In-

tensit�at aufgrund von Dejustagee�ekten stark variiert und somit eine Normierung der Daten

unm�oglich wird. Bei der hier verwendeten UHV-Kammer war eine Justage der Probe mit Hilfe

eines Lasers nicht m�oglich, da das Berylliumfenster nur im R�ontgenbereich transparent ist. In
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Bezug auf die Justage der Probe im korrekten Abstand zum Drehzentrum der Probenkreise

war au�erdem nicht jede gew�unschte Translation am Di�raktometer verf�ugbar, ohne die La-

ge relativ zum Drehzentrum der Detektorkreise zu dejustieren. Aus diesem Grund sind die

verwendeten UHV-Kammern bereits so dimensioniert, dass das Zentrum der Probe, bei be-

kannter Probenh�ohe, ungef�ahr ins Drehzentrum aller Di�raktometerkreise zu liegen kommt.

Da sich die strukturierte Fl�ache jedoch nicht exakt in der Mitte der Probe befand, war eine

Nachjustage durch Translationen der Probe vonn�oten. Diese Nachjustage wurde auf dem spe-

kul�aren Cu3Au-(111)-Re
ex nach einer Rotation um die Probennormale durchgef�uhrt. Scans

um die Probennormale wurden bei der Suche nach In-Plane-Re
exen bei richtig eingestelltem

In-Plane- und Out-of-Plane-Impuls�ubertrag durchgef�uhrt. Aus den oben genannten Gr�unden

konnten diese nur in kleinen Intervallen erfolgen, zwischen denen jeweils eine Nachjustage vor-

genommen wurde.

Bei der Wahl der R�ontgen-Energie spielten geometrische Faktoren eine entscheidende Rolle.

W�ahrend der Messungen musste sichergestellt werden, dass die gestreuten Signale ausschlie�-

lich von dem strukturierten Bereich der Probe stammen und keine Filmreste des Probenrandes

zum Streusignal beitragen (siehe Abbildung 4.29). Nun h�angt die beleuchtete Fl�ache in Strahl-

richtung zum einen von der lateralen und vertikalen Ausdehnung des Strahls am Probenort

ab, zum anderen vom Anstellwinkel der Probe gegen den Prim�arstrahl. Letzterer wird durch

den Braggwinkel der Re
exe gegeben, welcher durch die R�ontgenwellenl�ange mitbestimmt

wird. F�ur hohe Anstellwinkel war also eine m�oglichst gro�e Wellenl�ange anzustreben. Die

gr�o�tm�oglich w�ahlbare Wellenl�ange war jedoch durch die auf 20Æ eingeschr�ankte Winkelfreiheit

f�ur den Einfallswinkel des Berylliumfensters der UHV-Kammer bestimmt, wie in Abbildung

3.16(A) gezeigt. Diese wurde bei der ersten Synchrotronmessung der Probe MBE161 an der

Beamline C1 des HASYLAB (siehe Kapitel 3.5) verwendet. Um den spekul�aren Cu3Au-(111)-

Re
ex, der insbesondere bei der Ermittelung der Qualit�at der Nanostrukturen wichtig ist,

dennoch mit ausreichender Winkelfreiheit ausmessen zu k�onnen, wurde bei einer Energie von

E=9,794 keV gemessen. Dies entspricht einer Wellenl�ange von �=1,2658 �A. Die Eichung der

Energie erfolgte �uber den Gitterparameter eines Si-(111) Kristalls. Bei einer vertikalen Aus-

dehnung des Strahls von 0,45 mm und dem kleinsten angestrebten Out-of-Plane-Braggwinkel

von etwa 5,5Æ entsprach dies einer beleuchteten L�ange auf der Probe von 5,2 mm (Proben-

gr�o�e: 10 mm). Zus�atzlich wurde w�ahrend der Messung �uberpr�uft, ob eine von den Filmresten

trennbare Beleuchtung der strukturierten Bereiche m�oglich ist. Dazu wurden sogenannte Na-

vigationsscans durchgef�uhrt: Nach der Optimierung eines Braggpeaks wurde die Probe �uber

einen Bereich von etwa 12 mm entlang einer horizontalen Richtung translatiert. Ein Beispiel

eines solchen Navigationsscans ist in Abbildung 4.30 gezeigt. Klar erkennbar sind die Filmreste

am Rand, sowie der strukturierte Bereich in der Mitte der Probe. Das signi�kante Abklingen

der Intensit�at dazwischen zeigt, dass die Signale von Film und Nanostrukturen klar trennbar

sind. Die dennoch vorhandene Intensit�at in den vermeintlich Cu3Au freien Bereichen stammt

zum Teil vom Ausl�aufer des Nb-(110)-Re
exes. Die Intensit�at bei x�-0,3 r�uhrt von der er-

zeugten Struktur zur Fokussierung des Elektronenstrahls w�ahrend der Probenherstellung her.
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Unter der Messkurve in Abbildung 4.30 ist eine Seitenansicht der Probe gezeichnet, wie sie in

diesem Scan abgerastert wird.

Abbildung 4.30: Navigationsscan durch Translation der Probe in Strahlrichtung. Klar erkenn-
bar ist die Trennung der Streusignale vom nanostrukturierten Teil der Probe in der Mitte und
den Filmresten am Rand.

4.4.2 Ein
uss der periodischen Anordnung der Nanostrukturen auf die gestreute

Intensit�atsverteilung

Zur �Uberpr�ufung der Qualit�at der Nanostrukturen wurde ihr Ein
uss auf die Intensit�ats-

verteilung im reziproken Raum untersucht. Dazu wurde auf dem Cu3Au-(111)-Re
ex der

nanostrukturierten Probe ein Rocking Scan (siehe Kapitel 3.4) aufgenommen. Ziel war eine

Ausmessung der In-Plane-Modulation des Re
exes, welche durch die periodische Anordnung

der Nanostrukturen hervorgerufen wird. Diese In-Plane-Messung erfolgte durch einen Rocking

Scan, da aufgrund des experimentellen Aufbaus die Richtung der minimalen Strahldivergenz

ausgenutzt werden konnte. Eine reine In-Plane-Messung, d.h. senkrecht zu der Richtung des

Rocking-Scans w�are durch einen gekoppelten Zwei-Motorscan als zwar m�oglich gewesen, auf-

grund der durch die Divergenz bedingten wesentlich kleineren Koh�arenzl�ange w�are jedoch ein

Ein
uss der periodischen Anordnung nicht messbar gewesen (siehe Kapitel 3.5 und 2.2).

Durch die Nanostrukturierung entstand ein zweidimensionales Gitter aus Quadern. Dadurch

wird der reziproke Raum des kristallinen Gitters der Quader durch ein korrespondierendes

reziprokes �Ubergitter aus St�aben, welche senkrecht zur Probenober
�ache stehen, �uberlagert.

Ihr Abstand im reziproken Raum betr�agt 2�

4000
�A�1 aufgrund des Quaderabstandes von 4000
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�A. Dieser Abstand ist klein verglichen mit der zu erwartenden In-Plane-Breite der Bragg-

re
exe, welche zu einer Mosaikblockgr�o�e von etwa 500 �A korrespondiert (gemessen an der

unstrukturierten Probe). Aufgrund dieser Gr�o�enverh�altnisse ist eine Modulation der Braggre-


exe des kristallinen Gitters der Quader durch diese Gitterst�abe zu erwarten. Die reziproken

Gitterst�abe und ihre senkrechte Orientierung zur Probenober
�ache sind in Abbildung 4.31

gezeigt.

qz qy

qx

Nb (110)

Al2O3 (11-20)

Abbildung 4.31: Reziproke Gitterst�abe aufgrund des zweidimensionalen Quader-Gitters mit
einem Gitterabstand von ungef�ahr 4000 �A (das kristalline reziproke Gitter ist hier nicht ein-
gezeichnet).

Zus�atzlich zeigt der spekul�are Cu3Au-(111)-Re
ex die vom d�unnen Film her bekannte Modu-

lation der Intensit�at in z-Richtung, n�amlich die Laueoszillationen aus Gleichung (2.13) durch

die wohlde�nierte Schichtdicke. Beide Intensit�atsmodulationen dieses Braggre
exes sind f�ur

die qx-qz-Ebene bzw. f�ur die qx-qy-Ebene noch einmal in Abbildung 4.32 dargestellt.

