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Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung und Untersuchung metallischer binérer
Nanostrukturen. Ziel war das Studium der Beeinflussung des Ordnungsverhaltens in binéren
Legierungen unter limitierten Dimensionen.

Zur Probenherstellung wurden zwei mogliche Wege beschritten. Im ersten wurden Gold-
Nanopartikel auf der Basis einer Mizellenmethode auf einer Nb-(110)-Oberfliche abgeschie-
den und durch Streuung von Synchrotronstrahlung untersucht. Dabei konnte die Kristalli-
nitdt der aus dem chemischen Abscheidungsprozess hervorgegangenen Gold-Nanopartikel ge-
zeigt werden. Die kristallinen Orientierungen wiesen jedoch keine Vorzugsrichtung auf. An-
schliefend wurden diese Gold-Nanokristalle molekularstrahlepitaktisch mit Kupfer bedampft.
Die durch Diffusion in einem Temperprozess entstandenen bindren Legierungen unterschied-
licher Stochiometrie wurden wieder rontgenographisch untersucht. Dabei konnten Braggre-
flexe in Pulvergeometrie vermessen werden, die den Gitterkonstanten verschiedener Cu-Au-
Legierungen zugeordnet werden kénnen. Da keine Vorzugsorientierung der binéren Nanopar-
tikel vorlag, war die Intensitiit der Streusignale zu gering, um Intensititen von Uberstruktur-
reflexen temperaturabhéngig zu vermessen.

Als zweite Moglichkeit wurden diinne CugAu-(111)-Filme durch Molekularstrahlepitaxie her-
gestellt und auf ihre Kristallinitdt und ihren Ordungsgrad hin untersucht. Ein geeigneter
Film wurde zur elektronenstrahllithographischen Weiterbehandlung ausgewéhlt. In Zusam-
menarbeit mit dem Institut fiir Werkstoffwissenschaften in Dresden wurde die Anwendbarkeit
iiblicher Photolacke beziiglich des zu strukturierenden Materials CugAu optimiert und schlief3-
lich die Nanostrukturierung eines Films durchgefiihrt. Dabei erwies sich der in der Fertigung
von Halbleiter-Nanostrukturen verbreitete Positivlack PMMA als ungeeignet, denn das hohe
Riickstreuvermogen des relativ schweratomigen Materials CuzAu fiihrte in Verbindung mit
der in lateraler Richtung hohen Dichte der zu schreibenden Strukturen zu einem starken
Proximity-Effekt. Diese Nachteile konnten bei Verwendung des Negativlackes ARN teilweise
vermieden werden. Eine Optimierung der Lithographieparameter Dwell-time zu 4,5 ps und
Settling-time zu 10 ms erlaubte die Strukturierung einer Fliche von 1x1 mm? bei einer Struk-
turierungszeit von ca. 160 h. Es wurden Quader mit einer quadratischen Grundfliche von
200x200 nm? geschrieben. Der Abstand der Quader betrug jeweils 400 nm. Thre Dicke ent-
sprach der urspriinglichen Filmdicke von 13 nm. Auf der beschriebenen Fliche entstand somit
ein zweidimensionales kubisch primitives Ubergitter der Gitterkonstante 400 nm bestehend
aus insgesamt etwa 5,6 Millionen Quadern. In den sich anschlielenden Streuexperimenten mit
Synchrotronstrahlung konnte gezeigt werden, dass die Kristallinitdt und der Ordnungsgrad
erhalten geblieben waren. Die Modulation der Braggreflexe des CuzAu-Kristallgitters durch
das Quader-Ubergitter wurde untersucht, um Aufschluss iiber seine Periodizitiit auf mesosko-
pischer Skala zu erhalten. Zusétzlich wurde der Einfluss der Kohérenz der Messanordnung
auf die Sichtbarkeit der Satellitenreflexe gezeigt. Dazu wurde eine Variation der effektiven

Kohiirenzlinge durch eine Anderung der Blendeneinstellungen durchgefiihrt. Dies war insbe-



sondere notwendig, um eine Separierung der Einfliisse von Proben- und Strahlqualitéit in den
Messdaten zu ermoglichen. In einem hier entworfenen Modell der partiellen Kohédrenz, welches
an die Messdaten fiir verschiedene Kohérenzlingen angepasst wurde, wird zwischen diesen
Effekten unterschieden. Die Messungen an den Ubergitterreflexen, an die dieses Modell ange-
passt wurde, wurden entlang der [10]-Richtung des Quadergitters durchgefiihrt. Die eigentliche
zweidimensionale Struktur des Ubergitters zeigt sich allerdings erst fiir Richtungen, die von
dieser oder ihrer dazu senkrechten Richtung abweichen. Bei einer Messung in der [32]-Richtung
des Ubergitters stellte sich zusitzlich der Einfluss der Anisotropie des Kohérenzvolumens der
Synchrotronstrahlung als entscheidend bei der Interpretation der Messdaten heraus. Diese
kohédrenten Messungen zeigten, dass sich die Streusignale eines grofien Anteils der Mosaik-
blocke in den Nanoquadern inkohérent iiberlagerten. Dies ist ein Hinweis auf die Verdnderung
der Kristallstruktur an den Réndern der Nanoquader, hervorgerufen durch den physikalischen
Tonen-Atzprozess, also dem Beschuss mit Argon-Tonen.

Das Hauptziel bei der Untersuchung der nanostrukturierten Probe war jedoch die Unter-
suchung des Ordungs-Unordnungs-Phaseniiberganges in den Nanoquadern. Die Temperatur-
abhéingigkeit des Ordnungsgrades in den Nanoquadern konnte dabei In-Situ mit der des
diinnen Films verglichen werden. Dies war moglich, da auch nach dem lithographisch be-
dingten Atzprozess ein Filmstreifen am Rand der Probe verblieb, welcher vom Probenhalter
wihrend des Atzens abgedeckt worden war. Trotz instrumenteller Probleme bei der Messung
der absoluten Temperatur konnte somit der Einfluss der Nanostrukturierung auf die Pha-
seniibergangstemperatur im Vergleich zum diinnen Film nachgewiesen werden. Beim diinnen
Film wurde das erwartete Phaseniibergangsverhalten qualitativ bestétigt; die intergrierte In-
tensitéit im Uberstrukturreflex, d. h. die Ordnung, begann etwa 100°C unterhalb der Pha-
seniibergangstemperatur kontinuierlich abzunehmen. Dahingegen ergab sich eine dramatische
Verringerung der Phaseniibergangstemperatur in den Nanoquadern. Hier war die Intensitét
im Uberstrukturreflex bereits mehr als 200°C unterhalb der Phaseniibergangstemperatur des

diinnen Films zerfallen.



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
grofilem technologischen Interesse [1]. Insbesondere in der Herstellung von Massenspeichern in
der Halbleiter- und Computertechnologie bedeutet jede Verkleinerung der Strukturen einen
Gewinn an Speicherkapazitit und Geschwindigkeit, denn eine hohere Dichte von Speicherele-
menten und Transistoren ist entscheidend fiir eine schnellere Adressierung aufgrund kiirzerer
Signallaufzeiten. Metallische Nanostrukturen kommen mehr und mehr im Bereich der digitalen
Optiken zum Einsatz. Die Verdrahtung der einzelnen Pixel in Fliissigkristalldisplays sowie die
Herstellung immer kleinerer, durchsichtiger Kondensatorplatten sind Anwendungen fiir nano-
strukturierte diinne Metallfilme. Die thermodynamischen Eigenschaften und die Kristallinitét
solch kleiner Strukturen erfahren mit abnehmender Strukturgréfie jedoch eine zunehmende
Beeinflussung durch Oberflichen- und Grenzflicheneffekte. 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 Oberfliche befinden, ist dann ein signifikanter Teil der Gesamtzahl der Atome. Diese
Verénderungen der Eigenschaften kondensierter Materie unter limitierten Dimensionen kann
sowohl eine Beeintrichtigung in ihrer Anwendbarkeit, als auch vollig neue Moglichkeiten in
der Anwendung bedeuten. Oberhalb einer kritischen Temperatur verschwinden die optischen
Eigenschaften dieses Phaseniibergangs und somit auch die Anwendbarkeit des Fliissigkristalls
in Displays. Ein Studium der Verinderung von Eigenschaften aufgrund von Verinderungen
der Systemgrofie wird also weiterhin eine wichtige Rolle in der technologischen Entwicklung,
aber insbesondere auch in der Grundlagenforschung, spielen.

Zum Studium von Phaseniibergingen werden hiufig geeignete Modellsysteme herangezogen.
In dieser Arbeit soll der Ordnungs-Unordnungs-Phaseniibergang von CuzAu-Nanostrukturen
untersucht und mit vorangegangenen Arbeiten iiber Voumenkristalle, Oberflichen und diinne
Filme verglichen werden. Grundsitzlich gestaltet sich die Untersuchung von Effekten in Ober-
flichen und Nanostrukturen (hiufig als sogenannte Quantendots bezeichnet) mit Rontgen-
streumethoden als schwierig, da die Zahl der streuenden Atome gering ist. Durch die heute
verfiighbaren hochbrillianten Synchrotronstrahlungsquellen lassen sich jedoch auch Streueperi-
mente an Nanostrukturen durchfiihren, die eine préizise Analyse deren atomarer Eigenschaften
ermoglichen. Durch die hohe Kohérenz dieser Strahlungsquellen kénnen (periodische) Anord-
nungen von Nanostrukturen auf einer mesoskopischen Skala untersucht werden; dies fiihrt zu
einer charakteristischen Intensititsverteilung im reziproken Raum. Die gemessenen Streuin-
tensititen erfahren ausserdem eine Beeinflussung durch das Kohérenzvolumen des Strahls.
Daher konnen lateral geordnete Nanostrukturen, wie sie in dieser Arbeit untersucht werden,
auch andererseits zur Charakterisierung des Kohérenzvolumens der Synchrotronstrahlung her-

angezogen werden.



,On peut ranger les hommes en hommes de droite et
en hommes de gauche, en bossus et non bossus, en
fascistes et en démocrates, et ces distinctions sont in-
attaquables. Mais la vérité, vous le savez, c’est ce qui
simplifie le monde et non ce qui crée le chaos. La vérité,
c’est le langage qui dégage 'universel.“

Antoine de Saint-Ezupéry, slerre des hommes*,
(1939).

2 Theoretische Grundlagen

2.1 Grundlagen der kinematischen Streutheorie

Im folgenden Kapitel soll eine Ubersicht iiber die mathematische Beschreibung der Rontgen-
streuung, wie sie in dieser Arbeit bendtigt wird, gegeben werden. Der Streuung an kristallinen
Materialien liegt selbstverstindlich diejenige an Elektronen und Atomen zugrunde. Fiir eine

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

2.1.1 Rontgenstreuung an Volumen-Kristallen

Volumen-Kristalle sind in jeder Raumrichtung unendlich ausgedehnte periodische Strukturen,
in denen die Atomabstinde typischerweise in der Gréflenordnung der Réntgenwellenléinge lie-
gen. Aus praktischen Griinden wird bei der Beschreibung der Streusignale ein sogenanntes
reziprokes Gitter verwendet, dessen Definition und Niitzlichkeit hier noch einmal kurz gezeigt
werden soll. Zunichst zum Begriff des Kristallgitters:

Ein Kristallgitter besitzt eine den gesamten Raum ausfiillende, in allen drei Dimensionen
translationssymmetrische Struktur. Man kann sich diese aus Parallelepipeden aufgebaut den-
ken, welche durch drei primitive Translationen @, d» und @3 ineinander iiberfiihrt werden

kénnen. Das bedeutet, dass jeder Punkt dieses Gitters durch eine Translation der Form
f = nlc_il + TLQ&Q + TL363 (21)

erreicht werden kann. Fiir viele Darstellungen physikalischer Sachverhalte verwendet man je-
doch das reziproke Gitter. Seine primitiven Translationen Z;Z sind iiber das direkte Gitter wie
folgt definiert: L

1_7;- =21 a5 X A

@ (@ % ) 22

Dies ist unter Verwendung des Kroneckersymbols ¢, gleichbedeutend mit
d’zl;k = 27r5ik-

Dementsprechend ldsst sich auch jeder Verbindungsvektor G innerhalb des reziproken Gitters

durch Kombinationen der Form
G = hby + kby + lbs (2.3)

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

Insbesondere bei der Beschreibung periodischer Raumstrukturen erweist sich diese Definition



des reziproken Gitters als sehr hilfreich. Dies soll anhand einer kurzen Betrachtung der Laue-
schen Gleichungen, welche man héufig als eine Grundlage der Roéntgenbeugung bezeichnet,
gezeigt werden. Man betrachte zunichst die Streuung an einer eindimensionalen Kette von

Atomen mit dem Gittervektor dy:

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

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

ganzzahliges Vielfaches der Wellenlénge A ist, also wenn die folgende Lauegleichung erfiillt ist:

Dabei sind S und S Richtungseinheitsvektoren von einfallender und gebeugter Welle. Man
beobachtet folglich konstruktive Interferenz auf einem Kegelmantel um die Achse in Richtung
von @i, wie bereits in Abbildung 2.1 angedeutet. Betrachtet man nun zusétzlich eine zweite

Raumrichtung, so erhélt man eine zweite Lauegleichung:

Beide fiihren ihrerseits zu konstruktiver Interferenz auf Kegelménteln. Thr gemeinsamer Schnitt
ist in Abbildung 2.2 gezeigt und liefert zwei diskrete Richtungen, fiir die die Beugungsbedin-
gung erfiillt ist.

Richtungen
konstruktiver
Interferenz

R

Abbildung 2.2: Richtungen der gestreuten Intensitdt im Falle eines zweidimensionalen atoma-
ren Gitters



Bei Beriicksichtigung der dritten Raumrichtung durch die dritte Lauegleichung

wird klar, dass dieser Kegelmantel nicht notwendigerweise eine der obigen Schnittgeraden
enthalten muss. Bei vorgegebener Wellenlénge A tritt Interferenz also nicht fiir beliebige Ein-
fallsrichtungen auf. Mit Hilfe der obigen Definition des reziproken Gitters lassen sich jedoch
die drei Lauegleichungen zusammenfassen: Die Gleichungen (2.4)-(2.6) werden jeweils mit by,

52 und 53 multipliziert und es ergibt sich

Mit der Definition des Wellenzahlvektors
k==—8 (2.7)

erhélt man die Bragg-Bedingung

7=Fk—Fk =3G. (2.8)
Dabei wird ¢ als Impulsiibertrags- oder Streuvektor bezeichnet. Im Teilchenbild ist k der Im-
puls des Photons. Gleichung (2.8) kann also als Auswahlregel fiir die Anderung des Wellenvek-
tors bei elastischer Streuung gelten. Graphisch ist diese Gleichung in der Ewaldkonstruktion
dargestellt: Der Wellenvektor der einfallenden Welle /ZO zeige auf einen Punkt des reziproken
Gitters. Da bei elastischer Streuung k = kg ist, muss der Wellenvektor der gestreuten Welle
auf einer Kugel mit Radius kg liegen (Symbole ohne Vektorpfeil bezeichnen den Betrag des
Vektors). Schneidet diese sogenannte Ewaldkugel weitere reziproke Gitterpunkte, so ist die
Gleichung (2.8) erfiillt und man beobachtet in dieser Richtung eine d-Funktionsartige Inten-
sititsverteilung (Reflex). Graphisch ist dies in Abbildung 2.3 gezeigt.

.. 5

Abbildung 2.3: Richtung der gestreuten Intensitdt in der FEwaldkonstruktion
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2.1.2 Rontgenstreuung an kleinen imperfekten Kristallen

Die kinematische Betrachtungsweise der Rontgen-Streuung an Kristallen ist nur dann exakt
giiltig, 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 fiir die Anwendbarkeit der kinematischen Streu-
theorie ist deshalb die Streuung an imperfekten Kristallen. Die perfekt einkristallinen Bereiche
(Mosaikblocke) innerhalb solcher Kristalle sind dann so klein, dass eine Mehrfachstreuung von
Photonen vernachlissigt werden kann. Insbesondere bleibt dann bei der kinematischen Be-
trachtung eine Schwéchung des Primérstrahls durch die elastische Streuung unberiicksichtigt.
Da in der vorliegenden Arbeit strukturierte diinne Filme behandelt werden, sind auflerdem
Absorptionseffekte vernachliassigbar klein.