Abbildung 4.32: Zu erwartende schematische Intensit�atsverteilung des nanostrukturierten
Films der Probe MBE161. A: Modulation eines Braggre
exes in der qx-qz-Ebene. In qz-
Richtung sind schematisch Laueoszillationen dargestellt, in qx-Richtung die reziproken Git-
terst�abe aus Abbildung 4.31. Zus�atzlich ist die Bewegung eines Rocking Scans als gebogener
Pfeil in der qx-qz-Ebene eingezeichnet. B: Modulation eines Braggre
exes in der qx-qy-Ebene.
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Prinzipiell zeigen alle Re
exe der Cu3Au-Nanostrukturen die in Abbildung 4.32 schematisch

dargestellte Intensit�atsverteilung. Ein spekul�arer Scan in qz-Richtung �uber den Cu3Au-(111)-

Re
ex ist in Abbildung 4.33 gezeigt.

Aus Intensit�atsgr�unden sowie der optimalen Ausnutzung der Synchrotron-Strahlkoh�arenz las-

sen sich insbesondere die In-Plane-Modulationen am Cu3Au-(111)-Re
ex am besten vermes-

sen. Hier macht sich jedoch die N�ahe der spekul�aren, intensiven Nb-(110)- und Al2O3-(1120)-

Re
exe st�orend bemerkbar. Die Oszillationen, welche die gesamte Messkurve modulieren,

r�uhren vom benachbarten Nb-(110)-Re
ex her, korrespondieren aber nicht zu der aus der

Re
ektivit�at ermittelten Schichtdicke des Nb-Films (siehe Abbildung 4.19). Zu ihrer Er-

kl�arung sind vermutlich dynamische Betrachtungen notwendig. Laueoszillationen der Cu3Au-

Nanoquader sind jedoch als langwelligere Modulation erkennbar. Zur Veranschaulichung ist

die Simulation (durchgezogene Kurve) des Cu3Au-(111)-Re
exes eines 125 �A (58 Atomlagen

des Gitterabstandes 3:73p
3

�A) dicken Cu3Au-(111)-Quaders eingezeichnet.

Abbildung 4.33: Spekul�arer Scan �uber den Cu3Au-(111)-Re
ex. Dominiert wird die gesamte
Messkurve durch die Laueoszillationen des benachbarten Nb-(110)-Re
exes (kleine Periode).
Die schw�acher ausgepr�agten Laueoszillationen der Cu3Au-(111)-Nanoquader (gro�e Periode)
sind nur noch als Amplitudenmodulation erkennbar (siehe Text). Die genaue Lage und Periode
der Cu3Au-Laueoszillationen wird durch die eingezeichnete Simulation (durchgezogene Linie)
angedeutet.

Die In-Plane-Messung wurde, wie bereits erw�ahnt, aus Gr�unden der besseren Koh�arenzei-

genschaften als Rocking-Scan durchgef�uhrt. Dabei ist jedoch zu beachten, dass w�ahrend des

Scans eine Anregung der Braggre
exion in unterschiedlich verkippten Mosaikbl�ocken durch

die Verkippung der Probe erfolgt. Die Breite der Rocking Kurve korrespondiert also nicht

ausschlie�lich zur In-Plane-Mosaikblockgr�o�e, sondern auch zur Richtungsverteilung der Out-

of-Plane-Mosaizit�at. Geht man davon aus, dass sich diese Verteilung durch die Strukturierung

nicht wesentlich ver�andert hat, so ist anzunehmen, dass die Gestalt der Einh�ullenden des
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Rocking-Scans dieselbe Peak-Form und Breite besitzt, wie die Rocking-Kurve, welche vor

der Strukturierung am d�unnen Film aufgenommen wurde. Der Rocking Scan des spekul�aren

Cu3Au-(111)-Re
exes ist in Abbildung 4.34 gezeigt (siehe auch Abbildung 4.32).

Abbildung 4.34: Rocking Scan �uber den Cu3Au-(111)-Re
ex. Aufgetragen ist der nach Glei-
chung (3.4) berechnete In-Plane-Impuls�ubertrag in x-Richtung gegen�uber der Intensit�at. Die

Satelliten entstehen durch das �Uberlagern der beiden reziproken Gitter, wie bereits in Abbil-
dung 4.32A gezeigt. Eine Anpassung anhand eines mathematischen Modells erfolgt in Kapitel
4.4.3.

Der Abstand der Satelliten gibt den Abstand der Nanoquader wieder, �ahnlich dem Abstand der

Hauptmaxima eines optischen Gitters (siehe Kapitel 2.1.4). Eine den Laueoszillationen entspre-

chende Modulation in In-Plane-Richtung, wird hier aufgrund der imperfekten Kristallstruktur

(Mosaikbl�ocke) innerhalb der individuellen Quader nicht beobachtet (siehe auch Kapitel 2.1.4

und 4.4.3). Dies w�are dann in der klassischen Optik die Fraunhofersche Spaltbeugungsfunkti-

on, die die Interferenzfunktion des Gitters moduliert.

4.4.3 Modell der partiellen Koh�arenz

Die im Kapitel 2.1.4 hergeleiteten Gleichungen ( 2.18 und 2.22), die die Modulation eines

Braggre
exes durch die Nanostrukturierung eines perfekten kristallinen Filmes beschreibt,

wird im Falle der hier untersuchten imperfekten Filme nicht beobachtet, denn die einzelnen

Nanoquader stellen f�ur sich keine perfekten Kristalle dar. Der Ein
uss der Periodizit�at des

Abstandes der Nanoquader bleibt aber trotzdem erhalten, da er durch die Qualit�at der Li-

thographiemethode (d.h. der Einhaltung des periodischen Abstandes der Nanoquader), nicht

aber von der Kristallinit�at der Quader selbst bestimmt wird. Die Gitterbeugungsfunktion aus

Gleichung (2.22) faktorisiert im Idealfall in die Interferenzfunktion, die durch die Gitterkon-

stante D und die Anzahl der Spalte gegeben ist, und die einh�ullende Fraunhofer-Funktion.
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Die Fraunhofer-Funktion beschreibt die Intensit�atsverteilung, wie sie durch einen individuel-

len Quader hervorgerufen wird. Diese Einh�ullende wird im Realfall unserer nanostrukturierten

Cu3Au-Filme aufgrund der Mosaizit�at in den individuellen Nanoquadern jedoch nicht beob-

achtet. Die Existenz mehrerer Mosaikbl�ocke innerhalb eines Quaders f�uhrt zu einem unde-

�nierten Sprung in der Phase zwischen den von den unterschiedlichen Bl�ocken re
ektierten

Teilwellen. Der Teilaspekt der Verteilung der Mosaikbl�ocke innerhalb eines Quaders w�urde im

Bild der Optik einer Beleuchtung eines Einzelspaltes mit inkoh�arentem Licht entsprechen; das

Fraunhofersche Beugungsbild lie�e sich dann nicht mehr beobachten. Stattdessen entspricht

die Einh�ullende einer Kurve, welche keine Oszillationen aufweist. Die Breite dieses Streusignals

im q-Raum entspricht dann auch nicht der Quadergr�o�e L=2000 �A, sondern korrespondiert

zu einer durchschnittlichen In-Plane-Mosaikblockgr�o�e. Dies bedeutet, dass die zu erwartende

Einh�ullende in qx-Richtung keine besondere Auszeichnung gegen�uber dem von einem d�unnen

Film zu erwartendem Signal besitzt. Ein individuell betrachteter Quader verh�alt sich in seinem

Streuverhalten also wie der urspr�ungliche d�unne Film, da er auch aus mehreren Mosaikbl�ocken

besteht. Dies ist schematisch in Abbildung 4.35 gezeigt.

Abbildung 4.35: Zur Mosaizit�at: Die Gr�o�e der Mosaikbl�ocke ist geringer als die laterale Aus-
dehnung der Nanoquader. Der Charakter der Streuintensit�atsverteilung in qx-Richtung ist des-
halb f�ur einen individuellen Nanoquader nicht prinzipiell von der des d�unnen Films verschie-
den.

F�ur eine quantitative Auswertung der Messung aus Abbildung 4.34 werden f�ur die Aufstellung

eines mathematischen Modells folgende Annahmen gemacht:

1. Die Rocking-Kurve in Abbildung 4.34 wird durch zwei einh�ullende Kurven beschrieben.

Die Begr�undung daf�ur ist folgende: Es wird beobachtet, dass die koh�arente Intensit�at

der Oszillationen wesentlich schneller abklingt als die des inkoh�arenten gesamten Bragg-

Peaks. Es kann also von einer relativ schmalen H�ullkurve f�ur die Oszillationen und einer

relativ breiten H�ullkurve f�ur einen nicht oszillierenden Teil ausgegangen werden. Diese

Beobachtung kann anhand der Mosaizit�atsverteilung des Films begr�undet werden: Die

Verkippung der Kristallbl�ocke um einen mittleren Wert bewirkt eine zum Teil inkoh�aren-

te und zum Teil koh�arente �Uberlagerung ihrer Streusignale, da bei jeweils konstantem

Rocking-Winkel die entsprechend verkippten Mosaikbl�ocke zur Braggre
exion angeregt

werden. Nur diejenigen Bl�ocke, deren relative Verkippung innerhalb eines schmalen Win-

kelbereichs liegt, k�onnen ihre Braggre
exe koh�arent �uberlagern. Eine Absch�atzung dieser
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relativen Verkippung, welche eine koh�arente �Uberlagerung noch zul�asst, ist mit densel-

ben Argumenten wie in Kapitel 2.2 aus Gleichung 2.37 abzuleiten. Die dort aus der

Divergenz �� berechnete Koh�arenzl�ange ist hier gleich dem Abstand zweier benachbar-

ter Quader, also 4000 �A, zu setzen, um die maximale Verkippung zu erhalten, die eine

koh�arente �Uberlagerung noch im Abstand zweier Quader erm�oglicht. Mit dem angege-

benen Quaderabstand und der Wellenl�ange � = 1; 2658 �A ergibt sich diese maximale

Verkippung zu etwa 0,018 Æ.

2. Prinzipiell ist auch eine koh�arente �Uberlagerung der st�arker aus der spekul�aren Rich-

tung verkippten Bl�ocke m�oglich, sofern ihre Verkippungen relativ zueinander gering ge-

nug sind. Die statistische Wahrscheinlichkeit, dass sich Bl�ocke mit solchen Verkippungen

im richtigen Abstand in jeweils benachbarten Quadern be�nden, ist aber (sehr) gering.

Diese M�oglichkeit besteht mit hinreichender Wahrscheinlichkeit nur f�ur den Bereich der

h�ochsten Dichte der Mosaikverteilung, also im zentralen Bereich der Rocking Kurve. Da

ein Quader in der Regel aus mehreren Mosaikbl�ocken besteht und in benachbarten Qua-

dern somit eine Vielzahl unterschiedlicher Verkippungen und Blockgr�o�en vorkommen

kann, ist die Wahrscheinlichkeit, zwei Bl�ocke in benachbarten Quadern im mittleren Ab-

stand von 4000 �A vorzu�nden, deren Verkippung koh�arente �Uberlagerung erlaubt, als

relativ gering einzusch�atzen. Die aus dem vorgesehenen Modell errechnete integrierte

Intensit�at wird, soll sie physikalisch realistisch sein, unter derjenigen des inkoh�arenten

Anteils liegen, zu welchem ausnahmslos jeder Mosaikblock beitragen kann. Des Wei-

teren existieren vermutlich aufgrund des physikalischen �Atzprozesses Bereiche mit sehr

schlechter Kristallqualit�at an den R�andern der Quader. Diese sorgen f�ur di�use Streubei-

tr�age, die ebenfalls zur inkoh�arenten Streuung beitragen. Ferner begrenzt die koh�arente

�Uberlagerung der Streusignale die limitierte Koh�arenz des Strahls. Ihr genauer Ein-


uss ist nur im Falle einer durch Kollimationsma�nahmen steuerbaren Ver�anderung des

Koh�arenzvolumens abzuseparieren.

3. Die beiden H�ullkurven werden analytisch als Lorentzkurven beschrieben. Dies steht in

guter �Ubereinstimmung mit der Form der Kurve der gemessenen Mosaikverteilung vor

der Durchf�uhrung der Nanostrukturierung.

4. Wie schon in Gleichung (2.22) angedeutet und oben erw�ahnt, wird die koh�arente �Uberla-

gerung der Quader durch die Interferenzfunktion des optischen Gitters beschrieben. Als

H�ullkurve wird diese jedoch nicht mit der Fraunhoferfunktion multipliziert; diese w�urde

In-Plane-Laueoszillationen der 2000 �A gro�en Quader beschreiben. Stattdessen wird sie

mit der oben diskutierten lorentzf�ormigen H�ullkurve des koh�arenten Beitrags multipli-

ziert. Der inkoh�arente Anteil der Braggstreuung wird zu diesem koh�arenten Anteil hinzu-

addiert. Das Gesamtergebnis wird noch mit der Au
�osungsfunktion der Messanordnung

gefaltet und ein konstanter Untergrund hinzuaddiert.
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Die Zusammensetzung des Modells ist graphisch in Abbildung 4.36 gezeigt.

Abbildung 4.36: Zusammensetzung des im Text diskutierten Modells zur Anpassung der Daten:
Die Interferenzfunktion f�ur vier Spalte wird mit der koh�arenten H�ullkurve multipliziert und zur
inkoh�arenten H�ullkurve hinzuaddiert. Die Anpassung der Daten erfolgt nach Faltung mit der
Au
�osungsfunktion.

Im Folgenden soll die x-Richtung senkrecht zu den nicht ausgefransten Kanten sein. Die unge-

faltete Fitfunktion, welche dem oben diskutierten Modell entspricht, hat dann f�ur einen Scan

senkrecht zu den Quaderkanten folgende Form:

I = [Interferenzfunktion (D) �H�ullkurve1 +H�ullkurve2] + Untergrund (4.1)

Dabei ist D der Abstand zwischen den Quadern, H�ullkurve1 beschreibt den koh�arenten Anteil

und H�ullkurve1 den inkoh�arenten Anteil. Der Strukturfaktor F (~q) geht in dieser Rechnung in

die Gestalt der H�ullkurven mit ein. Nimmt man diese als Lorentz-f�ormig an und verwendet

die analytische Behandlung der Gitterbeugungsfunktion in x-Richtung im reziproken Raum

aus Kapitel 2.1.4, so kann man Gleichung (4.1) als Fitfunktion schreiben:
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wobei \*\ eine Faltung der ersten Klammer mit der Gauss-f�ormigen Au
�osungsfunktion der

Breite 2,3 � bezeichnet (2 � ist der Abstand der Wendepunkte). Sx bezeichnet die Anzahl
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der jeweils koh�arent beleuchteten Quader. Dx beschreibt ihren Abstand in x-Richtung. Ai und

wi sind die Fitparameter f�ur die integrierten Intensit�aten bzw. der vollen Halbwertsbreiten

der Lorentzkurven. qx ist der Abstand vom Peak-Maximum, IR steht f�ur die Intensit�at des

elektronischen Untergrundes. Die Au
�osungsfunktion f�ur einen solchen Rocking-Scan wurde

am spekul�aren Al2O3-(1120) Re
ex gemessen. Das in Gleichung (4.2) und Abbildung 4.36

vorgestellte Modell wurde mit dem Programm \Optimize 5.0\ an die Daten aus Abbildung

4.34 angepasst. In Abbildung 4.37 sind die Daten aus Abbildung 4.34 zusammen mit der

erhaltenen Anpassung abgebildet.

Abbildung 4.37: Rocking-Scan am Cu3Au-(111)-Re
ex. Das in Abbildung 4.36 und Gleichung
(4.2) vorgestellte Fitmodell nach seiner Anpassung an die Messung aus Abbildung 4.34. Die
Fitkurve ist als durchgezogene Linie eingezeichnet. Die o�enen Kreise stellen die Messung dar.

Die Fitroutine \Evolutionsstrategie (1,5)\ liefterte bei festem Sx = 2 folgende Fitparameter:

Dx 3640 �A

A1 0,000377 �A�1*B.E.

A2 0,00248 �A�1*B.E.

w1 0,003714 �A�1

w2 0,023236 �A�1

� 0,0001672 �A�1

IR 20 B.E.

Tabelle1: Ergebnisse der Fitfunktion aus Gleichung (4.2), angewandt auf die Daten aus Ab-

bildung 4.34. Die Einheit B.E. steht f�ur beliebige Intensit�atseinheiten.

Um den Ein
uss der Koh�arenzl�ange des R�ontgenstrahls zu ermitteln, wurde die Probe um
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die Ober
�achennormale gedreht, und die Rocking-Messung am Cu3Au-(111)-Re
ex wieder-

holt. Durch die Drehung der Probe erh�oht sich der Abstand benachbarter Quader bis auf das
p
2-fache in Richtung der Diagonalen. Wie jedoch bereits in Kapitel 4.3.5 erw�ahnt, liegen f�ur

die nanostrukturierte Probe in der Realit�at keine symmetrischen Qualit�atsbedingungen vor.