Zunichst soll die Streuung an einem kleinen Einkristall betrachtet werden: Die Ausdehnung
des FEinkristalls sei klein gegeniiber den Entfernungen Quelle-Probe und Probe-Detektor, so
dass in guter Ndaherung mit einer ebenen Welle gerechnet werden kann. In Anlehnung an das
Streuproblem fiir Elektronen und Atome, welches zu den Gleichungen (A.18) und (A.21) fiihrt
(siehe Anhang), kann das im Anhang vorgestellte Streuverhalten durch Aufsummieren {iber
alle Atome eines Kristalls erweitert werden. Fiir die Streuamplitude folgt dann aus (A.18)
und (A.21) sowie der Definition fiir ¢ aus (2.7) und (2.8) im Falle eines tetragonalen (oder im

Spezialfall kubischen) Kristallblocks mit Kantenldngen N,a,, Nya, und N,a,:

Ny—1
E062Nz1y N.—1 M

UL X XY S @ T natin) ()

Jz=0 jy=0 7.=0 m=1

EKrzst (j)

Wobei die a; die Basislingen und die N;a; die Kantenlédngen des Blocks durch Multiplikation
mit der Anzahl der Elementarzellen représentieren. f,,(¢) steht dabei fiir den Atomformfaktor
aus Gleichung (A.21). Im zweiten Exponentialterm wird der Streuvektor ¢ (mit den Kompo-
nenten ¢;) mit dem Ortsvektor einer Elementarzelle @ (mit den Komponenten a;) multipliziert.
Tm beschreibt die Lage des Atoms m in der Elementarzelle. Aufgrund der niherungsweisen
Kugelsymmetrie der Atomformfaktoren (diese Niherung ist insbesondere bei den in dieser
Arbeit untersuchten Metallen sehr gut erfiillt), ldsst sich die innere Summe zum sogenannten

Strukturfaktor fiir die Elementarzelle zusammenfassen:

F(q) = me elarm. (2.10)

Hierbei hingen die Atomformfaktoren immer noch vom Betrag des Streuvektors ¢ ab. Die
Wahl des Summierungsbeginns bei 7,=0 bis N; — 1 erlaubt eine analytische Zusammenfassung

der Summen zu geometrischen Reihen in der Form

Nz—1 emzquz -1

ZO ¢l — EETr— (2.11)
Jz=
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Als physikalische Messgrofie ist nur die Intensitidt I o« FE* zuginglich, d. h. das Absolutqua-

drat von Gleichung (2.11) ist wesentlich; man erhélt:

2 2 2
-2 (g -2 (qy -2 (g
sin ( 5 am) sin ( 5 ay) sin ( 5 az)

Hierbei wurden die Vorfaktoren zu I zusammengefasst. Fiir jede Raumrichtung enthilt Glei-

i ,sin? (q_m%Nm) sin’ (q_yayNy) sin” (‘I—ZazNz) (2.12)
= 0 .

chung (2.12) einen Term der Form
sin? (%aN )

: 2 (q :
Sin (2CL)

I (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 lésst, weifit sie an den Stellen Za =
0,7, 27 ... scharfe Maxima auf, analog den Hauptmaxima des optischen Gitters. Fiir N = 10
und @ = 1 ist die normierte Intensitéit aus Gleichung (2.13)in Abbildung 2.4 in beliebigen
Lingeneinheiten aufgetragen. Fiir ein Kristallgitter der Gitterkonstante a, = 1 A wire ¢
der Betrag des Streuvektors in x-Richtung, also ¢,, und die Hauptmaxima an den Stellen

o, 4r,6m .. A~ wiren die Braggreflexe (100), (200), (300), ....

5% H R

0,6+

",

0,4-

- w\/\} \/\AN\N\A/\} \/WJ\} \/\A/‘/
0,0+
|2 4||- é é 1l0 1|2 1I4 ’II6 1I8 2|O 2|2 24

q[A"]

Abbildung 2.4: Die normierte Interferenzfunktion 81;1112(7 fiir N=10 und a=1 A. Erkennbar

sind die Hauptmazima an den Stellen ¢ = 2,47, 6m A ~1.

Die Nebenmaxima werden im Verhiltnis zu den Hauptmaxima mit steigendem N kleiner
und riicken ndher 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 Blocke gegeneinander verkippt

[3]. Dies ist schematisch in Abbildung 2.5 angedeutet. Diese Eigenschaft bezeichnet man als
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Mosaizitdt. Nun werden in der Realitdt die Nebenmaxima ihre Lage und Hohe mit N auf-
grund einer GréBenverteilung der Mosaikblécke variieren [2]. Dies fithrt durch Uberlagerung
zu einem glatten Anstieg des Hauptmaximums, also des Bragg-Peaks. Das bedeutet, dass fiir
jeden Mosaikblock die Streuintensitéit aus einer kohédrenten Summe gem#fi Gleichung (2.13)
resultiert. Die Blocke ihrerseits werden dann inkohérent iiberlagert, d. h. ihre Intensitdten
werden addiert. Im allgemeinen werden die einzelnen Mosaikblocke jedoch keine Quaderform
besitzen. Damit entféllt fiir einen Volumenkristall die Wohldefiniertheit von N in Gleichung
(2.13) und die Nebenmaxima wiren selbst fiir einzelne Blocke schon geglittet. Die Existenz
der scharfen Hauptmaxima ist davon jedoch nicht betroffen. Deren Lage im ¢-Raum ist von
N unabhingig und nur durch die (mittlere) Gitterkonstante a des Kristalls bestimmt, die
ja fiir jeden Mosaikblock gleich ist. Die Halbwertsbreite der Hauptmaxima ist jedoch stark
von N abhéngig. 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 g-Raum bedingen
lange Periodizitéiten im Realraum. Die Breite eines Bragg-Peaks birgt also Information iiber
die Partikel- oder Mosaikblockgréfie oder iiber Kristallqualitéiten, wie z. B. die rdumliche Kon-
stanz der Gitterabstinde, die durch Verzerrungen gestort sein kann. Im letzteren Fall spricht

man von Verzerrungsverbreiterung.

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

2.1.3 Rontgenstreuung an diinnen Filmen

Als Sonderfall eines ideal imperfekten Kristalls kann ein diinner kristalliner Film angesehen
werden, welcher in Richtung seiner Oberflichennormalen jeweils nur aus einem Mosaikblock
besteht. (Es soll dabei nicht ausgeschlossen werden, dass es auch perfekte Kristallfilme geben
kann.) Auch er kann eine Mosaizitéit aufweisen, besitzt jedoch eine Dicke, die geringer ist als
die durchschnittliche Mosaikblockgréfle. Die Richtung der Filmnormalen zeichnet sich deshalb
als Streurichtung besonders aus. Meist wird sie als z-Richtung indiziert. Gew6hnliche Bezeich-
nungen fiir Messungen der Streuintensitit sind “Out-of-Plane-Richtung® oder “q,“. Da x-
und y- Richtungen sogenannte “In-Plane-Richtungen® sind, werden Messungen entlang dieser
Richtungen hiufig als “g“-Scans bezeichnet (siehe Kapitel 3.4). Die Form der Bragg-Peaks
im reziproken Raum unterscheidet sich beim diinnen Film in der ¢; Richtung essentiell vom

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

erfiillen weitgehend diese Vorstellung.

- = Ja;
- ———

e ——— .
e ——— i ——— e e e —————

Abbildung 2.6: Ein dinner Film, hier dargestellt als Sonderfall eines ideal imperfekten Kri-
stalls. In dieser Ansicht ist eine Verkippung der Netzebenennormalen um die Oberfliichennor-
male dargestellt (Out-of-Plane Mosaizitit). Die einzelnen Mosaikblocke konnen auch in der
Filmebene leicht gegeneinander verkippt sein (In-Plane-Mosaizitit).

Beim diinnen Film liegt nun der Sonderfall vor, dass in z-Richtung der Kristall und somit
auch seine Mosaikblocke relativ ebene, parallele Begrenzungsflichen (Oberfliche und Grenz-
fliche zum Substrat, bzw. Buffer) besitzen, d.h. die Nebenmaxima aus Gleichung (2.13) sind
fiir einen solchen Mosaikblock beobachtbar, wenn die Dicke des Films der Groflie der Mosa-
ikblocke entspricht. Des Weiteren besitzen die Mosaikblécke in z-Richtung nur eine geringe
GroBenverteilung, d.h. die Anzahl der Netzebenen N, die in Gleichung (2.13) die Anzahl der
Spalte représentiert, ist fiir einen diinnen Film relativ scharf definiert. N, in Gleichung (2.12)
ist also fiir annihernd jeden Mosaikblock gleich. Selbst bei inkohirenter Uberlagerung der
Streusignale der einzelnen Mosaikblocke bleiben diese Nebenmaxima sichtbar und werden als
Laueoszillationen bezeichnet. Abbildung 2.7 zeigt diese Laueoszillationen aus Gleichung (2.13)

als Ausschnittvergréflerung von Abbildung 2.4 in logarithmischer Auftragung.

14

0,1+

"0 Yy

3 6 17
q[AT]

I,

Abbildung 2.7: Laueoszillationen eines diinnen 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 ldsst: Der Abstand der Nebenmaxima ist abhéingig 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 lidsst sich aus dem Abstand der
Nebenmaxima die Anzahl der streuenden Netzebenen in z-Richtung ermitteln, woraus sich
wiederum die Schichtdicke ergibt.

In g-Richtung besitzt ein solcher Film keine besondere Auszeichnung gegeniiber einem ide-
al imperfekten Volumenkristall. Sind die Laueoszillationen aufgrund schlechter Oberflichen-
oder Grenzflachenqualitdt nicht mehr existent, so lisst sich die Filmdicke, oder gegebenenfalls
die Gréfle der Mosaikblocke in z-Richtung aus der Halbwertsbreite des zentralen Maximums
abschétzen. Hierbei hilft die Betrachtung des fourieranalytischen Zusammenhangs zwischen
der Periodizitit der Elektronendichte und der Breite des Streusignals (vergleiche: Linge eines
Wellenzuges bezogen auf die Linienbreite in Kapitel 2.2):

Ag-Az =27 (2.14)

wobei Az die Grofle des einkristallinen Bereichs bedeutet und Aq die Halbwertsbreite des
Streusignals im reziproken Raum. Mit der Definition des Streuvektors in Gleichung (A.19)
kann man dies im Winkelraum ausdriicken. Dabei ist # der Anstellwinkel der Probe gegen den
Primérstrahl und 26 der Streuwinkel zwischen Primérstrahl und Detektionsrichtung. Fiir einen
gekoppelten #-26-Scan im Verhiltnis 1:2 (siehe Kapitel 3.4) bei einer verwendeten Wellenlénge
A folgt dann fiir Aq :

4
Aq = “AOSHAQ. (2.15)
Damit ergibt sich fiir Az
2 A
Az = — = ——— 2.1
‘ Ag 2Afcosf (2.16)

wobei Af und 6 iiber A(QM) bzw. % festgelegt sind (Winkelangaben im Bogenma8). Eine

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

ldsst sich nun qualitativ die Intensitdtsverteilung im reziproken Raum fiir einen diinnen Film
wie in Abbildung 2.6 darstellen:

[111]

(111)

»[11-2]

Abbildung 2.8: Schematische Intensititsverteilung im reziproken Raum eines dimnen CuzAu-
(111)-Films in der (110)-Ebene. In q,-Richtung sind schematisch Laueoszillationen einge-
zeichnet.
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Man erwartet Laueoszillationen in der q,-Richtung sowie eine der Mosaikblockgrofle entspre-
chende Breite der Reflexe in den ¢ -Richtungen. Bei den hier zu behandelnden CuzAu-Filmen
war diese In-Plane Mosaikblockgrofie jeweils um einen Faktor 2-3 grofler als die Filmdicke [4].
In Abbildung 2.8 ist die Intensitétsverteilung am CuzAu-(111)-Reflex fiir einen CuzAu-(111)-
Film in der (110)-Ebene des reziproken Raumes dargestellt.

2.1.4 Rontgenstreuung an einem nanostrukturierten Film

Die Besonderheiten der Intensitétsverteilung im reziproken Raum fiir den oben beschriebenen
Fall eines diinnen Films ergaben sich in ¢,-Richtung. Im Falle eines lateral nanostrukturierten
diinnen Films sind jedoch die beiden unabhéngigen In-Plane-Richtungen im allgemeinen nicht
mehr gleichberechtigt. Im Folgenden soll der Einfluss eines Gitters von Quadern auf die In-
tensititsverteilung betrachtet werden, die aus einem diinnen Film herausgeschnitten wurden.

Es treten dabei zunachst zwei fiir das Streuverhalten wesentliche neue Grofien auf:

e Die Kantenlidnge L der Quader.

e Der Abstand D zwischen zwei benachbarten Quadern, der in x- und y-Richtung gleich
sein soll.

Diese Struktur ist in Abbildung 2.9 gezeigt.

L D
YAy Ay
a0 AW

> X

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung eines nanostrukturierten CusAu-Films. L ist die
Kantenlinge der quadratischen Quader, ihr Abstand betrdgt D.

Unterschreitet die Grofle L nun deutlich die Mosaikblockgrofle des epitaktischen Films, so wird
eine grofle Anzahl der Quader die Eigenschaft eines perfekt einkristallinen Quaders aufwei-
sen, obgleich die Kristallgitter der verschiedenen QQuader etwas gegeneinander verkippt sein
konnen. Die Streuamplitude eines solchen Quaders wére dann wie in Gleichung (2.9) herge-
leitet. Zusétzlich muss iiber alle Quader in z- und y-Richtung aufsummiert werden. Fiir eine
einfallende ebene Welle, die an zwei benachbarten Quadern gestreut wird, bedeutet dies einen
Phasenunterschied, der durch den Faktor ¢idD ausgedriickt wird. D zeigt dabei von einem Qua-
der zum benachbarten, wobei sich der erste im Ursprung befinde. Fiihrt man fiir die Quader
einen Laufindex s, in 2- und s, in y-Richtung ein, so erhélt man fiir ein Feld aus Quadern
unter Verwendung von Gleichung (2.9) eine Streuamplitude der Form

EOeQ Sz—1Sy—1 Nz 1Ny—1N, -1

SO LD b i o U E R R
mc

$2=0 54y=0 Jz=0 jy=0 j>=0

E(q) =
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Auch hier kénnen alle Summen als geometrische Reihen geschrieben werden und es ergibt sich

fiir die Intensititsverteilung analog zu Gleichung (2.12):

,sin? (£DS,) sin? (% DS, ) sin? (£a,N,) sin? (%a,N, ) sin? (£a.N.)

sin? (‘%D) sin? (%LD) sin? (%am) sin? (%ay) sin? (%az)

1 =1F (2.18)
Man erhélt also fiinf verschiedene oszillierende Terme, wovon der letzte die Schichtdickenos-
zillationen eines diinnen Films beschreibt, wie bereits in Abbildung 2.7 veranschaulicht. Die
ersten zwei oszillierenden Terme beschreiben die Interferenzfunktion fiir ein zweidimensiona-
les optisches Gitter der Gitterkonstante D, hier also des zweidimensionalen Quaderiibergitters.

Der dritte Term beschreibt Laueoszillationen in x-Richtung der Form

2

sin® (q—’”ax]\/'m)
sin? (%’”az)

I (2.19)

Das Gleiche gilt fiir den vierten Term in y-Richtung. Dies sind Oszillationen, wie sie bereits
am diinnen 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 Einhiillende die Interferenzfunktion des optischen
Gitters moduliert. Fiir ihre Intensitétsverteilung gilt in x-Richtung [2]:

sin? (4L)

Joc —2 2 (2.20)

(52)°
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 Zahler
bestimmt die Nebenmaxima, also die Laueoszillationen. Da die Linge eines Quaders, z. B. in
x-Richtung, L betrigt und somit L = a,N, gilt, sind die durch die Gleichungen (2.19) und
(2.20) beschriebenen Oszillationen in der Nihe der Bragg-Peaks gleich. Fiir grofie ¢,-Werte,
also in diesem Fall fiir Bragg-Peaks mit nicht verschwindendem In-Plane-Impulsiibertrag, mufl
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 Braggreflexion und nicht etwa der Primirstrahl. ¢, in Gleichung (2.20)
ist also nicht als absoluter Wert von ¢, zu betrachten, sondern als ¢,-Wert relativ zum Wert

42 Bragq des Bragg-Peaks einzusetzen:

sin? (qum L)
IF X

— 3 (2.21)
(1117 quraM L)
Um wieder auf Gleichung (2.18) zuriickzukommen, kann die gestreute Intensitéitsverteilung I

solcher quaderférmigen Nanostrukturen geschrieben werden als
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I = Gitterbeugungsfunktion (L, D) * F (§) * Filmlaueoszillationen
= Interferenzfunktion (D) x Fraunhofer funktion (L) * F (§) x Filmlaueoszillationen.
(2.22)

Fiir ein Gitter mit L = 1000 A und D = 4000 A und einer MosaikblockgroBe wesentlich groBer
als 1000 A ist diese Intensititsverteilung um einen Bragg-Peak in x-Richtung in Abbildung
2.10 gezeigt.

14
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Abbildung 2.10: Berechnete Intensititsverteilung eines q.-Scans an einen Bragg-Peak von
perfekt kristallinen quaderférmigen Nanostrukturen der Grife L=1000 A und des Abstan-
des D= 4000 A gemdif Gleichung (2.22). Die gestrichelte Einhiillende deutet die In-Plane-

Laueoszillationen bzw. die Fraunhofersche Spaltbeugungsfunktion eines individuellen Quaders
an.

Fiir perfekte Halbleiterkristalle, in deren Oberfliche lithographisch sogenannte Quantendrihte
geschrieben wurden, ist die Bedingung fiir die Mosaikblockgrofle gut erfiillt. Es kann deshalb
eine Intensititsverteilung im reziproken Raum, wie sie in Abbildung 2.10 gezeigt ist, beobach-
tet werden [5].

Die Intensititsverteilung der CuzAu-Nanoquader wird ausfiihrlich in Kapitel 4.4 diskutiert

werden.