Eine Ausfransung der Kanten in einer Richtung kann (muss allerdings nicht) auch eine Aus-

schmierung der Periodizit�at des Quadergitters bedeuten. Eine Schw�achung der Sichtbarkeit

der Oszillationen kann also wiederum ein gekoppelter E�ekt aus In-Plane-richtungsabh�angiger

Probenqualit�at und inkoh�arenterer Beleuchtung benachbarter Quader aufgrund der limitierten

Koh�arenzl�ange des Strahls und wegen des gr�o�eren e�ektiven Abstandes der Quader sein. Die

Richtungsabh�angigkeit der D�ampfung dieser Oszillationen ist in Abbildung 4.38 sehr deutlich

zu beobachten.

Abbildung 4.38: In-Plane-Messungen f�ur verschiedene Einfallsrichtungen des Prim�arstrahls,
angedeutet durch Pfeile. Das Bild in der zweiten Zeile stellt jeweils die Synchrotronmessung
der dar�uber liegenden Messgeometrie dar. Klar erkennbar ist in C, dass entlang der Diagonalen
die Oszillationen am st�arksten ged�ampft werden. Dieser E�ekt kann sowohl durch die limitierte
Koh�arenzl�ange als auch die in dieser Richtung verminderte Probenqualit�at eintreten.

In Richtung der Diagonalen ist die D�ampfung maximal, was auf einen durch die limitierte

Koh�arenz des Strahls hervorgerufenen E�ekt oder der Ausfransung der Nanoquader in dieser

Richtung schlie�en lassen k�onnte. Diese Vermutung kann letzten Endes jedoch nur durch

Messungen mit einer verbesserten oder variierbaren Koh�arenz untermauert werden. Dazu sei

auf Kapitel 4.4.4 verwiesen.
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4.4.4 Messung der In-Plane Probenqualit�at mit variabler Koh�arenzl�ange

Um eine Trennung der E�ekte, die zur D�ampfung der In-Plane Oszillationen f�uhrt, wie in Ab-

bildung 4.38 gezeigt, zu erm�oglichen, wurde eine Messung an der Beamline ID01 an der ESRF

in Grenoble durchgef�uhrt (siehe Kapitel 3.5.4). Ziel war, die Divergenz des Strahls oder die Ak-

zeptanz des Detektors durch Blenden so zu beein
ussen, dass die e�ektive Koh�arenzl�ange am

Probenort ver�andert werden konnte (siehe Kapitel 2.2). Aufgrund der fokussierenden Strahl-

optik konnte mit einer geringeren Strahlgr�o�e am Probenort als an der Beamline C1 im HA-

SYLAB gemessen werden. Dadurch war die Wahl der R�ontgenenergie nicht so stark durch

die Projektionsl�ange des Strahls auf der Probe eingeschr�ankt (siehe Kapitel 4.4.1). Au�erdem

besa� die verwendete UHV-Kammer einen Berylliumdom (siehe Abbildung 3.16), welcher eine

gr�o�ere Winkelfreiheit f�ur den einfallenden und den gestreuten R�ontgenstrahl erlaubte. Als

Kompromiss zwischen m�oglichst hoher Koh�arenzl�ange (� �) und m�oglichst guten sagittalen

Fokussierungseigenschaften des Si-(311)-Monochromators wurde bei einer R�ontgenenergie von

14 keV gemessen. Eine e�ektive Methode zur Steuerung der Gr�o�e des Koh�arenzvolumens

der Messanordnung war die Ver�anderung der Detektorblende. Aus dem Abstand des Detek-

tors zur Probe und der �O�nungsweite der Detektorblenden l�asst sich die Divergenzakzeptanz

und somit nach Gleichung (2.37) die Koh�arenzl�ange bestimmen. Bei maximaler Au
�osung

l�asst sich der inkoh�arente Streubeitrag klar vom koh�arenten Anteil trennen. Der letztere An-

teil ist dann durch die Qualit�at der Probe bestimmt. Es sei angemerkt, dass die gestreuten

Intensit�aten der Rocking-Scans leicht mit zunehmendem qx abfallen. Dies hat vermutlich in-

strumentelle Ursachen aufgrund des inhomogenen Prim�arstrahls (Sagittalfokussierung). Zum

Modell von oben wurde deshalb eine Gerade mit der Steigung mu erweitert. Abbildung 4.39

zeigt die Messungen f�ur die vertikalen Detektorschlitzweiten 2 mm, 0,4 mm und 0,1 mm. Der

signi�kante Unterschied in der Au
�osung der Oszillationen ist klar erkennbar. Des Weiteren

muss der M�oglichkeit Rechnung getragen werden, dass f�ur den inkoh�arenten Streuanteil eine

Verschiebung der Nullposition um qi0 gegen�uber dem koh�arenten Anteil vorliegen kann. Dies

beruht auf der Tatsache, das in diesem inkoh�arenten Beitrag durchaus ein etwas verschiedener

durchschnittlicher Gitterparameter aufgrund der stark gest�orten Kristallinit�at in den ge�atz-

ten Randbereichen der Nanoquader vorliegen kann. Dessen Nullposition kann aufgrund von

Ver�anderungen in der Gitterkonstante des ge�atzten Materials verschoben sein. Dieser E�ekt

tr�agt, wie in Abbildung 4.39 erkennbar, aufgrund der breiten Intensit�atsverteilung di�user

Streubeitr�age im reziproken Raum jedoch nur f�ur den Fall schlechter Au
�osung signi�kant in

Erscheinung. Die zus�atzliche Asymmetrie des inkoh�arenten Beitrags macht eine Anwendung

des Modells auf die bei schlechter Au
�osung gemessene Kurve unm�oglich. Dennoch dient eine

n�aherungsweise Anpassung des Modells zur Veri�kation der Au
�osungsfunktion, welche sich

aus der intrinsischen Breite des Braggre
exes sowie der Divergenzakzeptanz der Detektorblen-

de gem�a� Gleichung (2.40) zusammensetzt.

In Abbildung 4.39 A ist eine Simulation gezeigt, die eine Absch�atzung der durch die De-

tektorschlitze bestimmten Au
�osung erm�oglicht. In B und C wurde das in Gleichung (4.3)
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beschriebene Modell angepasst.

Abbildung 4.39: Rocking Scan �uber den Cu3Au-(111)-Re
ex in qx-Richtung (vergleiche Ab-
bildung 4.37). Der Ein
uss der vertikalen Detektorblenden�o�nungen auf die Sichtbarkeit der
Satelliten ist signi�kant. Die Detektorblenden�o�nungen betragen: A: 2 mm; B: 0,4 mm; C: 0,1
mm. In B und C wurde das im Text besprochene Modell aus Gleichung (4.3) angepasst; eine
Anpassung von A versagt aufgrund der starken Asymmetrie der inkoh�arenten Beitr�age.
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Das erweiterte Modell aus Gleichung (4.2) hat nun die folgende Gestalt:
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Die Symbole sind bereits anhand von Gleichung (4.2) erkl�art worden.

Die Ergebnisse der Anpassung aus Abbildung 4.39 B und 4.39 C sind in Tabelle 2 zusammen-

gestellt.

Parameter Fit von Abb.4.39 B Fit von Abb.4.39 C

Dx 4056 �A 4059 �A

A1 0,000109 �A�1*B.E. 0,0000273 �A�1*B.E.

A2 0,004343 �A�1*B.E. 0,001044 �A�1*B.E.

w1 0,00314 �A�1 0,00245 �A�1

w2 0,0205 �A�1 0,0194 �A�1

qi0 0 �A�1 0,00004 �A�1

mu -7,49 B.E./�A�1 -15,8 B.E./�A�1

� 0,000270 �A�1 0,00012 �A�1

IR 3 B.E. 2 B.E.

Tabelle 2: Ergebnisse der Fitfunktion aus Gleichung (4.3), angewandt auf die Daten aus Ab-

bildung 4.39 B und 4.39 C . Die Einheit B.E. steht f�ur beliebige Intensit�atseinheiten.