2.1.5 Messung der Rontgenreflektivitit

Ein weiteres wichtiges Werkzeug in der Charakterisierung von Filmen und Oberflichen ist die
Rontgen-Reflektivitit. Der fundamentale Unterschied zu den bisher besprochenen Methoden
liegt darin, daf die Kristallinitdt der Struktur nicht notwendigerweise in die Theorie eingeht.
Wesentlich fiir die Beschreibung des Reflexionsverhaltens ist vielmehr die Elektronendichte.

Die mathematische Behandlung dieser Vorgénge erfolgt somit nach der klassischen Optik in
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einem kontinuierlichen Bild der Materie. Man setzt dabei die Zeitabhéngigkeit des elektri-
schen Feldes E und des magnetischen Feldes H in Form einer linear polarisierten, ebenen,

monochromatischen Welle an, geméf3

E = Eyeeit, (2.23)

E, gibt dabei die Polarisationsrichtung an. Mit der Frequenz w &ndert sich das in den La-
dungswolken der Atome induzierte elektrische Dipolmoment. Die Ladungen, also im Fall der
hochfrequenten Rontgenstrahlen die Elektronen, werden periodisch aus ihrer Gleichgewichts-
lage ausgelenkt und fiihren erzwungene Schwingungen durch. Die antreibende Kraft oszilliert
mit w und man erhélt die Bewegungsgleichung fiir einen getriebenen, geddmpften Oszillator

mwy:

m 7 +mp T Amwi = F = eFyei! (2.24)

Dabei ist p der Dampfungskoeffizient, m die Elektronenmasse und e die Elementarladung. 7
beschreibt die Auslenkung aus der Ruhelage. Fiir die stationére Losung, nach Abklingen der
Eigenschwingung, setzt man eine oszillierende Bewegung mit der Frequenz w an und erhélt

nach kurzer Rechnung die Drudesche Formel fiir den komplexen Brechungsindex n [6]:

n?— I e? Z N;
n?+2 350m w? — w? +ipw

(2.25)

N; ist die Elektronendichte fiir die jeweilige Eigenfrequenz w;. ¢ ist die Dielektrizitdtskonstan-
te. Fiir die Behandlung von Réntgenstrahlen in Metallen ist n° (um den Betrag 10~ — 1079)
kleiner als eins [7]; es ldsst sich deshalb in Gleichung (2.25) auf beiden Seiten n&herungsweise

eine 3 im Nenner streichen. Der komplexe Brechungsindex l&dsst sich dann schreiben als

n =1-034+ip. (2.26)

Dabei beschreibt ¢ die Dispersion, wihrend der Imaginérteil § den Absorptionskeoffizienten
darstellt [6][8][9]:

A2N,r oy
5 = a’e 7y Z 2.27
o ; i (z+ 1)) (2.27)
)\ Ngre Pi
Z L f] (2.28)
j
N, ist die Avogadrozahl, r,= m der klassische Elektronenradius und A die Rontgenwel-

lenldnge. Die A; bezeichnen die Massenzahlen der Atome j, p; ihre makroskopische Massen-
dichte. In Z; als Ordnungszahl geht die Gesamtzahl der Elektronen eines Atoms der Sorte j

ein. Bewegt sich die Energie der Rontgenstrahlen in der Nihe einer Anregungskante, so sind
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fiir Z; die Dispersions- und Absorptionskorrekturen f* und f° des Atomformfaktors (siehe
Anhang) erforderlich.

Mit der Einfiihrung der komplexen Brechzahl l&sst sich nun das Problem der Brechung und Re-
flexion an einer Grenzfliche behandeln. Uber die Maxwell-Gleichungen fiir Materie lassen sich
Stetigkeitsbedingungen fiir E und B an Grenzflichen herleiten [2]. Aufgrund der Fldchen-
ladungsdichte als Quellen des elektrischen Feldes kann nur die Komponente senkrecht zur
Grenzflache eine Diskontinuitit aufweisen, wiahrend die parallele Komponente stetig verlauft.
Fiir die reflektierte und transmittierte Intensitéit ergeben sich die Fresnelschen Koeffizienten fiir
den relativen Betrag des Feldstérkevektors von Licht, das von einem Medium mit Brechungsin-
dex ny in ein Medium mit Brechungsindex n, {ibergeht. Es ergibt sich ein Reflexionskoeffizient
von [8]:

sin a; — g sin oy

Rpr = 2.29
F™= sin ; + N9 sin oy ( )

und ein Transmissionskoeffizient von:

2 sin o
Ty = M (2.30)

sin c;; + nosinoy

In Abbildung 2.11 ist die geometrische Bedeutung von «a; und oy gezeigt.

Abbildung 2.11: Zur Reflexion und Brechung von Rdéntgenstrahlen. Man beachte das hier
«; > «y ist. (Beim Ubergang in ein optisch dimneres Medium wird der Strahl vom Lot weg
gebrochen.)

Dabei bezeichnet «; (o) den Winkel zwischen einfallender (transmittierter) Welle und der
Grenzfliche zwischen beiden Medien, wobei sich bei festem Einfallswinkel «; der Winkel der

gebrochenen oder transmittierten Welle a; aus dem Snellnius’schen Brechungsgesetz ergibt:

71 COS (y; = Mg COS . (2.31)

Ist n im Einfallsmedium gleich 1 fiir Luft oder Vakuum, so existiert abhingig von ny ein «,
fiir welches sich fiir a; keine reelle Losung mehr findet. Es tritt daher ab einem bestimmten
sogenannten kritischen Einfallswinkel Totalreflexion auf. Dieser kritische Einfallswinkel l4sst

2
sich berechnen, indem man cos a; = 1 fordert und cosa; = 1 — % setzt. Man erhélt
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e 2 V26, (2.32)

Folgt nun auf diese erste Grenzfliche eine planparallele zweite, wie es bei einem Film der
Fall ist, so wird auch an dieser Grenzfliche teilweise Reflexion und Transmission des Ront-
genstrahls auftreten. Zwischen den an beiden Grenzflichen reflektierten Strahlen tritt ein
Gangunterschied auf. Abhéngig von Einfallswinkel, Schichtdicke und Brechungsindex kann
dies zu konstruktiver oder destruktiver Interferenz fithren. Die geometrische Situation ohne
Beriicksichtigung von Mehrfachreflexion zwischen beiden Grenzflichen ist in Abbildung 2.12
dargestellt.

Abbildung 2.12: Interferenz durch Reflexion an zwei planparallelen Grenzfiichen. Man beachte
wieder, dass o; > «y.

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-

nachléssigt im Brechungsgesetz (2.31) Terme hoherer Ordnung in «;, oy, und 6 [10]:

2
[

2 2
1—‘)‘—:(1—5)(1—%)%1—5—%.
2 2 2

Das Brechungsgesetz kann dann geschrieben werden als

ay =/a? — 24. (2.33)

Bei der Berechnung des Gangunterschiedes muss nun noch bedacht werden, dass der opti-
sche Weg vom Brechungsindex abhingt, d.h. die im Material zuriickgelegte Strecke ist mit

€89 (giehe Gleichung (2.31)) zu multiplizieren. Mit einer Linearisierung der trigonometri-
cos at

schen Funktionen l&dsst sich dann die Phasendifferenz wie folgt umformen:

2d  cosq; 2d 1 — cos? oy
A= — — — cos a; oS oy = 2d cos qj—————— =2 2dy.
SIn &y COS Qv S11N Oy COS Qv S1I O

Unter Verwendung von Gleichung (2.33) erhélt man [10]

A = 2d\/a? — 26 (2.34)

Somit ldsst sich die vom Kristallgitter unabhéngige Schichtdicke in einem «;-2a;-Scan im
Verhiltnis 1:2 (siehe Kapitel 3.4) bestimmen. Es treten bei epitaktischen Metallfilmen auf

Saphirsubstraten (0. A.) Maxima auf, wenn A = %)\, da zusitzlich ein Phasensprung bei
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der Reflexion Metall /Substrat auftritt; Ursache Hierfiir ist, dass es sich um eine Reflexion am
“festen Ende“ handelt. Aufgrund der geringeren Elektronendichte im Substrat findet in diesem
Fall die Reflexion am optisch dichteren Medium statt. m bezeichnet die Ordnung des Maxi-
mums. In der bereits eingefiihrten Schreibweise im g-Raum ergibt sich mit den Gleichungen
(A.19) und (2.32) als Bedingung fiir ein Maximum [10]:

1 2
Gmaz = \/<<m + 5) Qd> + qga (235)
__ 4ms

wobei ¢, = % der Impulsiibertrag am kritischen Winkel ist und ¢; = 27” die Filmdicke im

reziproken Raum darstellt.

Somit lassen sich Schichtdicken aus den Oszillationen, die in einer Reflektivitdtskurve auftre-
ten, sehr genau bestimmen. Des Weiteren lassen sich Rauigkeiten an Oberflichen und Grenz-
flachen aus dem genauen Intensitétsverlauf der Reflektivitdtskurven ermitteln. Die Angabe
eines quantitativen Wertes fiir die Rauigkeit kann jedoch vom angepassten Rauigkeitsmo-
dell abhéngen. Hinzu kommt, dass sich die reflektierte Intensitét in einem Sytem mit meh-
reren Grenzflichen rekursiv aus Mehrfachreflexionen innerhalb einer Schicht zusammensetzt.
Zusétzlich hat eine Erh6hung der Rauigkeit an der ersten Grenzfliche eine Verminderung der
hier reflektierten Intensitit zur Folge, was andererseits die transmittierte und somit die auf die
zweite Grenzschicht treffende Intensitdt erhoht. Ein Modell, welches zur Beschreibung geringer
Rauigkeiten im Bereich weniger Atomlagen dient, beriicksichtigt nur eine (z. B. Gauss-formi-
ge) Ausschmierung der Grenzflichen und damit der Anderung der Elektronendichte [11]. Eine
Diskussion verschiedener Rauigkeitsmodelle und ihrer Giiltigkeit findet sich in [12] und [13].

2.2 Kohirenz

Bei dem bisher betrachteten Bild der Rontgenstreuung wurde stets von einer ideal mono-
chromatischen, ebenen Welle ausgegangen. In der Realitdt liegt allerdings, abhéngig von den
verwendeten Rontgenquellen und Optiken, eine spektrale Verteilung der Breite A\ vor. Dies
fiihrt zu einem Aufleinanderlaufen der Phasen eines Wellenpakets mit Elementarwellen unter-
schiedlicher Frequenzen. Auflerdem besitzt der Strahl eine Divergenz A«. Eine Folge davon
ist eine Kriimmung der Wellenfronten.

Dadurch kann die Annahme von der Existenz einer monochromatischen, ebenen Welle nicht
mehr {iber beliebig grofle Abschnitte der Wellenfront als giiltig vorrausgesetzt werden. Man
muss vielmehr durch eine mathematische Betrachtung dieses modifizierten Bildes der Welle
quantifizieren, innerhalb welcher Ausdehnungen sowohl in Ausbreitungsrichtung des Strahls als
auch in beiden Richtungen senkrecht dazu, alle Teilwellen als nahezu phasengleich angesehen
werden konnen. Innerhalb dieser Ausdehnungen, welche man als die Kohdrenzlingen bezeich-
net, ist eine kohiirente Uberlagerung der gestreuten Wellenanteile durch kohirente Addition

der Amplituden, wie es in der bisherigen Behandlung geschah, moglich.
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2.2.1 Die longitudinale Kohdrenzlinge

Wie bereits erwihnt, ist die longitudinale oder zeitliche Beschrinkung der Kohérenz durch die
spektrale Breite der Rontgenwellen gegeben. Zwei Wellen unterschiedlicher Wellenléinge, die
zu einem Zeitpunkt phasengleich sind, laufen als Funktion der Zeit auseinander. Nach einer
bestimmten Laufstrecke oder Laufzeit iiberlagern sie sich nicht mehr konstruktiv. Betrachtet

man ein Wellenpaket der Breite AN um dieWellenldnge A, so ldsst sich leicht ausrechnen,
122
2°AX
ein Minimum des rechten Randes fillt. Dieser Sachverhalt ist in Abbildung 2.13 durch zwei

Sinuswellen mit den Wellenldngen \ — % und A\ + % und deren Summe gezeigt.

dass nach einer Laufstrecke von [ = ein Maximum des linken Randes des Spektrums auf
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Abbildung 2.13: A: Zwei Sinuswellen mit den Wellenlingen A\ — % und \ + %. B: Ihre

dargestellte Summe zeigt, dass nach einer zurickgelegten Strecke lzég—i ihre Uberlagerung

destruktiv ist.

In einem Spektrum von Wellen mit einer Verteilungsbreite A\ wird nun eine gewichtete Ver-
teilung der unterschiedlichen Wellenldngen vorliegen und nicht, wie in Abbildung 2.13, zwei
scharf definierte Wellenléingen. Bei einer Uberlagerung all dieser Anteile des Spektrums muss
nun jede vorkommende Wellenléinge 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 iiberzeu-
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 tatséichliche 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] . Fiir beide Formen des Wellenpakets zeigt
sich ein Zerfall der konstruktiven Uberlagerung mit der zuriickgelegten Strecke . An der Stelle
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[ = %g—; ist ihre Uberlagerung zwar noch nicht destruktiv, wie im Falle von Abbildung 2.13,

aber diese Grofle kann als Abschétzung fiir den Zerfall der konstruktiven Interferenz auf einen

Anteil der Gréfienordnung 25-50 %, je nach Linienform, angesehen werden. Deshalb wird die

Lange
1 )2
lOlong = 55 (236)
als longitudinale oder zeitliche Kohdrenzlinge bezeichnet [13][17][18] .
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Abbildung 2.14: Die Fouriertransformierte von Lorentz- (A) und Gaussférmigem (B) Spek-
trum. Die konstruktive Interferenz zerfdallt mit der zuriickgelegten Strecke l. Die longitudinale

Kohdrenzlinge ljong, = %2—1 kann als Zerfallslinge der konstruktiven Interferenz angesehen
werden.

Diese Uberlegungen zur zeitlichen Kohirenz rechtfertigen auch eine Veranschaulichung der

longitudinalen Kohérenzlinge als die mittlere Lénge eines Wellenzuges [19].

2.2.2 Die transversale Kohirenzlinge

Zur Abschiatzung der transversalen Kohérenzlange geniigt eine geometrische Betrachtung: Im
Falle einer durch die Strahldivergenz A« hervorgerufenen Kriimmung der Wellenfront liegt
orthogonal zur Ausbreitungsrichtung nicht mehr iiberall Phasengleichheit vor. Um nun eine
transversale Kohdrenzlinge analog der longitudinalen zu definieren, geht man wie folgt vor:
Man betrachte eine Momentaufnahme der sich ausbreitenden Welle. An einem Punkt der
Wellenfront befinde sich die Welle in einem Maximum. Bewegt man sich nun senkrecht zur

Ausbreitungsrichtung in diesem Punkt, so “fillt“ man von diesem Maximum herunter, da die
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Wellenfront eine Kriimmung aufweist. Um zu quantifizieren, wie lange die Aussage “man be-
finde sich in der Néhe eines Maximums der Welle® ihre Giiltigkeit behélt, definiert man diesen
Bereich als den Bereich der positiven Elongation. Dieser Bereich erstreckt sich also jeweils
um % links und rechts von einem Maximum. Daraus kann nun die so definierte transversale
Kohdrenzlinge berechnet werden. Man betrachte hierzu die Skizze in Abbildung 2.15. Ein von
der Quelle Q ausgehender divergenter Strahl treffe fiir seine mittlere Ausbreitungsrichtung
senkrecht im Punkt A auf eine Probe. Die Strecke [ orthogonal zur Ausbreitungsrichtung sei
gerade so lang, dass die auftreffenden Strahlen Sy und S; (man beachte dass es sich hier-
bei um Streckenldngen handelt, und nicht etwa um Einheitsvektoren wie in Gleichung 2.4)
A

einen Gangunterschied von £ aufweisen. In diesem Fall ist dann [ gleich der transversalen

Kohérenzlinge. Es gilt dann:
1? = (512 — S§) = (S1 + So) (S1 — Sy) ,

woraus fiir kleine Divergenzen A« folgt:
25 A A A

ln 2008 2 = 2

T4N%2 Ao

Also betrigt die transversale Kohdrenzlinge [13]

A
lotrans = E

(2.37)

Maximum
Minimum

Abbildung 2.15: Zur Herleitung der transversalen Kohdrenzlinge: Aus der Strahldivergenz Aa
ergibt sich zwischen den Strahlen Sy und Sy ein Gangunterschied von %. Die Punkte A und B

werden deshalb gerade noch als Punkte mit “gleicher” Phase angesehen. Ihre Entfernung wird
dann als transversale Kohdrenzlinge definiert.