Die bisherigen In-Plane-Scans gemessen an der ID01 an der ESRF wurden �uber den spe-

kul�aren Cu3Au-(111)-Re
ex nur in der qx-Richtung durchgef�uhrt, d.h. wenn die \glatten\

Kanten (siehe Abbildung 4.29) der Nanoquader senkrecht zum Prim�arstrahl waren. Die Satel-

liten in den Abbildungen 4.34 und 4.39 beschreiben also den Re
ex (10) des Quadergitters und

seine h�oheren Ordnungen (20), (30), etc. Dreht man die Probe um ihre Ober
�achennormale,

so k�onnen auch Re
exe in anderen Richtungen angeregt werden. Bei einer Drehung um 45Æ

erwartet man beispielsweise eine Anregung der Quadergitterre
exe in [11]-Richtung. Bei einer

Drehung um die Ober
�achennormale um arctan 3

2
=33.7Æ kann bei gleichbleibender Rocking

Geometrie in [32]-Richtung gescannt werden. Abbildung 4.40 zeigt diese Geometrie. Bei der

hier verwendeten Probe und Messgeometrie tritt jedoch eine Besonderheit auf: Die totale

transversale Koh�arenzl�ange ist in vertikaler Richtung (qz) wesentlich gr�o�er als in horizontaler

(qx). Dies r�uhrt zum einen aus der Beamline Optik her (sagittale Fokussierung des Monochro-

mators), zum anderen waren die Detektorschlitze in horizontaler Richtung auf 2 mm ge�o�net,

was zu einer starken Verringerung der Koh�arenzl�ange in dieser Richtung f�uhrt. Diese starke

Anisotropie des Koh�arenzvolumens wird durch die Projektion in Strahlrichtung auf die Probe



94

noch verst�arkt: Der Einfallswinkel von etwa 11,8Æ bewirkt eine Verf�un�achung der e�ektiven

vertikalen transversalen Koh�arenzl�ange, w�ahrend in horizontaler Richtung keine Projektions-

verl�angerung eintritt (siehe Gleichung (2.39)). Somit �ndet eine koh�arente �Uberlagerung der

Streubeitr�age der verschiedenen Quader praktisch nur in Strahlrichtung statt. Die Quader auf

den d�unn besetzten f32g-Netzebenen liegen in der In-Plane-Richtung senkrecht zum einfal-

lenden Strahl zu weit voneinander entfernt, als dass sie zur koh�arenten Streuung beitragen

k�onnten. Zur Veranschaulichung sind die f32g-Netzebenen des Quadergitters als d�unne paral-

lele Linien senkrecht zum Prim�arstrahl in Abbildung 4.40 eingezeichnet. Bei einer von ihnen

sind stellvertretend zwei wei� ausgemalte, benachbarte Quader eingezeichnet. Ihr Abstand

betr�agt 4000*
p
13 �A, also etwa 14400 �A; somit k�onnen sie wegen den obigen Betrachtun-

gen nicht mehr koh�arent beleuchtet werden. Es sei nochmals betont, dass zur Verdeutlichung

das e�ektive Koh�arenzvolumen auf der Probe als langestreckter Rahmen in Verl�angerung des

Prim�arstrahls schematisch in Abbildung 4.40 eingezeichnet ist. Der Abstand zweier in Strahl-

richtung aufeinanderfolgender koh�arent beleuchteter Quader betr�agt ebenfalls etwa 14400 �A,

so dass bei einem In-Plane-Scan in [32]-Richtung diese Periodizit�at zu beobachten ist. Drei

Stellvertreter sind ebenfalls in Abbildung 4.40 als helle, dick umrandete Quader eingezeichnet.

Abbildung 4.40: Schematische Darstellung der Draufsicht eines Scans in [32]-Richtung des

Quadergitters (Ober
�achennormale aus der Zeichenebene). Der einfallende Strahl ~ki ist als
Projektion in die qx-qy-Ebene dargestellt. Die eingezeichnete Einfallsrichtung entspricht bei
einer Drehung der Probe um ! = 33:7Æ zur x-Richtung der [32]-Richtung des Quadergitters.

Aufgrund des stark anisotropen e�ektiven Koh�arenzvolumens (langestrekter \Rahmen\ in ~ki-
Richtung) werden die f32g-Netzebenen nicht koh�arent angeleuchtet. Nur jede 13. von ihnen
ist mit einem Quader auf der Richtung des einfallenden Strahls besetzt. Die beobachtbaren
Re
exe des zweidimensionalen Quader�ubergitters tragen deshalb die Indizierung ( 3

13

2

13
) und

deren h�ohere Harmonische.

Man erwartet also Satellitenre
exe im Abstand von 0,000436 �A�1 in In-Plane-Richtung. F�ur

den speziellen Fall der hier verwendeten nanostrukturierten Probe und des zugrundeliegenden

Koh�arenzvolumens tragen diese Satellitenre
exe die Indizierung ( 3

13

2

13
), ( 6

13

4

13
),. . . Einen Scan,
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wie er in Abbildung 4.40 schematisch dargestellt ist, zeigt Abbildung 4.41. Die als durchgezoge-

ne Linie eingezeichnete Simulation ist nur bez�uglich der Periode der Satellitenre
exe optimiert.

Aufgrund der in den Daten erkennbaren Schwebung im Bereich des Hauptmaximums entzieht

sich diese Messung einer vollst�andigen Beschreibung durch das oben behandelte Modell. Die

in der Simulation verwendete Periodizit�at betr�agt 14800 �A, was dem
p
13-fachen von 4104

�A entspricht. Dies liegt in sehr guter �Ubereinstimmung mit dem Quadergitterabstand von

4060 �A, der durch die Messungen in [10]-Richtung ermittelt wurde. Durch eine senkrechte

Linie ist die Lage der 13. Harmonischen gekennzeichnet, welche dem (32)-Re
ex entspricht.

Die Sichtbarkeit einer gro�en Anzahl von Satellitenre
exen, in einer Scanrichtung, welche nicht

senkrecht zu den Kanten mit guter Qualit�at verl�auft, zeigt, dass trotz anisotroper Qualit�at der

individuellen Nanoquader die Periodizit�at des Quadergitters dadurch unbeeintr�achtigt bleibt.

Die Frage, welche Ursache die in Abbildung 4.38 am Ende des vorigen Kapitels erkennbare

D�ampfung der Sichtbarkeit der Satellitenre
exe hat, l�asst sich somit beantworten. Die limi-

tierte Koh�arenzl�ange erlaubte an der Beamline C1 keine Interferenz zwischen Quadern, deren

Entfernung deutlich �uber 4000 �A hinausgeht. Die in Abbildung 4.38 gezeigte Abnahme der

Interferenz kann also zur experimentellen Bestimmung der Koh�arenzl�ange an der Probenober-


�ache herangezogen werden. Ebenso kann mit Messdaten, wie den in Abbildung 4.41 gezeigten,

eine Ausmessung der Anisotropie des Koh�arenzvolumens am Probenort durchgef�uhrt werden.

Abbildung 4.41: Scan in [32]-Richtung des Quadergitters, wie bereits in Abbildung 4.40 veran-
schaulicht. Die Messpunkte sind als Symbole mit einer Linie verbunden. Die als durchgezogene

Linie eingezeichnete Simulation korrespondiert zu einer Peridizit�at von 14800 �A. Die senk-
rechte Linie markiert die 13. Harmonische an der Stelle -0.0055 �A�1, welche dem (32)-Re
ex
des zweidimensionalen, kubisch primitiven Quadergitters entspricht (siehe Text).
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4.4.5 Untersuchung der Phasenumwandlungstemperatur, In-Situ-Vergleich von

Nanoquadern und geschlossenem Film

Ein weiteres Ziel in der Untersuchung der bin�aren Nanostrukturen war es, die Ein
�usse der Na-

nostrukturierung auf das thermodynamische Verhalten des Ordnungs-Unordnungs-Phasen�uber-

ganges zu untersuchen. Ein Vergleich zum Verhalten eines d�unnen Films war zum einen

m�oglich, da in den Arbeiten von Ern et al. ein d�unner Film am gleichen epitaktischen System

Cu3Au-(111) auf Nb-(110) auf Al2O3-(1120) untersucht worden war [4][39], und zum Anderen

sich auf der Probe ein etwa 1 mm breiter Randstreifen eines Cu3Au-(111)-Films befand (siehe

Abbildung 4.29). Dar�uber hinaus kann das Phasen�ubergangsverhalten der Nanoquader mit

den Ober
�achenarbeiten [38][48][36][44] und den Studien eines Volumenkristalls [3][32][30][33]

verglichen werden (s. a. Kapitel 2.4.1).