Im Falle der transversalen Kohédrenz muss (meistens) noch zwischen horizontaler und verti-
kaler Kohédrenz unterschieden werden, da die Strahldivergenz, insbesondere fiir Synchrotron-

strahlungsquellen, fiir diese beiden Richtungen unterschiedlich sein kann. So tritt fiir 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 hohere Werte an, und ist beim
Ablenkmagneten durch Kollimations- und Fokussierungselemente zu beschrinken. Bei hohen
Anforderungen an die Kohérenz des Strahls ist diese Anisotropie des Kohérenzvolumens bei
der Wahl der Messgeometrie zu beriicksichtigen [20][17][21]. Liegt bereits eine nur sehr geringe
Strahldivergenz vor, wie im Falle von Synchrotronstrahlungsquellen, so bewirken aufler den
verwendeten Optiken auch Beamline-Komponenten wie z.B. Kapton- oder Berylliumfenster
eine Verringerung der Kohérenzldnge: Thre stets mikroskopisch rauen Oberflichen bewirken
durch ihre inhomogene Materialbeschaffenheit eine Brechung und somit eine Erhohung der
Strahldivergenz [22][17].

2.2.3 Effektive Kohirenz an der Probenoberfliche

Zu den vorangegangenen Betrachtungen iiber die Kohérenzeigenschaften des Rontgenlichts ist
noch hinzuzufiigen, dass die kohérent angeleuchteten Bereiche der Probe von der Projektion
der oben angegebenen Kohérenzlingen auf die Probenoberfliche abhingen. Im Falle eines
gewihlten Anstellwinkels «; der Probe zum Primérstrahl ergeben sich die Projektionsléingen

auf der Probenoberfliche fiir die effektive longitudinale Kohérenzlinge [13]:

lolong

Loy = —doms 2.38
fflong cos az ( )

und fiir die effektive transversale Kohérenzlénge [13]:

losrans

beffians = o (2.39)
Nun wurde bisher nur die Kohérenz der einfallenden Welle und die Kohéirenz am Ort der
Probe durch die einfallende Welle betrachtet. Aufgrund des Reziprozitéitstheorems der Op-
tik (Umkehrbarkeit des Lichtweges) lassen sich jedoch den obigen Betrachtungen vollkommen
dquivalente fiir die gestreute Welle anstellen. Die Divergenz A« resultiert in diesem Fall aus den
Kollimationsstrecken und Blenden zwischen Probe und Detektor. Fiir die totale Kohdrenzldnge
an der Probenoberfliche ist also iiber diese Beitrdge, d. h. der longitudinalen und der trans-
versalen Kohérenzlingen, zu summieren. Dabei wird der Index 1 fiir die einfallende Welle und
der Index f fiir die gestreute Welle verwendet. Man erhilt dann fiir die totale Kohérenzlénge
an der Probenoberfliche [13]:

A L 1 L (2.40)
total =5 \ Ay sin a; Aoy sin o AN \cosa;  cosay )’ .

Streng genommen gilt Gleichung (2.40) jedoch nur fiir perfekte Kristallreflexe. Bei imperfek-
ten Kristallen besitzt der reflektierte Strahl (auch bei perfekt parallelem Primérstrahl) 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 Zusammenhinge eine resultierende
Breite des reflektierten Signals im Winkelraum zur Folge hat. Diese Divergenz des reflektier-
ten Strahls bestimmt die transversale Kohérenzlinge. Zu ihr muss bei der Verwendung von
Detektorblenden dann die durch die von diesen Blenden bestimmte Divergenz beriicksichtigt
werden. Die resultierende transversale Kohdrenzldnge ist dann das arithmetische Mittel aus
den Kohérenzldngen, die aus den Divergenzen von einfallendem und reflektiertem Strahl bere-
chenbar sind. Dies ist insbesondere bei den Nanostrukturen aus imperfekten Kristallen, wie sie
in dieser Arbeit untersucht werden, zu beachten. Fiir eine exakte Beschreibung der Kohérenz
einer Messanordnung sei auf den theoretischen Ansatz der partiellen Kohérenz von Sinha et

al. [23] verwiesen.

2.3 Beschreibung von Phasen durch einen Ordnungsparameter

Zur Unterscheidung der verschiedenen Phasen eines thermodynamischen Systems kénnen 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-Phaseniibergéingen ein Ordnungsparameter eingefiihrt. Er ist so definiert, dass
er in der geordneten Phase zwischen Null und eins ist und in der ungeordneten Phase ver-
schwindet. Eine Beschreibung des temperaturabhéingigen Ordnungsparameters an einem Pha-
seniibergang erlaubt damit eine quantitative Beschreibung der Ordnungseigenschaften an ei-
nem Phaseniibergang anhand von nur einer (z.T. mehrkomponentigen) Variablen, ndmlich
dem Ordnungsparameter. Fiir eine Klassifikation von Phaseniibergéingen sei auf die Arbeiten
[24], [25] verwiesen.
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2.4 Das System CuzAu

2.4.1 Das Legierungssystem Cu-Au

Die Metalle Kupfer und Gold kristallisieren beide in der fiir Edelmetalle typischen fce-Struktur.
Die Gitterparameter fiir einen Volumenkristall betragen a4, = 4.08 A und ac,=3.61 A [27]. Die
Schmelztemperaturen fiir Kupfer und Gold liegen mit T, =1083°C und T 4,=1063°C eng bei-
einander. Ebenso verhalten sich die Schmelzwérmen und Sublimationsenergien [28][29]. Diese
und weitere thermodynamische Ahnlichkeiten [29] sind Griinde fiir eine homogene Mischbar-
keit von Cu,Au; ,-Legierungen [28]. Das Phasendiagramm dieses bindren Systems ist fiir

Volumenkristalle in Abbildung 2.16 gezeigt.
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Abbildung 2.16: Ausschnitt aus dem Volumen-Phasendiagramm des bindren Legierungssystems
Cu-Au [31]. Die Bestimmung der Phaseniibergangstemperatur fir die verschiedenen Stéichio-
metrien erfolgte durch Riontgenstreuung bzw. durch Messung des elektrischen Widerstandes.

Die Kristallstrukturen bestimmter Kompositionen (z. B. CuAu, CuzAu, AuzCu) bilden lang-
reichweitig geordnete Strukturen unterhalb der entsprechenden Phaseniibergangstemperatur.
Oberhalb dieser Temperatur wird nur eine kurzreichweitige Ordnung gefunden [30]. Die Pha-
seniibergangstemperatur der Stochiometrie CuAu ist fiir Volumenkristalle bei 683 K und die
der Stochiometrie CuzAu 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-Phaseniibergéngen besonders aus.

2.4.2 Kristallstruktur von CuzAu in der geordneten und ungeordneten Phase

In der ungeordneten Phase bildet CuzAu eine fce-Struktur aus, deren Gitterplitze mit Kupfer-

oder Goldatomen besetzt sind. Die experimentell bestimmte kubische Gitterkonstante betragt
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fiir Volumenkristalle acy,4,=3,743 A [41]. Dies bedeutet eine leichte positive Abweichung um
ca. 0,4 % vom Vegardschen Gesetz, welches
3 1 . . .

ACus Au = 0Cu + 70 = 0,75% 3,614 40,254,084 = 3,728 A (2.41)

liefert. Theoretische Arbeiten zu strukturellen Eigenschaften von Cu-Au Legierungen liefern
ebenfalls positive Abweichungen von Gleichung (2.41) fiir CugAu-Volumenkristalle [42].
In der geordneten Phase besetzen die Kupferatome die Flachenplitze und die Goldatome die
Eckplétze der obigen fce-Gitterzelle. Durch die Unterscheidbarkeit der zwei Atomsorten liegt
nun keine fce Struktur mehr vor, sondern eine kubisch primitive (sc-) Struktur mit vieratomiger
Basis. Von diesen vier sich durchdringenden sc-Gittern ist im Falle idealer Stéchiometrie und
Ordnung ein Untergitter mit Goldatomen und drei Untergitter mit Kupferatomen besetzt.
Diese Struktur der geordneten Phase bezeichnet man als L1y-Struktur. In Abbildung 2.17 A
ist die Kristallstruktur von CuzAu in der geordneten Phase und in Abbildung 2.17 B in der
ungeordneten Phase gezeigt.

Abbildung 2.17: A: L1y-Struktur der geordneten CuzAu-Phase. Die an den FEcken der Ele-
mentarzelle befindlichen Goldatome sind durch grofle (gelbe) Kugeln gekennzeichnet. Die Kup-
feratome sind als kleine (rote) Kugeln auf den Flichenmitten dargestellt. B: fec-Struktur der
ungeordneten CugAu-Phase.

Wie aus Abbildung 2.17 ersichtlich, ist aufgrund der héheren 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 Phaseniibergang



29

vom ungeordneten in den geordneten Zustand wird die Ordnung i. d. R. an mehreren voneinan-
der unabhiingigen Orten einsetzen. Welches der vier Untergitter dann jeweils mit Goldatomen
besetzt wird, ist zuféllig. Dies fithrt zur Ausbildung von Doménen, zwischen denen Antipha-
sengrenzen existieren. Eine Antiphasengrenze besteht in der CuzAu-Stochiometrie meist aus
einer Netzebene, welche ausschliellich mit Kupferatomen besetzt ist. Man unterscheidet dann
zwischen zwei unterschiedlichen Typen von Antiphasengrenzen: In einer Form &ndert sich die
Zahl der gleichnamigen Nachbarn gegeniiber der Zahl der ungleichnamigen Nachbarn fiir 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 néchsten Nachbarn erhéht ist. Diese Variante ist energetisch ungiinstiger
als die erste und somit unwahrscheinlicher [3][43].

Abbildung 2.18: Verschiedene Mdglichkeiten fir die Ausbildung von Antiphasengrenzen in
CuzAu [43]. Die Antiphasengrenzen bestehen aus einer nur mit Kupferatomen besetzten Netze-
bene. In z-Richtung ist die energetisch ginstige und somit wahrscheinlichste variante gezeigt,
in der sich die Zahl der gleichnamigen und ungleichnamigen nédchsten Nachbarn nicht dndert.
In x- und y- Richtung besteht eine erhéhte Cu-Cu-Nachbarschaft.

2.4.3 Strukturfaktor und Intensitédtsverteilung im reziproken Raum

Fiir den Strukturfaktor bei Rontgenstreuung (siehe Kapitel 2.1.2 und [3]) erhélt man fiir ein
sc-Gitter mit vieratomiger Basis, dessen Basisatome die Koordinaten (0,0,0), (3,3.0), (3,0,3)

2720 2
und (0,3,2) besitzen,

4
Fug = ) fj €47,

=1
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wobei j die vier Untergitter indiziert und 7; den Ort des Atoms j in der Einheitszelle angibt. A,
kund /sind die Millerschen Indices, f; ist der mittlere Atomformfaktor des Untergitters j. Im
vollstindig geordneten Zustand (in einer Doméne) betrigt f; = fa, fiir j = 1 und f; = fe, fiir
j=2, 3, 4 fiir die iibrigen drei Untergitter. Im ungeordneten Zustand ist bei der Stochiometrie
CugAu fiir alle Untergitter f; = %f0u+ ifAu. Mit den oben angegebenen Positionen der Atome

lasst sich der Strukturfaktor dann schreiben als [3]
. . . 3 1
Fyp = [1 + em(thk) + eﬂz(thl) + 67rz(k+l)] <1f0u + 1fAu> ) (242)

Nun ist Fjy aus Gleichung (2.42) nur dann ungleich Null, wenn A, k und [ alle gerade oder
alle ungerade sind, d.h. wenn sie ungemischt sind. Gemischte Reflexe erfahren im fcc-Gitter
Ausléschung.

Im Falle einer Ordnung, wie in Abbildung 2.17A gezeigt, fithrt der Kontrast der Atomformfak-
toren der unterschiedlich besetzten Untergitter jedoch zu einer Intensitéitsverteilung, welche
im fcc-Gitter verbotenen ist. Im Falle einer isotropen Verteilung der Doménen, wie sie in einem
Volumenkristall in der Regel vorliegt, braucht die Besetzung der Untergitter nicht fiir alle vier
Arten von Doménen betrachtet werden. Es geniigt die Definition eines Untergitters als das im
geordneten Fall durch Goldatome besetzte; seine Positionen werden als a-Pléitze bezeichnet.
Die iibrigen drei Untergitter, deren Positionen als S-Plitze bezeichnet werden, sind dann idea-
lerweise mit Kupferatomen besetzt. Um den Grad der Ordnung zu quantifizieren fiihrt man

den isotropen Ordnungsparameter S ein. Dazu definiert man die folgenden Groéfien:

ro=Anteil der richtig besetzten a-Plitze
wye=Anteil der falsch besetzten a-Plitze
rg=Anteil der richtig besetzten [-Plétze
wg=Anteil der falsch besetzten [-Plitze

Mit ihnen definiert man den Bragg-Williams-Ordnungsparameter zu
e (2.43)

Je nach Ordnungsgrad und Stéchiometrie ist S < 1. Im ungeordneten Zustand ist S = 0. Wahlt
man nun das Atom im Ursprung der Gitterzelle als Repriisentant fiir die (mit Goldatomen
besetzten) a-Plitze, so erhilt man fiir den isotropen Fall eines (teilweise) geordneten CuzAu-

Volumenkristalls den Strukturfaktor aus [3]

Fhkl = (TafAu + wafcu) [67Ti(h+k) + €m(h+l) + 67ri(k+l)] + (TﬂfCu + U)ﬂfAu) . (244)
Gleichung 2.44 l&asst sich noch vereinfachen zu

P 4 (%f@ + ifAu) wenn  h,k,l ungemischt (Fundamentalreflexe)
hkl =

. 2.45
S (fauw— fou) wenn  h,k,l gemischt (Uberstrukturreflexe) (245)
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In der geordneten Phase treten also Reflexe auf, die von der Ordnung unabhingig sind (Fun-
damentalrefleze) und Reflexe, die von der Ordnung abhiingig sind ( Uberstrukturrefleze).

Die Halbwertsbreite der Uberstrukturreflexe erfihrt eine Beeinflussung durch die Existenz und
die Orientierung von Antiphasengrenzen [3]. Dies soll durch die scheibenartige Form der Uber-
strukturreflexe in Abbildung 2.19 verdeutlicht werden: Doménen des (001)-Reflexes besitzen
Antiphasengrenzen, die zu einer Verbreiterung des Reflexes in [010]- und [100]-Richtung fiihren.
Dazu betrachte man die Antiphasengrenze in z-Richtung, also die [001]-Richtung, in Abbil-
dung 2.18: Die Intensitit des (001)-Uberstrukturreflexes hat ihren Ursprung in der Tatsache,
dass in dieser Richtung auf eine von Kupferatomen besetzte Netzebene eine aus jeweils zur
Halfte von Kupfer- und Goldatomen besetzte Netzebene folgt. Diese Abfolge der Netzebenen
dndert sich auch in der Richtung des (001)-Reflexes nicht, unabhéngig 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) Reflexes in der rezi-
proken [001]-Richtung durch die Antiphasengrenze unbeeinflusst (kleine Ausdehnung der in
Abbildung 2.19 gezeigten Scheiben). In dazu senkrechten Richtungen sind die Gebiete pha-
sengleicher Streuung jedoch kleiner. Daher fiihren Antiphasengrenzen in diesen Richtungen zu

einer Verbreiterung der Uberstrukturreflexe.

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

Fundamentalrefleze des fec-Gitters sind durch Punkte, Uberstrukturrefleze durch Scheiben ge-
kennzeichnet. Die Orientierung der Scheiben ist durch diejenige der Antiphasengrenzen beein-
flusst (sihe Text).
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Ein temperaturabhingiges Vermessen von Uberstrukturreflexen erlaubt also eine tempera-
turabhéngige Bestimmung des Ordnungsparameters des zugrundeliegenden Volumenkristalls.
Bei der Betrachtung nichtisotroper Symmetrien, wie sie an Oberflichen und Filmen auftre-
ten konnen, miissen bei der Berechnung des Ordnungsparameters die jeweiligen Untergitter
beriicksichtigt werden. Es wird dann fiir jedes Untergitter der Besetzungsgrad, z. B. durch
Goldatome, angegeben. Da vier Untergitter zu betrachten sind, fiithrt dies auf einen Vierkom-
ponentigen Ordnungsparameter, wobei bei vorgegebener Stéchiometrie nur drei voneinander
unabhingig sind [37] [44] [45].

Fiir die in dieser Arbeit untersuchten diinnen Filme geniigt 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 fiir Reflexe in dieser
Richtung also keine Rolle.

2.4.4 Der CuzAu-(111)-Film

Zur Herstellung und Untersuchung von CusgAu-Nanostrukturen wurden in dieser Arbeit in
[111]-Richtung gewachsene diinne Filme verwendet. Diese (111)-Orientierung von fce-Metallen
auf (110)-bce-Substraten oder Buffern ist in der Epitaxie sehr etabliert, da sich diinne Filme
hoher Kristallqualitit ausbilden. Hieriiber wird in Kapitel 4.2.2 ausfiihrlich berichtet. Ein
weiterer Vorteil dieser Wachstumsrichtung ist, dass keine Oberflichensegregationseffekte in
[111]-Richtung auftreten [44][37][46][47], wenn man von einer Goldanreicherung, welche aus-
schlieBlich die erste Monolage betreffen soll, absieht [47] [46]. Ein Grund hierfiir ist die nied-
rigere Oberflichenenergie von Gold gegeniiber Kupfer.

Die Fundamental- und Uberstruktur-Bragg-Reflexe eines CuzAu-(111)-Films bzw. einer (111)-
Oberfléiche in der (110)-Ebene sind in Abbildung 2.20 gezeigt. Dabei sind die Fundamentalre-

flexe als volle und die Uberstrukturreflexe als offene Kreise eingezeichnet.

44 o(112) (220
31003 o(111) 0 (221)
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Abbildung 2.20: Intensititsverteilung in der (110)-Ebene des reziproken Raumes einer CuzAu-
(111)-Oberfliche. Als volle Kreise sind die Fundamentalrefleze eingezeichnet. Offene Kreise

kennzeichnen die Uberstrukturrefleze.
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Beziiglich 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 Intensititsverteilung dieser Ebene jedoch in hexagonaler Symme-
trie auf. Der Grund ist folgender: Die fce-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-Buffers (siehe Kapitel 4.2.2), so ist deren Einfluss auf
die zweite Lage gering. Es besteht deshalb die Méglichkeit der Stapelfolgen ABCABC.. ., oder
ACBACB. .. Der Film fiangt also an mehereren Stellen mit unterschiedlicher Stapelfolge an zu
wachsen, was zur Ko-Existenz von ABCABC- und ACBACB-Kristalldoménen fiihrt, deren

In-Plane-Reflexe um 60° gegeneinander verdreht sind [48].

2.4.5 Der Ordnungs-Unordnungs-Phaseniibergang im Volumen und im diinnen
Film

Im Volumenkristall zeigt CuzAu einen Phaseniibergang 1. Ordnung. Die dabei gemessene
integrierte Intensitét, welche proportional zum Quadrat des Ordnungsparameters ist, fallt bei
Erreichen der Phaseniibergangstemperatur T von etwa 390° diskontinuierlich auf Null ab.
Eine Messung dieser Temperaturabhéingigkeit eines Volumenkristalls ist in Abbildung 2.21
gezeigt, wo der langreichweitige Ordnungsparameter S gegeniiber der Temperatur aufgetragen
ist [3]. Uber dieses diskontinuierliche Verhalten wird auch in neueren Arbeiten berichtet [34].
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Abbildung 2.21: Ordnungs-Unordnungs-Phaseniibergang eines CugAu-(111)-Volumenkristalls.
Aufgetragen ist der Ordnungsparameter S iber der Temperatur T in °C (aus [3]).

Messungen an freien Oberflichen zeigen, dass sich bereits deutlich unterhalb der Phaseniiber-

gangstemperatur des Volumens eine ungeordnete Oberflichenschicht bildet [36] [48]. Dariiber
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hinaus wurde an einem diinnen CuzAu-(111)-Film explizit gezeigt, dass die Dicke der an
der Oberfliche beobachteten ungeordneten Schicht logarithmisch bei Annéherung an die Pha-
seniibergangstemperatur anwéchst [39]. Dieser oberflicheninduzierte Zerfall der Ordnung setzt
bereits etwa 100°C unterhalb der Phaseniibergangstemperatur des Volumeninneren ein und
wird mit dem Ph#nomen des Oberflichenschmelzens von Festkorpern verglichen [48] [35].
Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass die Steifigkeit der Grenzschicht zwischen dem
geordneten und dem ungeordneten Bereich temperaturabhingig ist. Die Ordnung der ersten
Lage des diinnen Films zerfiillt dabei kontinuierlich [39].

Es sei angemerkt, dass die Intensitit an den Positionen der Uberstrukturreflexe auch oberhalb
von T nicht vollstindig 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 grofier, als die von gleichnamigen Nachbarn. Dies fiihrt zu einer nichtisotropen
Verteilung diffuser Streuanteile im reziproken Raum, welche bis zu Temperaturen nahe des
Schmelzpunktes beobachtet werden konnen[49]. Unterhalb der Phaseniibergangstemperatur
findet man ebenso SRO, welche von den intensiven Bragg-Reflexen der Uberstruktur iiberla-
gert wird [36].

2.4.6 Auswahlkriterien fiir das Studium von Cus;Au-Nanostrukturen

Fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen an bindren Nanostrukturen wurde das
System CuzAu gewihlt, da der Einfluss der Nanostrukturierung eines diinnen CuzAu Films auf
das Phaseniibergangsverhalten studiert werden sollte, d. h. der Einfluss der limitierten Dimen-
sionen auf das Verhalten am Phaseniibergang. Deshalb war es wichtig, ein System zu unter-
suchen, dessen Phaseniibergangsverhalten bereits im Volumen (siehe z.B. [3][30][32][33][34]),
an der Oberfliche (siehe z. B. [35][36][37][38]) und in diinnen Filmen (siehe z. B. [4][39][40])
untersucht wurde. Nur durch Vergleich mit obigen Arbeiten kénnen Riickschliisse auf den Ein-
fluss der limitierten Dimensionen und Teilchenzahl auf das Phaseniibergangsverhalten gezogen
werden. Es soll angemerkt werden, dass im Falle nanostrukturierter diinner Filme zusétzlich
Epitaxie-typische Effekte wie Gitterverzerrungen auftreten kénnen, die ebenfalls einen Einfluss
auf das Ordnungsverhalten haben kénnen. Die entscheidenden Vorziige des Systems CusAu fiir
diese Arbeit waren zum einen die im Hause durchgefiihrten Untersuchungen am Phaseniiber-
gang in diinnen CuzAu-Filmen [4]. Zum anderen musste ein Material gew#hlt werden, welches
u.U. eine kurze Exposition an Luft schadlos iiberstehen konnte, da die durchzufiihrende li-

thographische Strukturierung aus instrumentellen Griinden kein permanentes Arbeiten unter
UHV-Bedingungen zulief3.
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»La terre nous en apprend plus long sur nous que
tous les livres. Parce qu’elle nous résiste. . homme se
découvre quand il se mesure avec ’obstacle. Mais, pour
P’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 vérité qu’il
dégage est universelle.“

Antoine de Saint-Ezupéry, sTlerre des hommes*,
(1939).

3 Experimentelle Techniken

In dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Herstellungsmethoden von CuzAu-Nanostrukturen
untersucht, welche ausfiihrlich in den Kapiteln 3.1 und 3.2 vorgestellt werden. Die réntgeno-
graphischen Untersuchungen an diesen Nanostrukturen wurden an verschiedenen Messplitzen
durchgefiihrt. Die Diffraktometer und die damit verbundenen Terminologien beziiglich der Art
der durchgefiihrten 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 Diffraktometerkreise beschrieben. In Kapitel 3.5 wird
auf die Figenschaften der verschiedenen Messplitze 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 (von Molecular Beam Epitaxy), werden diinne epi-
taktische Schichten durch Aufdampfen im Ultrahochvakuum (UHV) hergestellt. Die Verdamp-
fung der Materialien erfolgt entweder durch thermisches Erhitzen aus sogenannten Effusions-
oder Knudsen Zellen oder durch das Aufbringen von Elektronenstrahlen fiir h6herschmelzende
Materialien. Dieses Herstellungsverfahren erlaubt eine hohe Qualitit der Proben (diinne Filme)
beziiglich ihrer Reinheit und Kristallinitdt. Der Druck in der Wachstumskammer kann durch
Ionenpumpen bis auf 10~''mbar abgesenkt werden. Wihrend des Schichtwachstums, wenn
mehrere Elemente verdampft werden, kann dieser Druck durch eine mit fliissigem Stickstoff
betriebene Kondensationsfalle nahezu aufrechterhalten werden. Bei typischen Verdampfungs-
temperaturen von 1170°C fiir Kupfer und Gold ergibt sich fiir beide Metalle ein Dampfdruck
in der GroBenordnung von 10 *mbar [50]. Dieser Dampfdruck liegt also acht GroéBenordnun-
gen {iber 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-Tonen gereinigt und anschlieend ausgeheizt werden. Ein weiterer Vorzug der UHV
Bedingungen ist die grofle freie Weglinge der verdampfenden Teilchen. Im Folgenden soll ei-

ne Abschiatzung der freien Weglidnge durchgefiihrt werden. Dazu betrachte man ein Teilchen



36

der Grofle d mit einer Geschwindigkeit v. In einer kurzen Zeitspanne 6t bewegt es sich mit
der thermischen Geschwindigkeit v um die Strecke vdt. Befindet sich nun innerhalb eines Ab-
standes d vom Schwerpunkt des Teilchens ein weiteres, so kommt es zu einem Zusammenstof.
Wihrend einer als kollisionsfrei vorausgesetzten Bewegung beansprucht das Teilchen also einen

zylinderférmigen Raum des Volumens
8V = md*vét.

Dies ist in Abbildung 3.1 veranschaulicht.

<o
——

Abbildung 3.1: Zur mittleren freien Weglinge eines Teilchens.

Steht nun jedem Teilchen das Volumen 0V zur Verfiigung, so ist dt die mittlere Zeit zwischen

zwei Stoflen. Man kann daher die Teilchendichte n zu ﬁ setzen. Eine Abschétzung fiir die

freie Wegldnge A erhilt man dann aus dem Produkt vdt:

1
mnd?

A =0t =

Mit der idealen Gasgleichung fiir ein Gasvolumen V mit dem Druck P und der Temperatur 7'

PV = Ny kT
und mit der Teilchendichte n = % erhédlt man
P
n=-—
kT
und fiir die freie Weglinge A
. (3.1)
- qPd? '

Dabei ist N, die Loschmidt-Zahl, und k die Boltzmann-Konstante. Fiir einen Teilchendurch-
messer von 4 A ergibt dies bei T=300 K und einem Druck von 10~ Pa eine mittlere freie
Weglinge von A = 8000 km. Es kann also leicht eingesehen werden, dass ein “guter Druck*
(P < 107 Pa) in der Wachstumskammer primér der Verringerung von Verunreinigungen in
den zu wachsenden kristallinen Filmen dient. Auflerdem hat die grofle mittlere freie Weglidnge
zur Folge, dass das aus den Effusionszellen verdampfte Material keine Wolken im herkémm-

lichen Sinn bildet, sondern vielmehr durch die Offnungsweite der rohrartigen Knudsenzelle
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kollimiert wird und sich wie ein Teilchenstrahl verhilt. Dieser kann mit Hilfe relativ einfacher
Shuttermechanismen beliebig unterbrochen werden.

Die Herstellung der fiir diese Arbeit benétigten Filme erfolgte an der hauseigenen MBE-
Anlage. Wihrend des Filmwachstums wurde das UHV in der Wachstumskammer aufler durch
Ionengetterpumpen zusitzlich durch den Betrieb einer sogenannten Kiihlfalle mit fliissigem
Stickstoff aufrechterhalten. Die Kiihlung einzelner Kammerteile auf tiefe Temperaturen ermoglicht
eine Kondensation fliichtiger 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 Teilchenfluss wurde durch Aufdampfen des Ma-
terials auf einen Schwingquarz, dessen Eigenfrequenzverinderung durch die Massenzunahme
gemessen wurde, geeicht. Diese Eichraten wurden spéter durch Reflektivitdtsmessungen iiber-
priift. 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 Rontgenreflek-
tivitdt bestimmt. Der “Toolingfaktor® ist hierbei eine Korrektur der Teilchenfliisse, bedingt
durch die geometrische Anordnung der Knudsen-Zellen.

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

/

Analysekammer

Transferstanpen

Hauplkammer

Transpartkammer

Abbildung 3.2: Draufsicht der Molekularstrahlepitazieanlage des Maz-Planck-Institutes fiir 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 moglich, 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 (sieche Abbildung 3.2). Da im Verlauf der lithogra-
phischen Behandlung ein besténdiges Arbeiten im UHV nicht moglich war, wurde von dieser
Transfermoglichkeit unmittelbar nach dem Wachstum jedoch kein Gebrauch gemacht. Statt-
dessen wurden die hergestellten CuzAu-Filme unmittelbar nach dem Ausschleusen aus dem
UHV zum Schutz vor Oxidation mit einer Schicht aus PMMA-Lack {iberzogen. Dieser wird
in der Elektronenstrahllithographie verwendet und lésst sich mit Aceton gut entfernen. Die
Transportkammer kam dennoch fiir die Réntgen-Streuexperimente nach dem Lithographie-
prozess zum Einsatz, um die Probe nach Entfernung der Lithographie-Lacke wieder unter
UHV-Bedingungen zu bringen. Es sei noch hinzugefiigt, dass in der Analysenkammer zudem
mehrere Oberflichenempfindliche Charakterisierungsméglichkeiten gegeben waren: Die Beu-
gung niederenergetischer Elektonen (LEED) zur Bestimmung der Kristallinitdt 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 Oberflichen entwickelt. Bei grofiflichigen 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 CuzAu-Quader, erweisen sich jedoch Elektronenstrahl- und Ionenstrahl-
lithographische Verfahren als iiberlegen: Thre Auflosung auf der Submikrometerscala ist nicht
durch die Lichtwellenlinge begrenzt. Des Weiteren werden Masken fiir optolithographische
Zwecke mit elektronen- oder ionenstrahllithographischen Methoden gefertigt.

Das Prinzip der Elektronenstrahllithographie stellt sich wie folgt dar:

Die zu strukturierende Flédche wird mit einem Photolack wohldefinierter Dicke bedeckt, welcher
im Lithographieverfahren beschrieben, d. h. ausgewéhlt 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 Fléche. In einem anschlieenden
Atzprozess dient die Maske als Schutz und wird somit auf die Fliche iibertragen.

Die handelsiiblichen Elektronenstrahllithographie-Geriite 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 abhéingt. Nach Durchlaufen der Beschleunigungs-
spannung, die in der Grdéssenordnung 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.
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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 CuzAu verwendet.

3.2.2 Belichtungsprozess des Fotolackes

Die verwendeten Fotolacke haben in der Regel eine Polymerstruktur. Sie werden in verdiinnter
Losung aufgetragen, wobei die homogene Verteilung der Losung auf der zu strukturierenden
Flache durch ein Schleuderverfahren erreicht wird. Die Probe wird dabei mit definierter Ge-
schwindigkeit um die Oberflichennormale rotiert. Die Vielzahl der in der Lithographie ange-
wandten Lacke ldsst sich in zwei Kategorien einordnen:

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

Das molare Gewicht wird durch Aufbrechen der Kettenmolekiile in den belichteten Gebieten



40

verringert. Bei der anschlieBenden Entwicklung durch ein Losungsmittel werden die leichteren
Molekiile, also die zuvor belichteten Teile des Lackes, herausgelost.

2. Negativlacke: Im Falle von Negativlacken induziert der Elektronenstrahl eine verstérkte
Polymerisation und die Raumvernetzung der Molekiilketten nimmt im belichteten Gebiet zu.
Dadurch kommt es zu einer lokalen Erh6hung des Molekiilgewichtes. In der Entwicklerlésung
erweisen sich hier die belichteten Gebiete als resistent, die iibrigen Gebiete werden abgetragen.
Beide Verfahren sind in Abbildung 3.4 skizziert.
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Abbildung 3.4: Prinzip von Positiv- und Negativlacken: Im Positivlack wird das Polymer durch
den Elektronenstrahl zerstort, wihrend im Negativlack die Ausbildung von Polymeren durch
den Elektronenstrahl induziert wird (aus [1]).

3.3 Verwendete Diffraktometer
3.3.1 Vierkreisdiffraktometer

Ein Vierkreisdiffraktometer besteht aus drei Schrittmotor-gesteuerten Probenkreisen, 6, x und
¢, und einem Schrittmotor gesteuerten Detektorkreis, 26, mit einer Schrittgenauigkeit von bes-
ser als ﬁ Grad. Die Orientierungen der Drehkreise sind wie folgt: 26-Achse parallel §-Achse,
x- und ¢-Achse stehen senkrecht zueinander, wobei die y-Achse senkrecht zur #-Achse steht.

Die schematische Zeichnung eines Vierkreisdiffraktometers der Firma Huber in Abbildung



41

3.5 zeigt nur geringe Einschrinkungen fiir die anzufahrenden Winkelbereiche. Aufgrund von
Einschréinkungen in der Gréfle und dem Gewicht der Probenumgebung kénnen hier jedoch
keine UHV-Kammern montiert werden. Wie aus Abbildung 3.5 zu erkennen ist, ist durch
¢ grundsitzlich eine Rotation der Probe um ihre Oberflichennormale moglich. Dies ist bei
der Suche nach In-Plane-Orientierungen (asymmetrische Reflexe) zur Charakterisierung von

Proben sehr niitzlich.

f Detektor
Primarstrahl

X

Abbildung 3.5: Schematische Abbildung eines Vierkreisdiffraktometers. 6, x und ¢ bezeichnen
die Probenkreise, 20 den Detektorkreis.