Durch eine Translation der Probe konnte w�ahrend des Experimentes die Intensit�at des Ord-

nungssignals des nanostrukturierten Bereiches mit der des Filmes bei gleicher Temperatur

verglichen werden. Somit war ein In-Situ-Vergleich des temperaturabh�angigen Ordnungsver-

haltens von Cu3Au-Film und -Nanostrukturen m�oglich, und insbesondere von einem Fehler

in der Messung der absoluten Temperatur unabh�angig. In unserem Fall stellte sich diese Ver-

gleichsm�oglichkeit als sehr wichtig heraus, da die am Thermoelement angebrachte Keramik-

Schutzh�ulle unzureichende thermische Abschirmung bot. Sie sollte eigentlich gew�ahrleisten,

dass die angezeigte Temperatur nicht direkt am benachbarten Heizdraht (siehe Abbildung

3.17), sondern am Molybd�anblock, auf welchem die Probe befestigt war, gemessen wurde. Da

bei den gemessenen Temperaturen die Keramikschutzh�ulle thermisch transparent war, sind

die gemessenen Temperaturen als zu hoch anzunehmen. Zudem ist von einer nichtlinearen

Skalierung des Thermoelements auszugehen, da die vom Tantalheizer ausgehende Strahlungs-

heizung ebenfalls nichtlinear mit der Temperatur ansteigt.

Bei der Messung der Temperaturabh�angigkeit der (001)-�Uberstrukturre
exe, d.h. der Ord-

nung, war die Anzahl der auswertbaren Datenpunkte aus mehreren Gr�unden sehr gering: Die

unerwartet niedrige Phasen�ubergangstemperatur der Cu3Au-Nanoquader f�uhrte dazu, dass

sie im ersten Temperaturzyklus bereits deutlich �uberschritten wurde. (Dadurch ging limitierte

Synchrotron-Strahlzeit verloren, da eine langsame Abk�uhlung in der N�ahe des Phasen�ubergan-

ges gew�ahrleistet werden musste, um eine Relaxation der Ordnung zu erm�oglichen.) Erhebliche

Probleme ergaben sich aus der Instabilit�at von Strahllage und Prim�arintensit�at der Beamline.

Ursache war vermutlich der neu eingebaute, sagittal fokussierende Si-(311)-Monochromator,

dessen druckluftgesteuerter Fokussierungsmechanismus ernsthafte Probleme bereitete. Dies

hatte zur Folge, dass trotz einer Normierung auf das Eingangssignal die gestreuten Inten-

sit�aten z. T. erheblich schwankten, obgleich die physikalische Probensituation konstant war.

Da das Eingangssignal nur auf die Schwankungen in der Intensit�at, nicht aber auf Schwan-

kungen der Richtung und des Fokussierungsgrades des Prim�arstrahls emp�ndlich ist, war es

durch diese Instabilit�aten nicht mehr m�oglich, alle Scans der temperaturabh�angigen Mes-

sung, die einige Tage dauerte, unter denselben Bedingungen zu normieren und zu vergleichen.
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Schwankungen in der Strahllage f�uhren zu einem Verlassen der Braggbedingung und k�onnen so

die gestreute Intensit�at wesentlich mehr beeintr�achtigen als die Prim�arintensit�at. Bei kleinen

Schwankungen in der Lage des Fokalpunktes des Strahls verursachte die geringe Probengr�o�e

zus�atzlich erhebliche Intensit�atsschwankungen. In Abbildung 4.42 sind die Probleme bei der

Signalnormierung veranschaulicht. In Abbildung 4.42 A ist die zeitliche Entwicklung der vom

Cu3Au-(002)-Re
ex gestreuten Intensit�at bei konstanter Di�raktionsgeometrie gezeigt. Bei

stabilem Strahl erwartet man, bis auf statistische Fluktuationen, eine nahezu horizontale Li-

nie. In In Abbildung 4.42 B ist das Eingangssignal aufgetragen. Auch hier sind Schwankungen

zu sehen, die jedoch keinen so hohen Anteil ausmachen wie die Schwankungen der Streuinten-

sit�at in A. Deshalb treten diese erheblichen Schwankungen auch im normierten Streusignal in

C auf.

Abbildung 4.42: Instrumentell bedingte zeitliche Schwankung der Intensit�at. A: Streuintensit�at
des Cu3Au-(002)-Re
exes. B: Instabilit�at des Eingangssignals. C: Streuintensit�at aus A auf
das Eingangssignal aus B normiert. Die Anf�alligkeit der Streusignale auf Instabilit�aten der
Strahllage ist klar erkennbar.

Die Temperaturabh�angigkeit wurde zun�achst f�ur den Cu3Au-(001)-�Uberstrukturre
ex und den

Cu3Au-(002)-Fundamentalre
ex der Nanoquader bestimmt. Ein Verschwinden der �Uberstruk-

turintensit�at trat bei einer Temperatur von etwa 284ÆC ein. Im Bereich des Phasen�ubergangs

der Nanoquader zeigt der Fundamentalre
ex der Nanoquader keine bedeutenden Ver�anderun-



98

gen. In Abbildung 4.43 sind Scans in qz-Richtung f�ur beide Re
exe dargestellt.

Abbildung 4.43: Temperaturabh�angigkeit der Intensit�aten des Cu3Au-(001)- �Uberstrukturre
e-
xes (A) und des Cu3Au-(002)-Fundamentalre
exes (B) der Nanostrukturen. W�ahrend die des
�Uberstrukturre
exes bei ca. 284ÆC verschwindet, zeigt der Fundamentalre
ex in diesem Bereich
keine wesentlichen Ver�anderungen.

Erkennbar ist in Abbildung 4.43 die thermische Ausdehnung des Kristallgitters der Nano-

quader durch eine Verschiebung der Maximal-Positionen des Re
exes. Beide Re
exe zeigen

Laueoszillationen, aus denen sich eine Quaderdicke zu etwa 130 �A absch�atzen l�asst (siehe

auch Abbildung 4.19).

Nach dem Verschwinden der Ordnung in den Nanoquadern wurde die Ordnung im Film, wel-

cher sich am Probenrand befand, untersucht. Es stellte sich heraus, dass diese erst bei sehr

viel h�oheren Temperaturen abzunehmen begann. Im folgenden soll eine wichtige Beobachtung

eingef�ugt werden: Die gemessene Temperatur des �Ubergangs ist abh�angig von der Isolation

des Thermoelements gegen�uber dem Heizdraht (s. a. Abbildung 3.17). Da mit der hier verwen-

deten Probenstation bereits mehrere temperaturabh�angige Messungen durchgef�uhrt wurden,

gab es Anhaltspunkte, wieweit die Temperatur mit der Abschirmung des Thermoelements

variiert. Zu erwarten war eine Temperaturanzeige des Eurotherm-Temperaturreglers am Pha-

sen�ubergang des d�unnen Films von etwa 410ÆC bei guter Abschirmung und etwa 595ÆC bei

keiner Abschirmung. Die als Ersatz zur defekten urspr�unglichen Tantalabschirmung angefer-

tigte Keramikh�ulse stellte sich im Nachhinein als ungeeignet heraus. Grund hierf�ur war ver-

mutlich die Transparenz der Keramik im Infrarotbereich, wo sich das Abstrahlungsmaximum

des Heizdrahtes bei diesen Temperaturen be�ndet. Nach diesem Einschub ist es verst�andlich,

dass die Phasen�ubergangstemperatur des d�unnen Films bei einer Anzeige des Temperatur-

kontrollers von etwa 585ÆC lag. Der Temperaturbereich, in dem der Zerfall der Intensit�at

des �Uberstrukturre
exes stattfand, erstreckte sich erwartungsgem�a� �uber einen Temperatur-

bereich von etwa 100ÆC, was in guter �Ubereinstimmung mit den Messungen von [39] steht.

Dieser kontinuierlich erscheinende Zerfall der �Uberstrukturintensit�at des d�unnen Films wird
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durch das Ph�anomen einer \Disordered Wetting Layer\, welche von der Ober
�ache ins Vo-

lumeninnere w�achst, hervorgerufen. Es konnte in [39] gezeigt werden, dass bereits ca. 100ÆC

unterhalb der Phasen�ubergangstemperatur eine ungeordnete Schicht an der Filmober
�ache

entsteht, welche einem Potenzgesetz folgend kontinuierlich mit der Temperatur in den Film

hineinw�achst. In Abbildung 4.44 sind die Intensit�aten des Cu3Au-(001)-�Uberstrukturre
e-

xes in qx-Richtung (A) und des Cu3Au-(002)-Fundamentalre
exes in qz-Richtung (B) f�ur

den d�unnen Film am Rand der Probe aufgetragen. Der kontinuierliche Zerfall der Intensit�at

�uber einen weiten Temperaturbereich ist klar erkennbar. Aus Gr�unden der sehr begrenzten

Synchrotron-Messzeit konnten im h�oheren Temperaturbereich nicht bei allen Temperaturen

�Uberstrukturre
exe aufgenommen werden. Die hier dargestellten Fundamentalre
exe zeigen,

wie erwartet, kaum eine Temperaturabh�angigkeit.