3.3.2 Sechskreisdiffraktometer

Bei Sechskreisdiffraktometern liegen wiederum drei Schrittmotorgesteuerte Probenkreise, w, x
und ¢, vor. Desweiteren existieren im Unterschied zum Vierkreisdiffraktometer zwei Schrittmo-
torgesteuerte Detektorkreise, v und d. Zusétzlich dient der ebenfalls motorgesteuerte Kreis «;
zum Einstellen eines konstanten Kippwinkels (Einfallswinkel) fiir das gesamte Diffraktometer.
Die Schrittgenauigkeit ist wiederum besser als ﬁ Grad. Durch «a; werden also alle anderen
Proben- und Detektorkreise mitbewegt. Diese Moglichkeit wird insbesondere in der Streuung
unter streifendem Einfall (“grazing incidence diffraction®) benutzt, um eine Rotation um die
Oberflichennormale durch den Winkel w, der in der Zeichnung in Abbildung 3.6 die grofite
Winkelfreiheit der Probenkreise erlaubt, bei konstant gehaltenem Anstellwinkel a; zu ermégli-
chen. Wird der Probenanstellwinkel, anstelle von «; mit ¢ eingestellt, so stehen Oberflichen-
normale und w-Achse nicht mehr parallel. Beim Suchen nach In-Plane-Impulsiibertréigen bei
asymmetrischen Reflexen der Probe kann dann ohne entsprechende Kompensation nicht mehr
um w rotiert werden. Die Probenkreise ¢ und y werden durch massive Goniometer bewegt. Der
anfahrbare Winkelbereich ist dadurch auf etwa 30° beschriankt, jedoch ermoglicht die dadurch
gegebene Stabilitdt die Montage schwerer UHV-Probenkammern. Aus diesem Grund ist auch

der Radius der oberen Goniometerkreise ¢ und y relativ grof3 gehalten. Der Abstand von der
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Montageplatte der ¢-Wiege zum Drehzentrum betréigt (abhéngig vom Modell) zwischen 17
und 27 cm. Zur Justage des Diffraktometers und der jeweiligen Probe verfiigt das Diffrakto-
meter iiber mehrere motorgesteuerte Translationsschlitten. Es sei angemerkt, dass die beiden

Detektorkreise v und ¢ eine Entkopplung des In-Plane- und Out-of-Plane Impulsiibertrages

W

X J, Primérstrahl

................................................................... 7<G> < )/
Drehzentrum

ermoglichen.

—> ¢

Detektor

Abbildung 3.6: Draufsicht eines vertikal eingebauten Sechskreisdiffraktometers. w, x und ¢
bezeichnen die Probenkreise, & und ~ die Detektorkreise. a; ermdglicht ein FEinstellen eines
konstanten FEinfallswinkels (Rotation des gesamten Diffraktometers).

3.4 Scans im Winkelraum und reziproken Raum bei Rontgendif-

fraktion
3.4.1 Spekulire Scans

Rontgenstreuexperimente kénnen einfach durch das Hilfsmittel des reziproken Raumes be-
schrieben werden. Die fiir die Orientierung im reziproken Raum gewahlten Hauptachsen miissen
nicht notwendigerweise diejenigen des reziproken Kristallgitters sein. Insbesondere bei der
Streuung an Oberflichen oder diinnen Filmen wird als besonders ausgezeichnete Richtung
die Oberflichennormale als z-Achse genommen, die nicht notwendigerweise der z-Achse des
zugrundeliegenden Kristallgitters entspricht. Ein spekuldrer Scan bewegt sich im reziproken
Raum auf einer Normalen zur Probenoberfliche. Fiir Reflexe, die sich auf der vom Ursprung

des reziproken Raumes ausgehenden Oberflichennormalen befinden, ist ein spekuldrer Scan
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identisch mit einem Radialscan. Man spricht dann von spekuldren Reflexen oder von Refle-
xen auf dem spekuliren Pfad. Reflexe, welche weder auf dem spekuldren Pfad noch in der
Ebene der Probenoberfliche liegen, werden als asymmetrische Refleze bezeichnet. Abbildung
3.7 zeigt zwei spekuldre Scans iiber den Reflex CuzAu-(111) und den asymmetrischen Reflex
CuzAu-(110) im Falle eines diinnen CuzAu-(111)-Films (vergleiche Abbildung 2.8). Zusitzlich
ist die Geometrie des Scans im Winkelraum gezeigt: Die Probennormale liegt in der durch den
Einfallsvektor EZ des Primérstrahls und den Vektor Ef des gestreuten Strahls aufgespannten
Streuebene. Der Winkel 6 zwischen /2:; und der Probenoberfliche und der Winkel 20 zwischen

k; und & ¢ werden in Schrittweiten im Verhéltnis 1:2 variiert, d. h. gescannt.

A [111] B

—-»

L q Detektor
(110) irlmarstrahl l; —/-\/
k; 0 0

(11-1) R .. 26/

[1-2]

(111)

o@e-

(000)

Abbildung 3.7: A: Spekulire Scans dber die CugAu-Reflexe (111) und (110) eines dinnen
(111)-CuzAw -Films. B: Im Winkelraum wird ein solcher Scan durch gekoppeltes Bewegen
des Probenanstellwinkels 6 und des Detektorwinkels 260 im Verhdiltnis 1:2 realisiert, wenn ein
Sechskreisdiffraktometer verwendet wird.

Fiir spekuliare Reflexe 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 Reflexe ist dies in einfacher Weise nur bei Sechskreisdiffraktometern moglich,
da In-Plane- und Out-of-Plane- Impulsiibertréige separat gescannt werden konnen. Bei Vier-
kreisgeometrien miissen in diesem Fall mehr als zwei Achsen kombiniert werden, was eine
Kenntnis mindestens zweier Reflexe beziiglich ihrer Lage und Indizierung im reziproken Raum
vorraussetzt. Zusétzlich muss die Ansteuerungssoftware des Diffraktometers diese Moglichkeit
beinhalten. Die Lange des Impulsiibertrages | ¢'| ldsst sich durch Betrachtung von Abbildung
3.7 leicht berechnen:

Aus

=

sinf =

l

folgt mit Gleichung (2.7)
4msin 6

A

| §|=2| k| sing = (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 Reflexes durch Bewegung der Probenachsen x und
¢ in die Streuebene gedreht (siehe Abbildung 3.5). Der Scan wird dann mit der dritten Pro-
benachse, # und der Detektorachse im Verhéltnis 1:2 durchgefiihrt. Prinzipiell lésst sich ein
Radial Scan auf diese Art auch in der Sechskreisgeometrie verwirklichen. Die meisten Sechs-
kreisdiffraktometer, welche u.a. fiir die Aufnahme volumindser und schwerer Probenkammern
gebaut sind, sind dadurch im fahrbaren Winkelbereich fiir einige Probenkreise eingeschrinkt.
Dies hat zur Folge, dass bei radialen Scans in der Regel mehr als zwei Achsen bewegt werden
miissen. Zwei radiale Scans iiber die CuzAu-Reflexe (111) und (110) sind in Abbildung 3.8
gezeigt. Der Impulsiibertrag berechnet sich analog zu Gleichung (3.2) unter Beriicksichtigung
der entsprechenden Winkel.

[111]

(111)

(110)

(11-1)

~o@eo-

(000) (112]

Abbildung 3.8: Radiale Scans iber die CuzAu-Reflexe (111) und (110) eines dinnen CugAu-

(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 Impulsiibertrag stets paral-
lel zur Probenoberfléche ist. Es sei angemerkt, dass diese manchmal auch als Transversalscans
bezeichnet werden. Bei Sechkreisdiffraktometern konnen diese Scans analog zu den spekuldren
Scans mit zwei kombinierten Motoren durchgefiihrt werden, da der In-Plane- und Out-of-Plane
Impulsiibertrag durch die Bauart des Diffraktometers entkoppelt werden kann. Im Falle des
In-Plane Scans stehen die verwendeten Achsen von Probe und Detektorarm senkrecht zu den
beim spekulédren Scan verwendeten. Da bei Vierkreisdiffraktometern keine zweite Detektorach-
se existiert, welche senkrecht zur ersten steht, konnen i. a. keine zwei-Motoren In-Plane-Scans
gefahren werden. Zwei In-Plane Scans iiber die CugAu-Reflexe (111) und (110) sowie eine

Draufsicht der Messgeometrie ist in Abbildung 3.9 gezeigt. Der In-Plane Impulsiibertrag eines
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solchen Scans ergibt sich wie in Gleichung (3.2), wobei 6;, und 26;, den Anstellwinkel der

Probe bzw. den Streuwinkel des Detektorarms in der Ebene der Probenoberfliche bedeuten:

5 = . 47T sin 91
| @ |ip=2| ks | sinb;, = %. (3.3)
A 111] B
Detektor
(111) rq K -

Primérstrahl

] - 291
% (110) ki &/ D
(11_1) Lel_p ---------
In-Plang

co@eo-

$ (000 [11-2]

Abbildung 3.9: A: In-Plane Scans dber die CuzAu-Reflexe (111) und (110) eines dinnen
(111)-Films. Pfeile kennzeichnen die Scanrichtungen. B: Realisierung eines In-Plane-Scans
im Winkelraum als Draufsicht bei Verwendung eines Sechskreisdiffraktometers. 0;, und 26,
bedeuten die In-Plane Anstellwinkel der Probe bzw. des Detektorarms, welche im Falle eines
In-Plane Scans bewegt werden. Die konstant gehaltenen Winkel fiir einen konstanten Out-of-
Plane (spekuliren) Impulsibertrag aus Abbildung 3.7 sind in dieser schematischen Darstellung
nicht gezeigt.

Bei spekuléren Reflexen konnen In-Plane Scans in erster Niherung auch als Rocking-Scans (sie-

he Kapitel 3.4.4) gefahren werden. Dies ist insbesondere auch in Vierkreisgeometrie moglich.

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 spekulérer
Geometrie behandelt werden, bei dem um eine Probenachse senkrecht zur Streuebene gedreht
wird, wie in Abbildung 3.10 gezeigt. Dadurch wird der spekuléire Pfad verlassen, da der Win-
kel 0; = 6 = A@ zwischen einfallendem Wellenvektor k; und der Probenoberfliche ungleich
dem Winkel 0; = 6 £ Af zwischen gestreutem Wellenvektor Ef und der Probenoberfliche
wird. Dies hat zur Folge, dass die Probenoberfliche aus ihrer senkrechten Lage zum Vektor
des Impulsiibertrages ¢ 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 Probenoberfliche und z stets die Richtung der Oberflichennormalen. Gestrichelt
eingezeichnet ist die verkippte Oberflichennormale 7. Durch trigonometrische Betrachtungen
lassen sich dann die In-Plane Komponente ¢, sowie die spekuldre Komponente ¢, des Streu-
vektors ¢ ausdriicken. Dabei verwendet man k als Betrag fiir die Wellenvektoren k; und l;f,

der bei elastischer Streuung fiir beide gleich ist. k und ky, ., sind die x(z)-Komponenten

Zz(z)

dieser Welllenvektoren. 26 ist der konstant gehaltene Streuwinkel zwischen IZZ und Ef. Es folgt

daraus fiir ¢,
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= k [cos (22—6 — AQ) — CoS (22—6 + AH)]

= k lcos 22—6 cos Af + sin %9 sin A@ — <cos %9 cos Af — sin %9 sin AG)]
20
= 2ksin ) sin A, (3.4)
und analog fiir ¢,

20
¢, = 2k sin — cos Af. (3.5)

A B
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Detektor
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Abbildung 3.10: A: Rocking Scan dber den spekuldren CuzAu-(111) Reflex eines dinnen
CuzAu-(111)-Films. B: Messgeometrie fiir die zur Streuebene senkrechte Rocking-Achse. Der
Streuvektor ¢ bleibt konstant, wihrend die Oberflichennormale gedreht wird.
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3.5 Messplitze der durchgefiihrten Rontgen-Streuexperimente
3.5.1 Die flussoptimierte Kobalt-Stehanode

Zur Charakterisierung diinner epitaktischer Filme beziiglich ihrer Schichtdicke, Kristallqua-
litdt und Ordnung steht in der Abteilung Dosch im Max-Planck-Institut fiir Metallforschung in
Stuttgart eine flussoptimierte Kobalt-Stehanode mit einem Huber-Vierkreisdiffraktometer (sie-
he Kapitel 3.3) zur Verfiigung. Zur Flussoptimierung sind die Strahlwege mdglichst kurz gehal-
ten, um Strahlverluste wegender Luftabsorption und der intrinsischen Strahldivergenz konven-
tioneller Rontgenrohren zu minimieren. Des Weiteren wird auf gute Auflésungseigenschaften
senkrecht zur Streuebene weitgehend verzichtet: Die Detektorblende ist in vertikaler Richtung
stets auf 10 mm gedffnet. Die horizontale Detektorblenden6ffnung betrégt typischerweise 0,5-
1,0 mm. Der Highly Orientated Pyrolythic Graphite (HOPG) (0002)-Graphitmonochromator
erlaubt keine Trennung der K,,- und K,,- Anteile der charakteristischen Rontgenstrahlung.
Als gewichtete mittlere Wellenlinge kann der Wert A=1.79021 A verwendet werden. Eine sche-
matische Zeichnung des Strahlenganges und der verwendeten Blenden ist in Abbildung 3.11
dargestellt.

()

= A4
3

Abbildung 3.11: Die flussoptimierte Kobalt-Stehanode. 1. Kobalt-Stehanode mit Punktfokus-
orientierung; 2. Austretende Rontgenstrahlen des Brems- und charakteristischen Spektrums;
3. Graphit Monochromator (HOPG-(0002)); 4. Monochromatisches Spektrum aus den Lini-
en K, und K,,; 5. Kaptonfolie mit Nal-Monitorzihler ; 6. Fingangsblende; 7. Probe auf
Huber-Vierkreisdiffraktometer, montiert auf einem Goniometerkopf; 8. Detektorblende; 9. Nal-
Detektor.

Eine Fotographie der Anlage ist in Abbildung 3.12 A zu sehen. Vergrofiert ist eine 10x10
mm? grofie Probe auf einem Goniometerkopf in Abbildung 3.12 B gezeigt. Damit konnte die

Probennormale mit Hilfe eines Lasers in der Streuebene des Diffraktometers justiert werden.



Abbildung 3.12: A: Fotographie des Huber-Vierkreisdiffraktometers, 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 nichtmafistabsgetreu skizziert. Zur Monochromatisierung
der Strahlung dient ein Si-(111)-Doppelkristallmonochromator. Die eingezeichnete Tonisations-
kammer dient zur Normalisierung der Messdaten sowie der Stabilisierung des Strahls iiber eine
elektronische Riickkopplung zum Kippwinkel des ersten Monochromatorkristalls. Eine Norma-
lisierung der Daten auf die Eingangsintensitét ist bei Synchrotronmessungen unerlésslich, da
eine Anderung der Primirstrahl-Intensitit aufgrund des Intensititszerfalls des Elektronen-
bzw. Positronenstrahls auftritt. Die Fokussierung des Strahls vor dem Monochromator erhcht
seine Parallelitdt am Probenort im Vergleich zu einer Fokussierung nach dem Monochromator.
Bemerkenswert ist die starke Anisotropie der Strahldivergenz: Der in der Speicherringebene
fokussierte Strahlficher des Ablenkmagneten besitzt in dieser Richtung eine relativ hohe Di-
vergenz. In Richtung der Ringnormalen ist die Divergenz aufgrund des intrinsisch kleinen
Offnungswinkels der Synchrotronstrahlung jedoch sehr gering. Fiir Diffraktionsexperimente
steht an dieser Beamline ein vertikal eingebautes Sechskreisdiffraktometer der Firma Risg zur
Verfiigung. Es gleicht dem in Kapitel 3.3 vorgestellten Sechskreisdiffraktometer. Ein energie-

auflosender Rontec-Detektor erlaubte die Eleminierung von Fluoreszenz.

6

Abbildung 3.13: Die Beamline C1 am HASYLAB. 1. Positronenspeichering DORIS III; 2.
Synchrotronstrahlungsficher des Ablenkmagneten (weiffes Spektrum); 3. Horizontal fokussie-
render Spiegel; 4. Doppelkristallmonochromator (Si-(111)); 5. Eingangsblenden; 6. Ionisa-

tionskammer zur Messung der Fingangsintensitit; 7. Probe auf Risg-Sechskreisdiffraktometer;
8. Detektorblenden und Detektor.

3.5.3 Die HASYLAB Beamline W1

An der Wiggler-Beamline W1 des HASYLAB liegt die Intensitdt des Eingangsstrahls et-

wa eine Groflenordnung iiber der des Ablenkmagneten an der Beamline C1. Ein Si-(111)-



20

Doppelkristallmonochromator erlaubte eine Monochromatisierung des Primérstrahls. Zur Dop-
pelfokussierung ist nach dem Monochromator ein Toroidaler Spiegel angebracht. Die Stabili-
sierung der Eingangsintensitéit erfolgt wie an C1 iiber eine elektronische Riickkopplung einer
Ionisationskammer auf den ersten Monochromatorkristall. Die Normierung der Messdaten auf
die Intensitdt des Eingangssignals kann jedoch im Gegensatz zur Beamline C1 nur auf eine
Ionisationskammer erfolgen, die vor dem letzten Blendenpaar vor der Probe angebracht ist.
Fiir Streuexperimente ist die Beamline W1 mit einem Risg-Sechkreisdiffraktometer ausge-
stattet. Ein Nal-Szintillationszdhler steht zur Detektion der gestreuten Rontgenstrahlung zur

Verfiigung. Abbildung 3.14 zeigt den schematischen Aufbau der Beamline W1.
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Abbildung 3.14: Die Beamline W1 am HASYLAB. 1. Positronenspeichering DORIS; 2. Wigg-
ler; 3. Synchrotronstrahlung (weifles Spektrum); 4. Doppelkristallmonochromator (Si-(111));
5. Goldbedampfter, doppelfokussierender Spiegel; 6. Ionisationskammer zur Messung der Fin-

gangsintensitit; 7. Eingangsblende 8. Probe auf Risg-Sechskreisdiffraktometer; 9. Detektor-
blenden und Detektor.

3.5.4 Die ESRF Beamline ID01

Die Undulatorbeamline TD01 an der ESRF in Grenoble war wihrend unserer Messzeit eine
flussoptimierte Beamline, welche mit einem sagittal fokussierenden Si-(311)-Doppelkristallmo-
nochromator ausgestattet war. Dadurch geht die fiir Undulatoren an Synchrotrons der dritten
Generation {ibliche hohe transversale Kohirenz zugunsten eines erhéhten Flusses am Proben-
ort teilweise verloren. Wie in Abbildung 3.15 gezeigt, soll durch die Anbringung von Spiegeln
vor und nach dem Monochromator die Prisenz von héheren Harmonischen, welche den Mo-
nochromator passieren, unterdriickt werden, da der kritische Winkel stark mit der Energie
der Strahlung abfillt (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 grofle transversale Kohirenzlinge bedeutet. Diese Divergenz wird auflerdem durch den
Abstand Quelle(Undulator)-Probe von 48 m minimiert. Die Hochprézisions-Blende vor der
Probe erlaubte wohldefinierte Offnungsweiten im Mikrometerbereich. Aufgrund des geringen
verbleibenden lonisationsvermégens bei minimaler Blendendffnung und zur Verbesserung der

Kohérenz am Probenort ist die Ionisationskammer zur Messung der Eingangsintensitit vor



ol

dem letzten Blendenpaar angebracht. Das hier vorhandene Diffraktometer war mit der fiir die
Messungen in dieser Arbeit notwendigen UHV-Kammer nicht kompatibel. Deshalb wurde fiir
diese Messungen eigens ein Fiinfkreisdiffraktometer in horizontaler Geometrie aufgebaut. Es
entspricht dem in Kapitel 3.3 vorgestellten Sechskreisdiffraktometer ohne die Moglichkeit der

Drehung um «;.

4 6 718

Abbildung 3.15: Die Beamline ID01 an der ESRF. 1. Elektronensynchrotron; 2. Undulator;
3. 1. Spiegel; 4. Horizontal fokussierender Doppelkristallmonochromator (Si-(311), stickstoff-
gekihlt); 5. 2. Spiegel; 6. Doppelblende im Abstand von 7 m; 7. Tonisationskammer zur Mes-
sung der Eingangsintensitit; 8. Prdzisionsblende zur Einstellung von Strahlgréfien mit Mikro-
metergenauigkeit (“Pinhole); 9. Probe auf Finfkreisdiffraktometer; 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 iiblichen Diffraktometern der Hersteller Huber und Risg kompatible, transporta-
ble UHV-Kammer, wie in Abbildung 3.16 gezeigt, eingebracht und permanent unter UHV-
Bedingungen gehalten. Die Hohe des Berylliumfensters der Kammer, welches die Streuexpe-
rimente unter UHV-Bedingungen ermdoglichte, begrenzte den Out-of-Plane-Streuwinkel 26 zu
etwa 40°, wie in Abbildung 3.16 eingezeichnet. Bei der Wahl der Energie der Synchrotronstrah-
lung musste diese Einschrankung beriicksichtigt werden. Bei einem spéiteren Streuexperiment
in Grenoble konnte diese Kammer jedoch aufgrund von Einschrinkungen in der Bewegungsfrei-
heit des Diffraktometers nicht mehr verwendet werden. Die Kammer wurde deshalb umgebaut.
Bei der neuen Kammer wurde anstelle eines Berylliumfensters ein Berylliumdom verwendet,
der keine besonderen Einschriankungen auf die Streugeometrie zur Folge hatte. Beide Kam-
mern sind in Abbildung 3.16 schematisch gezeichnet. Die Probenstationen in den Kammern
besaflen einen eingebauten Tantaldrahtheizer. Die Probe selbst war mit Tantaldraht auf einem
modifizierten Molybdénblock der Firma Riber befestigt, der mit einem Bajonettverschluss auf
der Probenstation eingerastet war. Durch einen Federmechanismus wurde ein Thermoelement
an die Riickseite des Molybdédnblockes gedriickt. Zur Vermeidung von mechanischer Bela-
stung wie auch zur thermischen Abschirmung des Heizers wurde das Thermoelement durch

eine Keramikhiilse geschiitzt. Aulerdem wurde die Stromversorgung der Heizung sowie das
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Thermoelement {iber eine UHV-kompatible Durchfiihrung an eine elektronische Kontrollein-
heit, bestehend aus einer Stromversorgung und einem Temperaturregler der Firma Eurotherm,
angeschlossen. Eine Fotographie einer Probe auf einem Molybdénblock ist in Abbildung 3.17
A gezeigt und die einer heizbaren Probenstation in Abbildung 3.17 B.

20° \/ 20° B /’\\
| | | |

Abbildung 3.16: Die in den Streuerperimenten verwendeten UHV-Kammern in der Seiten-
ansicht. A: Das zylindrische Berylliumfenster erlaubt jedoch nur einen auf 20° beschrinkten
Winkelbereich der ein- und austretenden Rdéntgenstrahlung. B: Die Kammer wurde mit einem
Berylliumdom ausgestattet, was eine griofsere Winkelfreiheit ermdglicht. Im Vordergrund sind
die Durchfihrungen fir das Thermoelement und der Spannungsversorgung der Heizung darge-
stellt. Beide Kammern besitzen an den Seiten Ionengetterpumpen. Die Kammer in A besitzt
gegeniiber der Kammer in B den Vorteil, dass sie an die MBE-Anlage angeflanscht werden
kann und somit einen Probentransfer unter UHV-Bedingungen ermdglicht.
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Abbildung 3.17: A: Fotographie einer 10 mm x 10 mm grofien Probe auf einem Molybddinblock.
Die Befestigung erfolgt mit Tantaldraht. B: Fotographie einer heizbaren Probenstation. Ein
Bajonettverschluss erlaubt das Einrasten des Molybdédnblockes. Im Zentrum des Heizers kann
man das mit einer Keramikhiilse umgebene Thermoelement erkennen.
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4 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion

In dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Wege eingeschlagen, um bin&re Nanostrukturen

herzustellen.

1. Basierend auf einem Selbstorganisationsprozess. In einem ersten Schritt werden Gold-
partikel auf einem Niobfilm abgeschieden (Mizellenmethode), wihrend in einem zweiten
Schritt eine binédre Legierung in den Goldpartikeln erzeugt wird. Die Ausbildung einer

bindren Legierung in Nanopartikeln wurde in dieser Arbeit erstmals untersucht.

2. Ein lithographischer Strukturierungs-Prozess. Hier sollte ein durch Molekularstrahlepi-
taxie hergestellter diinner hochqualitativer CuzAu-Film mit lithographischen Methoden
strukturiert werden. Die Auflésungsbegrenzung der Lithographie (Fotolackauflésung und
Elektronenstrahlgréfie) sowie die erforderliche Probengrofie waren hier die Hauptproble-

me.

In den folgenden Kapiteln werden die Herstellungsmethoden der Nano-Proben besprochen,
sofern sie nicht bereits in Kapitel 3 erklart wurden. Schwerpunkt der daran anschlieenden
Kapitel ist die strukturelle und temperaturabhéingige Untersuchung der bindren Nanostruk-
turen mit verschiedenen experimentellen Methoden, insbesondere der Réntgenstreumethoden.

Dabei wird ein Modell vorgestellt werden, welches die experimentellen Daten gut erklért.

4.1 Herstellung von biniren metallischen Nanostrukturen auf der

Basis eines Selbstorganisationsprozesses

4.1.1 Abscheidung von Gold-Nanopartikeln auf der Probe MBE159

Als erster Schritt zur Herstellung von bindren Nanostrukturen wurde ein von Spatz et al.
[52][53][54] entwickelter Selbstorganisationsprozess gewihlt, in dem Gold-Nanopartikel auf
Oberflichen abgeschieden werden. Diese Methode erlaubte eine relativ schnelle Herstellung
grofiflichig bedeckter Proben, was fiir Diffraktionsexperimente eine grofie 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 tensidihnliches Trigermolekiil mit einem hydrophoben und einem
hydrophilen Ende ist in einem unpolaren Losungsmittel geldst. Diesem Lésungsmittel wird ein
Goldsalz hinzugegeben, welches fiir sich selbst im unpolaren Losungsmittel praktisch unléslich
ist. Das Goldsalz wird jedoch an das polare Ende des Trigermolekiils gebunden. Wie Tenside
haben auch diese Molekiile die Eigenschaft, Mizellen zu bilden. Der lipophile, also hydrophobe,
Teil des Molekiils bevorzugt dabei eine Umgebung im unpolaren Losungsmittel, wihrend sich

die polaren Kopfe der Molekiile aneinander lagern. Im Kern einer solchen Mizelle befindet sich



also eine durch die Anzahl der Molekiile definierte Menge Goldsalz. Wieviele Molekiile wie-
derum an der Bildung einer Mizelle beteiligt sind, hingt vom Design des Triagermolekiils ab.
Wird nun ein Substrat in diese Losung getaucht und langsam herausgezogen, lagert sich auf
seiner Oberfliche eine monomizellare Schicht ab. Nach dem Verdampfen des Losungsmittels
werden die organischen Tragermolekiile in einem Sauerstoffplasma verascht. Dieser Plasma-
prozess dient gleichzeitig der Reduktion des Goldsalzes und es verbleiben Goldpartikel auf der
Oberfliche. Thre Grofle und ihr Abstand sind durch das Design des Trigermolekiils steuerbar.
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Der Herstellungsprozess ist in Abbildung 4.1 skizziert.

Abbildung 4.1: Herstellung von selbstorganisierten Goldpartikeln: Der chemische Prozess der
Mizellenbildung durch tensiddhnliche Trdgermolekiile ermdglicht eine “Steuverung® der Par-

tikelgrifie. Die Beseitigung des Tragermolekiils erfolgt durch ein Sauerstoffplasma (Bild aus

[52]).
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In unserem Fall erfolgte die Abscheidung der Goldpartikel auf einen diinnen epitaktisch herge-
stellten Niob-(110)-Film auf einem Al,03-(1120)-Substrat. DieAbscheidung der Goldpartikel
erfolgte in der Gruppe P. Ziemann von der Universitit Ulm. Die dichtest mogliche Flichenbe-
legung auf der Substratoberfliche durch die runden Mizellen fiihrt 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 Regelméfligkeit 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 Grofle keine verlafiliche

Grofleninformation in lateraler Richtung aufgrund der AFM-Spitzengrofie enthélt.

B
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Abbildung 4.2: A: AFM Aufnahme der nahezu monodispers gebildeten Goldpartikel auf dem
Niobfilm MBE159. B: Fouriertransformierte von A (Bilder von J. Fisenmenger, Universitit
Ulm). Erkennbar ist der regelmdfige Abstand zum ndchsten Nachbar sowie andeutungsweise
die hexagonale Symmetrie, hervorgerufen u. a. durch die dichtest mdgliche Flachenbelegung.

4.1.2 Charakterisierung der Goldpartikel

In einem ersten Synchrotron-Streuexperiment mit harter Rontgenstrahlung an der C1-Beamline
des HASYLAB in Hamburg (siehe Kapitel 3.5) sollten die kristalline Struktur, Gréfle und
Kristallorientierung der Goldpartikel bestimmt werden. Nachdem eine vorbereitende Messung
in spekulérer Geometrie (siehe Kapitel 3.4) an einer hauseigenen Co-Stehanode keine Inten-
sitdt an der Goldposition zeigte, lag bereits die Vermutung nahe, dass die Gold-Nanopartikel
keine ausgeprigte kristalline Vorzugsrichtung besitzen. Ursache dafiir kann eine Oxidation
der Nioboberfliche sein, die dann keine epitaktische Beziehung der Goldpartikel mit der Nb-
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Oberfliche zuldsst. Da die Probe einen Monat an Luft aufbewahrt wurde und im Herstel-
lungsverfahren der Nanopartikel einem Sauerstoffplasma ausgesetzt war, war natiirlich mit
der Bildung einer Oxidationsschicht zu rechnen [55]. In einer Reflektivitdtsmessung, die in

Abbildung 4.3 gezeigt ist, konnte dies bestétigt werden.

b —— Reflekiivitst von MBE159 |
. — Fit

Intensitat [bel. Einh.]

Abbildung 4.3: Refiektivitatskurve der Probe MBE159, gemessen an der Beamline C1 des
HASYL{lB. Erkennbar sind die Schichtdickenoszillationen des 424 A dicken Niobfilms und
der 45 A dicken Ozidschicht, welche aus der Anpassung der Daten extrahiert werden kénnen.

Abbildung 4.3 zeigt die aufgenommene Reflektivitatskurve 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 fiir den Nb-Film und 45 A fiir die
Oxidschicht mittels dem Fitprogramm Bocfit ermittelt werden konnen. Es sei angemerkt, dass
Bocfit auf dem Parratformalismus beruht [56]. Uber die Ausbildung einer NbO-Schicht dieser
Dicke bei Oxidation an Luft wird speziell fiir das hier vorliegende System eines Nb-(110)-Films
auf einem AlyO3-(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 spekuldren
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 Intensitéit des Nb-(110)-
Ausléufers wiirde dabei weit {iber der Intensitét des Au-(111)-Reflexes liegen. Die aufieror-

dentlich geringe Intensitéit des Au-(200) Reflexes mit 0,5 Z&hlereignissen pro Sekunde, wovon
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0,4 Zahlereignisse als Untergrund vorhanden waren, bestitigte die Vermutung einer Pulver-
verteilung der Kristallorientierungen. Abbildung 4.4 A zeigt den Au-(200)-Peak aufgenommen
in spekuldrer Messgeometrie. Um Storungen durch den Niobreflex auf dem spekuldren Pfad zu
vermeiden, wurde deshalb in der Geometrie des streifenden Einfalls am kritischen Winkel des
Niobfilms gemessen. Nach Einstellung des Winkels der Probenoberfliche zum Primérstrahl in
Out-of-Plane-Richtung («;) wurden die Scans der Au-Reflexe nur durch Bewegung des De-
tektors aufgenommen. Dies geschah unter der Annahme einer pulverartigen Verteilung der
Kristallorientierungen der Nanopartikel, wie bereits erwidhnt. Abbildung 4.5 zeigt die Geome-
trie des streifenden Einfalls. Die horizontale Scanrichtung des Detektors ist als gepunkteter
Pfeil dargestellt.
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Abbildung 4.4: Die gemessenen Refleze der Gold-Partikel: A: Au-(111) und B: Au-(200). Aus
der Breite der Reflexe kann die kristalline Griofie abgschdtzt werden. Als senkrechte Linien
sind die Positionen eingezeichnet, die man fir die Volumengitterkonstante von Gold erwartet.

Trotz des geringen Untergrundes der Messung unter streifendem Einfall waren die gestreuten
Intensititen schwer auszumachen. Aufgrund der schlechten Strahlausnutzung bei sehr kleinen
Winkeln konnte nur der Au-(111)-Reflex mit einer Intensitét von nur 0,2 Zihlereignisse je
Sekunde vermessen werden, wovon allerdings nur 0,1 als Untergrund vorhanden waren. Dies
ist in Abbildung 4.4 B gezeigt. Die Intensitit des Au-(200)-Peaks in dieser Geometrie war
jedoch zu schwach, um gemessen zu werden.

Aus den gemessenen Breiten der Peaks konnte die jeweilige Partikelgrofie gemafi Gleichung
(2.16), unter Vernachlissigung von Verzerrungseffekten, abgeschétzt werden. Demzufolge liegt
eine kristalline Goldpartikelgrofie von 120 A parallel zur Oberfliche und 170 A senkrecht dazu
vor. Dies lédsst nicht notwendigerweise eine Aussage iiber die tatsdchliche Form und Grofie
der Nanopartikel zu, da hierdurch nur die Grofle der Mosaikblocke gegeben ist. Es ist jedoch
leicht vorstellbar, dass ein Nanopartikel aus nur einem Mosaikblock besteht. Die aus der AFM-
Aufnahme in Abbildung 4.2 abschétzbare Partikelgréfie ist auch von dieser Groflenordnung.
Abbildung 4.4 zeigt die gemessenen Streusignale, welche aufgrund ihrer Position als die Au-
(200)- und Au-(111)-Reflexe gesehen werden. Zusétzlich ist als senkrechte Linie die Position
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eingezeichnet, die sich aus der Volumengitterkonstante von 4.08 A fiir Gold errechnet.

Reflektierter
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Abbildung 4.5: Charakterisierung der Gold-Nanopartikel. Die Messung der pulverartigen Ver-
teilung der Nanopartikel wurde unter streifendem Einfall durchgefiihrt, 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 unvollstindige Reduktion des Goldsalzes auftreten konnen. Als einzigem Ein-
fluss widerspricht dieser Vermutung jedoch die Anisotropie der Peak-Verschiebung: Die in
der horizontalen Geometrie vermessenen Partikel weisen gegeniiber dem Volumenkristall eine
komprimierte Gitterkonstante auf, wohingegen sich fiir die auf dem spekulidren Pfad gemes-
senen Partikel eine Dehnung der Gitterkonstante ergibt. Wahrscheinlich ist deshalb auch eine
Storung der Symmetrie der Richtungen parallel und senkrecht zur Oberfliche des Niobfilms
durch den Einfluss der Nioboberfliche mafigeblich. Entlang der Oberfliche erfahren die Nano-
kristalle eine Beeinflussung durch die Potentiallandschaft des Nioboxids. Quantifizieren lésst
sich bei der geringen Anzahl gemessener Peaks und deren Qualitdt jedoch keine der beiden

Vermutungen.