Abbildung 4.44: Temperaturabh�angigkeit der Intensit�aten des (A) Cu3Au-(001)- �Uberstruktur-
re
exes und des (B) Cu3Au-(002)-Fundamentalre
exes des d�unnen Films. Die Phasen�uber-

gangstemperatur liegt bei etwa 585ÆC. Der Zerfall der Intensit�at des �Uberstrukturre
exes er-
streckt sich im d�unnen Film �uber einen weiten Temperaturbereich.

Zur Bestimmung der Phasen�ubergangstemperatur und des Phasen�ubergangsverhaltens ist die

�Anderung der integrierten Intensit�at des �Uberstrukturre
exes f�ur den nanostrukturierten Teil

der Probe und f�ur den d�unnen Film, in Abbildung 4.45 aufgetragen. Aufgrund der instru-

mentellen Probleme, wie oben ausf�uhrlich diskutiert, erlaubt die geringe Anzahl auswertbarer

Messungen, welche in Abbildung 4.45A gezeigt sind, jedoch keine Aussage �uber den genauen

Verlauf des Phasen�uberganges in den Nanoquadern. Deren Phasenumwandlungstemperatur im

Rahmen dieser Messanordnung konnte jedoch mit ca. 284ÆC relativ genau ermittelt werden.

In Abbildung 4.45 B ist der \kontinuierliche\ Zerfall der integrierten Intensit�at des �Uber-

strukturre
exes des d�unnen Films aufgetragen. Die Temperatur des Phasen�uberganges liegt

hier etwa bei angezeigten 585ÆC. Sieht man von der Bestimmung des genauen Verhaltens

des Ordungs-Unordnungs-Phasen�uberganges in den Nanoquadern ab, so kann als wichtigstes

Ergebnis dieses Kapitels eine dramatische Verringerung der Phasen�ubergangstemperatur um
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mehr als 200 K der Nanoquader gegen�uber dem geschlossenen Film festgehalten werden. Es

sei nochmals angemerkt, dass es sich hierbei um eine In-Situ Messung handelt.

Abbildung 4.45: Temperaturabh�angiger Zerfall der integrierten Intensit�at des Cu3Au-(001)-
�Uberstrukturre
exes in den Nanostrukturen (A) und im d�unnen Film (B). Die Datenpunkte
sind aus den Fits der Daten aus den Abbildungen 4.43 A und 4.44 B entnommen.

Um letztendlich das genaue Verhalten des Ordnungs-Unordnungs-Phasen�ubergangs in Cu3Au-

Nanoquadern bestimmen zu k�onnen, m�ussen temperaturabh�angig z. B. die (001) und (002)-

Re
exe parallel zu qx und qz vermessen werden. Da ein kurz vor der Abgabe dieser Ar-

beit durchgef�uhrtes Synchrotronexperiment an der Beamline W1 in Hamburg zeigte, dass

das oben beschriebene ID01-ESRF Experiment die Probe wahrscheinlich wegen Nb-Cu3Au-

Interdi�usion zerst�orte, muss dazu eine neue nanostrukturierte Probe hergestellt werden. Eine

detaillierte theoretische Betrachtung, welche das dramatische Absenken der Phasenumwand-

lungstemperatur in den Nanoquadern behandelt, ist gegenw�artig in Bearbeitung.



101

Anhang

A Grundlagen der R�ontgenstreuung in Materie

A.1 R�ontgenstreuung an Elektronen

In der klassischen Elektrodynamik wird R�ontgenlicht durch ein mit der Frequenz � oszillie-

rendes elektromagnetisches Feld ~E (t) beschrieben. Dabei wird die Polarisationsrichtung sowie

die Amplitude des Feldes durch den Vektor ~E0 festgelegt. Bis auf eine beliebige Phasenver-

schiebung � ist das Feld an einem beliebigen Raumpunkt gegeben durch die Funktion

~E (t) = ~E0 sin (2��t + �) :

� kann als Phasenfaktor durch geeignete Wahl des Zeitnullpunktes gleich Null gesetzt werden.

F�ur unpolarisiertes Licht zeigt ~E0 in alle Raumrichtungen senkrecht zur Ausbreitungsrichtung.

In einer zweidimensionalen Betrachtung breite sich R�ontgenlicht in x-Richtung aus. ~E0 zeige

in z-Richtung. Im Ursprung wird das Feld also mit Hilfe des z-Einheitsvektors ~ez beschrieben

durch

~E (t) = ~ezE0 sin (2��t) : (A.1)

Es be�nde sich ein Elektron der Ladung e und der Masse m im Ursprung. Durch das momen-

tane Feld wirkt auf das Elektron eine beschleunigende Kraft

~f = ~ezeE0 sin (2��t) (A.2)

und erf�ahrt somit die Beschleunigung az in z-Richtung

az =
fz

m
=

eE0z

m
sin (2��t) : (A.3)

Eine beschleunigte Ladung strahlt ein ebenso in z-Richtung polarisiertes elektromagnetisches

Feld ab, dessen Amplitudenvektor nur die z-Komponente Esz
enth�alt. Mit c als Vakuumlicht-

geschwindigkeit und R als Entfernung vom streuenden Teilchen (hier: Elektron) der Ladung

e besitzt es nach der klassischen Elektrodynamik die folgende St�arke:

Esz
=

eaz cos �

c2R
; (A.4)

wobei � der Winkel zwischen Einfallsrichtung des anregenden Feldes, in diesem Falle der x-

Richtung, und der Richtung des Vektors ~R vom Ladungsort zum Beobachtungsort P ist. R
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ist der Betrag des Abstandes der Ladung zum Beobachtungsort P. Mit Gleichung (A.3) ergibt

dies

Esz
=

e2E0z
sin (2��t) cos �

mc2R
: (A.5)

Dieser Sachverhalt ist in Abbildung A.1 dargestellt.

Abbildung A.1: Streuung eines linear polarisierten elektromagnetischen Feldes an einem freien
Elektron.

Einer Messung zug�anglich ist nur das zeitliche Mittel des Amplitudenquadrates < E2

sz
>. Mit

< E2

0z
>=< (Ez sin (2��t))

2
> ergibt sich aus Gleichung (A.5)

< E2

sz
>=

e4 < E2

0z
> cos2 �

m2c4R2
: (A.6)

Nun sei die Einschr�ankung der Polarisation des einfallenden Feldes und die zweidimensionale

Betrachtungsweise aufgehoben. Die Einfallsrichtung bleibe entlang der x-Achse und die Pola-

risationsrichtung nehme alle Orientierungen in der y-z-Ebene mit gleicher Wahrscheinlichkeit

ein. Alle diese Orientierungen lassen sich jedoch in einen y- und z-Anteil aufteilen. Somit gilt

in jedem Moment f�ur das einfallende Feld:

E2

0
= E2

0y
+ E2

0z

und damit auch im zeitlichen Mittel:

< E2

0
>=< E2

0y
> + < E2

0z
> : (A.7)

Des Weiteren gilt aufgrund der Gleichberechtigung aller Polarisationsrichtungen

< E2

0y
>=< E2

0z
>=

1

2
< E2

0
> : (A.8)
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Analog zum Winkel � beschreibe der Winkel � eine Abweichung der Richtung des Ortsvektors

~R von der x-Richtung in der x-y-Ebene. Zur Veranschaulichung ist dies in Abbildung A.2

gezeigt.

Abbildung A.2: Streuung eines unpolarisierten elektromagnetischen Feldes an einem freien

Elektron.

Betrachtet man die im Punkt P gemessene Intensit�at, so erh�alt man aus den Gleichungen

(A.6) und (A.8) die Gleichungen

< E2

sz
>=

e4 1
2
< E2

0
>

m2c4R2
cos2 � (A.9)

und analog

< E2

sy
>=

e4 1
2
< E2

0
>

m2c4R2
cos2 �: (A.10)

Mit Gleichung (A.7) ergibt sich f�ur die Messgr�o�e < E2

s
>

< E2

s
>=

e4 < E2

0
>

m2c4R2

 
cos2 � + cos2 �

2

!
: (A.11)

Um die Intensit�at in cgs-Einheiten anzugeben, muss Gleichung (A.10) noch mit dem Faktor
c

8�
multipliziert werden. Man erh�alt dann f�ur die gestreute Intensit�at:

I =
c

8�
< E2

s
>=

c

8�
< E2

0
>

e4

m2c4R2

 
cos2 � + cos2 �

2

!
= I0

e4

m2c4R2

 
cos2 � + cos2 �

2

!
:

(A.12)

Diese Gleichung beschreibt die gestreute Intensit�at im gesamten Raum an einem einzelnen

freien Elektron gem�a� der klassischen Elektrodynamik. Bewegt man P nur in der x-y-Ebene,

so ist � = 0 und somit cos2 � = 1. F�ur den zweiten Faktor in Gleichung (A.12) erh�alt man

dann den Wert
1 + cos2 �

2
: (A.13)

Dieser wird auch als Polarisationsfaktor bezeichnet. F�ur sp�atere Betrachtungen zeigt dies, dass

f�ur einen unpolarisierten Prim�arstrahl und kleine Beugungswinkel � der Polarisationsfaktor
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etwa eins betr�agt. F�ur einen Beugungswinkel � = 90Æ wird nur der linear in z-Richtung

polarisierte Anteil der Prim�arstrahlintensit�at ber�ucksichtigt. Aufgrund der Gleichberechtigung

aller Schwingungsrichtungen ist die gestreute Intensit�at deshalb proportional zu 1

2
I0 und das

unter 90Æ zum Prim�arstrahl gestreute Licht ist vollst�andig linear polarisiert. Diese Betrachtung

des Polarisationsfaktors gilt jedoch nur f�ur vollst�andig unpolarisierte Strahlungsquellen, wie

z.B. R�ontgenr�ohren. Es ist zu bedenken, dass im Falle eines linear polarisierten Prim�arstrahls,

wie er u. a. bei der Synchrotronstrahlung vorliegt, der Polarisationsfaktor zu Null werden

kann, falls ein Streuwinkel von 90Æ in der Schwingungsebene des Feldvektors vorliegt.

A.2 R�ontgenstreuung an Atomen

Betrachtet man nun die Streuung durch mehrere Elektronen in einem Atom, so kann im

einfachsten Fall zun�achst die Behandlung wie f�ur freie Elektronen fortgesetzt werden. Man

betrachtet also ein Atom als eine Ansammlung von n punktf�ormigen Elektronen an den Orten

~rn im Raum und erweitert dieses Bild sp�ater auf die Ladungsdichteverteilung. Die Streuung

durch den Atomkern spielt aufgrund der gr�o�eren Masse und der damit verbundenen gerin-

geren Beschleunigung keine Rolle, wie man aus den Gleichungen (A.3) und (A.4) erkennt.

Im Folgenden wird die komplexe Schreibweise f�ur das elektrische Feld verwendet, da sie f�ur

die Messgr�o�e der Intensit�at dieselben Ergebnisse liefert [3]. Man betrachte nun eine ebene

Wellenfront die mit einer Phasenverschiebung bei den unterschiedlichen Elektronen eintri�t:

Abbildung A.3: Streuung einer ebenen linear polarisierten Welle an mehreren Elektronen.
Xi sind die Projektionen der Ausbreitungsrichtung der Prim�arwelle auf die Ortsvektoren ~ri
der einzelnen Elektronen. Xi2 sind die Laufwege der gestreuten Wellen der Elektronen zum
Beobachtungsort P.

Zur Vereinfachung sei die Welle senkrecht zur Papierebene polarisiert, der Polarisationsfaktor

braucht dann nicht beachtet zu werden. ~S0 und ~S sind die Richtungseinheitsvektoren von

einfallendem und gestreutem elektromagnetischen Feld. Der Phasenunterschied an den Orten

~rn der Elektronen l�asst sich durch die Koordinaten xn und die Wellenl�ange � ausdr�ucken. F�ur

die Prim�arstrahlamplituden gilt dann:

E = E0e
i(2��t� 2�xn

�
): (A.14)
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Verwendet man nun den klassischen Streufaktor einer Ladung e der Masse m aus Gleichung

(A.5), so erh�alt man die im Punkt P verursachte Streuamplitude f�ur jedes Elektron in kom-

plexer Schreibweise:

Enp =
E0e

2

mc2xn2
e2�i(�t�

xn+xn2
� ): (A.15)

F�ur Entfernungen R zu den Aufpunkten P, die sehr gro� gegen die rn sind, lassen sich folgende

Vereinfachungen durchf�uhren:

1. Im Nenner des Amplitudenfaktors: xn2 ! R; hier interessiert nur der Betrag von R, man

ist also nicht emp�ndlich gegen kleine Richtungs�anderungen.

2. Im Exponenten steht die Summe (xn + xn2). Hier ist xn die Projektion des jeweiligen

Ortsvektors auf die Richtung des Prim�arstrahls: xn ! ~rn~S0.

3. xn2 entspricht der Di�erenz aus dem Abstand R vom Ursprung zum Aufpunkt P und

der Projektion des jeweiligen Ortsvektors auf den gebeugten Strahl: xn2 ! R� ~rn~S

Somit vereinfacht sich xn + xn2 = ~rn~S0 +R� ~rn~S.

Aus Gleichung (A.15) wird dann

Enp =
E0e

2

mc2R
e
2�i

�
�t�

R
�
+
(~S�~S0)

�
~rn

�
: (A.16)

Gleichung (A.16) beschreibt den Streubeitrag f�ur ein Elektron am Ort ~rn. Nun k�onnen Elek-

tronen im Atom nicht als lokalisierte Ladungen betrachtet werden. Stattdessen ordnet man

jedem Elektron eine Ladungsdichte � (~r) zu, mit der Nebenbedingung
R

VAtom

�dV = 1 in Ein-

heiten der Elementarladung. Man geht also in Gleichung (A.16) von der Betrachtung einer

Ladung e bei ~rn �uber zum Integral:

Enp =
E0e

2

mc2R
e2�i(�t�

R
� )

Z

VAtom

e
2�i
� (~S�~S0)~r� (~r) dV; (A.17)

wobei der letzte Faktor

fe =

Z

VAtom

e
2�i
� (~S�~S0)~r� (~r) dV (A.18)

als Streufaktor eines Elektrons bezeichnet wird. Erkennbar ist hier, dass dieser Fakor eine Fou-

riertransformierte vom direkten Raum der Variablen ~r in einen reziproken Raum der Variablen
2�(~S�~S0)

�
darstellt. Betrachtet man nun die abgeschlossenen inneren Schalen eines Atoms, so

besitzt deren Gesamtladungsverteilung in guter N�aherung Kugelsymmetrie. Dies ist insbe-

sondere f�ur die Gesamtladungsverteilung schwerer Atome erf�ullt, da sich an interatomaren

Wechselwirkungen und Bindungen nur ein kleiner Bruchteil aller Elektronen beteiligt. Bei

metallischer Bindung in Kristallen, wie sie in dieser Arbeit vorliegen, ist diese N�aherung aus-

reichend erf�ullt. Betrachtet man die Geometrie der Streuung in der Ebene des Prim�arstrahls

und des gestreuten Strahls in Abbildung A.4, so l�asst sich das Integral (A.18) weiter umformen:
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Da ~S0 und ~S Einheitsvektoren sind gilt:

j
�
~S � ~S0

�
j= 2 sin �:

Somit folgt aus Abbildung A.4:

�
~S � ~S0

�
~r =j ~S � ~S0 j r cos� = 2r sin � cos �:

Abbildung A.4: Zur Herleitung des Atomformfaktors.

F�ur die Wellenzahl q des Streuvektors verwendet man die Abk�urzung

q =
4� sin �

�
: (A.19)

Au�erdem erh�alt man f�ur Gleichung (A.18) nach Transformation auf Kugelkoordinaten r, �,

�, wie in Abbildung A.4 gezeigt, und nach Integration �uber � und �, welche Tabellenwerken

entnommen werden k�onnen:

fe =

1Z

0

4�r2� (r)
sin qr

qr
dr: (A.20)

Dies ist nun der Streuanteil pro Elektron einer insgesamt kugelsymmetrischen Ladungsvertei-

lung. F�ur ein Atom der Ordnungszahl Z muss �uber alle Z Elektronen aufsummiert werden:

fAtom =
ZX
n=1

1Z

0

4�r2�n (r)
sin qr

qr
dr: (A.21)

F�ur ein bestimmtes Atom ben�otigt man nur noch die radiale Abh�angigkeit der Ladungsdichten

�n (r).

F�ur kleine Streuwinkel � erh�alt man kleine q, womit sich durch Linearisierung das Integral in

Gleichung (A.21) vereinfacht:

1Z

0

4�r2�n (r)
sin qr

qr
dr !

1Z

0

4�r2�n (r) dr: (A.22)
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Dies bedeutet aber, dass �uber alle Beitr�age der radialen Ladungsdichte aufsummiert und

das Integral eins wird. Der atomare Streufaktor, auch Atomformfaktor genannt, ist f�ur kleine

Streuwinkel folglich gleich der Ordnungszahl Z des Atoms.
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