4.1.3 Herstellung einer biniren Legierung in den kristallinen Gold-Nanopartikeln

Aufgrund der Erfahrungen mit dem epitaktischen System CugAu-(111) auf Nb-(110) auf
Al,03-(1120) (siehe Kapitel 4.2.1) wurden die Goldpartikel auf Nb-(110) abgeschieden, da
wir uns erhofften, es konne nach dem Aufwachsen einer entsprechenden Menge Kupfer und
einem Temperprozess eine CuzAu-Legierung in den Goldpartikeln ausgebildet werden. Nach
der Charakterisierung der Goldpartikel wurde eine der Grofle 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 anschlieenden Temperprozess von 8 Stunden Dauer

bei 450°C sollten zwei Dinge erreicht werden:

1. Diffusion sollte ein teilweises “Aufsaugen“ des Kupfers in die Gold-Nanopartikel bewir-

ken und die Bildung einer bindren Legierung in den Partikeln ermdéglichen.
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2. Eine Ausbildung einer bevorzugten Kristallorientierung der Nanopartikel sollte aufgrund
der epitaktischen Beziehung zwischen Nb-(110) und CuzAu-(111) (siehe Kapitel 4.2.2)

erfolgen.

Interdiffusion Nb- Oxid-Schicht

440 A

ALOs-(11-20)

450°C,8h
6‘ Molybdéan
363 \ Proben-

(U halter

Abbildung 4.6: Nach dem Aufdampfen einer Kupferschicht ermdglicht ein Temperprozess die
Bildung einer bindren Legierung in den Nanopartikeln. Bei der Berechnung der Kupfermenge
wurde berticksichtigt, dass nur ein Teil des Kupfers in die Goldpartikel diffundiert.

4.1.4 Charakterisierung der hergestellten bindren 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 spekuldren Pfad stellte sich jedoch heraus, dass die
gewiinschte Vorzugsorientierung sich nicht eingestellt hatte. Eine Messung unter streifendem
Einfall, wie bei der Charakterisierung der Goldpartikel, brachte ebenfalls keine ausreichen-
den Intensitdten der Legierungsreflexe. Die Streugeometrie wurde deshalb gedndert, um die
Strahlausnutzung zu optimieren: Der Anstellwinkel der Probe zum Primérstrahl wurde auf 4°
erhoht, damit die Probe mdoglichst viel Strahl “sieht*. Die Messungen wurden dann wieder als
Pulvermessungen in horizontalen- und vertikalen Detektorscans durchgefiihrt. Dabei wurden
mehrere Peaks gefunden, denen Legierungen aus Kupfer und Gold unterschiedlicher Stochio-
metrie zugeordnet werden kénnen. Am stérksten (in beiden Scangeometrien) war ein Reflex,
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 ndherungsweise kubischen Cu-
Au-Legierung entspricht dies dem (111)-Netzebenenabstand fiir eine kubische Gitterkonstante
von 3,86 A bzw. 3,98 A. Dies lisst vermuten, dass die Stéchiometrie dieser Legierung zwischen
CuAu und CuAug liegt. Aus den Peakbreiten berechnet sich eine Partikelgréfie in vertikaler
Geometrie von etwa 450 A sowie in horizontaler Geometrie von 760 A. Die wesentlich hohe-

re Intensitdt in der horizontalen Geometrie zeigt, dass keine perfekte Pulververteilung mehr
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vorliegt. Abbildung 4.7 zeigt diesen intensiven Reflex fiir beide Scangeometrien (man beachte

das Signal-zu-Untergrund-Verhiltnis fiir beide Messgeometrien).
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Abbildung 4.7: Aufgenommene Pulverpeaks einer Cu-Au-Legierung. A: vertikaler Detektor-
scan. B: horizontaler Detektorscan. Der Unterschied in der Intensitit von A und B zeigt, dass
eine Vorzugsorientierung der Kristallite vorliegt.

Sowohl der Unterschied in der Intensitét als auch der Unterschied des Netzebenenabstandes
lassen den Schluss zu, dass beide Peaks von unterschiedlichen Kristalliten herriihren. Diese
Kristallite kénnen leicht unterschiedliche Stochiometrie besitzen und haben unterschiedliche
Vorzugsorientierungen. Diese Interpretation lisst den Effekt von Gitterverzerrungen jedoch
unberiicksichtigt.

Aufler diesen Peaks wurden in der horizontalen Geometrie zwei weitere gefunden, die sich
aufgrund ihrer Positionen reinem Gold, also Au-(111), und der Legierung CugAu (ebenfalls

dem (111)-Reflex) zuordnen lassen; diese sind in Abbildung 4.8 gezeigt.
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Abbildung 4.8: In horizontalem Detektorscan aufgenommene Pulverpeaks. A: Au-(111)-Reflex
mit einer Partikelgrifie von 100 A. B: Cu-Au-(111)-Reflex nahe der Stéchiometrie von CuzAu.

Die PartikelgroBen 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 (a 4,=4,08
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A) ab. In Abbildung 4.8 ist die Position fiir die Volumengitterkonstante von Gold als senkrechte
Linie eingezeichnet. Die errechnete kubische Gitterkonstante fiir den CuzAu-(111)-Reflex von

3,73 A entspricht relativ genau der fiir diinne Filme dieser Stochiometrie gemessenen von 3,74
A (siche Kapitel 4.2.4) [42].

4.1.5 Strukturelle Interpretation der vermessenen Legierungsreflexe

Wie bereits vermutet, liegt nach dem Temperprozess keine perfekte Pulververteilung der Na-
nokristallite mehr vor. Die erhoffte [111]-Orientierung in spekuldrer Richtung hat ebenfalls
nicht stattgefunden. Bemerkenswert ist jedoch die Tatsache, dass keine Peaks der Gitterkon-
stante von Kupfer (a(;u:3,61A) 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 besaflen. Die Grofle
dieser Kristallite liegt in der Groflenordnung des Abstandes der Goldpartikel nach dem Ab-
scheidungsprozess, welcher aus dem AFM zu etwa 1100 A bestimmt werden kann. Dies lisst
die Interpretation zu, dass eine vollstéindige Interdiffusion 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 benttigte Menge aus der im Streuexperiment er-
mittelten kristallinen Grofle der Goldpartikel berechnet wurde. Vermutlich waren diese nicht
vollsténdig kristallin oder bestanden z. T. aus mehreren Mosaikblocken. Deshalb ergibt sich
die Stochiometrie der entstandenen Legierung zu einem hoheren Goldgehalt als vorgesehen.

Abbildung 4.9 zeigt eine STM-Aufnahme sowie eine schemenhafte Interpretationsmoglichkeit

der Realraumstruktur.

Cu-Au-Legierungen
unterschiedlicher Stochiometrien

4

Nb,O(15-(110)

ALO;-(11-20)

die Gold-Nanopartikel. Die rdumlich klar getrennten Partikel aus Abbildung 4.2 scheinen ver-
schwunden. B: Schematische Interpretationsmdoglichkeit der Realraumstruktur: Im Bereich der
Probenmitte hat eine vollstindige Interdiffusion von Cu und Au stattgefunden. Die einzelnen
kristallinen Partikel sind nicht mehr klar voneinander getrennt.
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Die Existenz weiterer schwicherer Peaks von verbliebenem Gold und einer kupferhaltigeren
Legierung kénnen von einem Temperaturgradienten auf der Probe wéihrend des Temperprozes-
ses herriihren. Dadurch hat am kélteren Rand der Probe eine unvollstindige Durchmischung
beider Materialien stattgefunden. Zur Uberpriifung dieser Vermutungen wurden STM-Bilder
von der Probe aufgenommen, wie exemplarisch in Abbildung 4.9 gezeigt. Diese zeigen keine
Auffilligkeiten an der Oberfliche, sondern nur eine makroskopische Rauigkeit. Dies scheint
eine weitgehende “Auflosung” oder Durchmischung der Goldpartikel mit der Kupferumge-
bung zu bestéitigen. Die Interpretation solcher Aufnahmen ist im Falle diinner Metallfilme,
deren Leitfahigkeit stark vom Oxidationsgrad abhéngt, jedoch schwierig. Auch der Einfluss
von inhomogener Oxidation der Oberfliche kann den Einfluss der tatséchlichen Topographie

verfalschen.

4.1.6 Abschlielende Bewertung der Herstellung der biniren Nanostrukturen auf

der Basis der Selbstorganisationsmethode

Zusammenfassend lassen sich aus dem Experiment zur Herstellung bindrer Nanostrukturen

folgende Schliisse ziehen:

1. Der chemische Abscheidungsprozess erméglicht die Herstellung kristalliner metallischer
Gold-Nanopartikel; diese nehmen auf einer oxidierten Nioboberfliche keine Vorzugsori-

entierung ein (pulverartige Ausrichtungsverteilung der Nanokristalle).

2. Aufgrund der Brechung der UHV-Bedingungen lésst sich fiir Niob keine héchste Ober-
flichengiite (MBE-Qualitit) erreichen. Es befindet sich eine 45 A dicke Oxidschicht auf
dem Niobfilm

3. Dennoch konnte die Bildung von kristallinen bindren Legierungspartikeln, nachdem die
Goldpartikel mit Kupfer bedampft und acht Stunden getempert worden waren, gezeigt
werden. Die Betrachtung der Realraumstruktur im STM lief keine Ausbildung separater

Partikel auf einer Oberfliche erkennen.

4. Die Beobachtung mehrerer Legierungs-Peaks unterschiedlicher Stéchiometrie, die ver-
schiedenen (111)-Netzebenenabstéinden von kubischen Gittern zugeordnet werden kénn-
en, zeigt dennoch, das eine lokal homogene Durchmischung der Komponenten Kupfer und
Gold stattgefunden hat. Die Befiirchtung, 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 wiirden dann ineinanderlaufen und sich kaum aus dem flachen Untergrund
abheben.

Prinzipiell stellt diese Methode also eine Moglichkeit dar, bindre Nanopartikel bis zur Grofle
von einigen Nanometern in kristalliner Form herzustellen, obgleich sich eine pulverartige Ver-
teilung der Nanopartikel einstellt. Das Bedampfen der Goldpartikel mit Kupfer bedarf noch



63

weiterer Verbesserungen. Ein erster Schritt wire die Verwendung oxidationsunempfindlicher
Substrate anstelle von Niobfilmen. Die durch den chemischen Prozess hervorgerufenen Ver-
unreinigungen lieflen sich dann durch ein Ausheizen der Probe zum Teil beseitigen. Dadurch

wiren MBE-vertréiglichere Bedingungen realisierbar.

4.2 Herstellung von diinnen CuzAu-Filmen

4.2.1 Epitaktisches Wachstum von Nb-(110)-Filmen auf Saphir (1120)-Substraten

Um reproduzierbar diinne, hochkristalline und, im Falle von CusAu, geordnete Filme mit
MBE-Methoden herzustellen, muss zuerst ein geeignetes Substrat gewdhlt werden. Fiir die

Eignung sind vor allem zwei Dinge wichtig:

e Die In-Plane-Gitterkonstanten von Substrat- und Filmmaterial sollten moglichst gleich

grof} sein.

e Die interatomare Bindung zwischen den Oberflichenatomen des Substrates und den

Filmatomen sollte moglichst stark sein.

Sind diese beiden Bedingungen hinreichend erfiillt, so wird sich die Anordnung der Atome
in der ersten Lage des Films an diejenige des Substrates anpassen. Man spricht dann von
einer kommensurablen Grenzfliche [57]. Dieser geometrische Sachverhalt ist in Abbildung
4.10 skizziert.
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Abbildung 4.10: Zum kommensurablen Filmwachstum: Den Filmatomen (offene Kreise) mit
der Gleichgewichtsgitterkonstante a wird in der ersten Atomlage die Gitterkonstante b des
Substrates (ausgefillte Kreise) aufgezwungen [57][58].

Liegt eine geringe Differenz 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 Grenzfliche zunehmen.

Ist die Bindung zwischen Substrat und Film zu schwach, oder die Differenz zwischen beiden

Gitterkonstanten zu grofl;, um diesen Spannungen entgegen zu wirken, so kann wihrend des
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Wachstums die unterste Atomlage zur eigentlichen Gitterkonstante des Filmmaterials relaxie-
ren. Die Grenzfliche wird dann inkommensurabel. Eine inkommensurable Grenzfléche ist in
Abbildung 4.11 gezeigt.

a

—

XD

)

%’_/

b

Abbildung 4.11: Inkommensurables Filmwachstum: Nach dem Aufwachsen meherer Atomlagen
(offene Kreise) relaxiert der Film auch an der Grenzfliche zur Gleichgewichtsgitterkonstante
a. Es bestehen keine interatomaren Bindungen zum Substrat (ausgefillte Kreise) mit Gitter-

konstante b [57] [58].

Je nach Wachstumstemperatur und Oberflichenenergie des Filmmaterials kann in einem sol-
chen Fall der Film nach einigen Atomlagen zu Inseln separieren, die sich tropfchenférmig 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 Tropfchenwachstum 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 weiterwichst [57]. Diese Kompensation soll in Abbildung 4.12 angedeutet

werden.

Abbildung 4.12: Epitaktisches Filmwachstum: Nach dem Aufwachsen meherer Atomlagen wer-
den Verzerrungen durch Finbau von Fehlstellen kompensiert. Der Film wdchst mit der Gleich-
gewichtsgitterkonstante weiter. Die kommensurable Grenzfliche bleibt bestehen [57].
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Diese Form des Wachstums liegt bei einem Nb-(110)-Film auf einem AlyO3-(1120)-Substrat
vor [58] [59] [60] [61].

NBe(110)

Abbildung 4.13: Das dreidimensionale epitaktische System Niob-Saphir (aus[59]).

Das epitaktische System Niob-Saphir wurde bereits fiir eine Vielzahl von Saphiroberflichen
untersucht. Aufgrund der jeweils geringen Fehlanpassung der Gitterkonstanten in alle drei
Raumrichtungen spricht man von einem dreidimensionalen epitaktischen System. Die Paral-
lelitdt bestimmter Kristallorientierungen ist fiir 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 Diffraktionsmetho-
den u. a. von Gibaud et al. [62] und Barabash et al. [63] untersucht.

In der Praxis hat dies einen groflen Vorteil: Da die Substratoberfliche in der Regel nicht
exakt mit den Netzebenen des Substrat-Kristalls iibereinstimmt, sondern stets noch eine ge-
ringe Fehlorientierung (Miscut) aufweist, entstehen Stufen. Diese Stufen kénnen nun aufgrund
der dreidimensionalen epitaktischen Beziehung zwischen Nb und Al,O3 durch Stufen im auf-
wachsenden Niob-Film kompensiert werden [59]. Deshalb wird Niob hiufig als sogenanntes
Buffermaterial 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 Buffer einen weiteren Vorteil: Die stark unterschiedlichen Bin-
dungseigenschaften von Edelmetallen, wie Kupfer oder Gold, und Isolatoren, wie Saphir,
wiirden bereits bei geringer Fehlanpassung der Gitterkonstanten zu einer inkommensurablen
Grenzfliche fithren [57]. Niob mit seiner bee-Struktur hat keine rein metallische, sondern zum
Teil auch kovalente Bindung. Dies gestattet kommensurable Grenzflichen unter Ausbildung
von Fehlstellen sowohl mit Saphirsubstraten als auch mit Edelmetallen, welche fcc-Struktur
ausbilden. Daher eignet sich Niob sehr gut als Bindeglied (Buffer) zwischen Isolatoren (z. B.
Saphir) und Edelmetallen (z. B. CuzAu).

Diese Eigenschaft war ein Grund, weshalb Niob als Buffermaterial fiir die im Verlauf die-
ser Arbeit hergestellten CugAu-Filme verwendet wurde. Des Weiteren konnte durch einen
Niob-Buffer die Fehlanpassung der In-Plane-Gitterkonstante von CugAu auf AlyO3 sukzessive
verringert werden. Vor dem Wachstumsprozess von Niob auf Saphir wurden die Saphirsub-
strate auf 800 °C geheizt und wihrend 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 Wolfling et al. [60] wiire ein Tempern
des Substrates auf 1500 °C vor dem MBE-Prozess zum Ausheilen der Saphiroberfliche opti-
mal. Es sei noch erwihnt, dass die Kristallinitdt der Niobfilme nach dem Wachstum qualitativ
mittels Beugung hochenergetischer Elektronen an der Oberfliche (RHEED) tiberpriift worden

1st.

4.2.2 Wachstum von diinnen CuzAu-(111)-Filmen auf einen Nb-(110)-Buffer

Aus den beiden im vorigen Kapitel genannten Griinden kann Saphir mit Hilfe eines Niob-
Buffers als Substratmaterial fiir CugAu-Filme dienen. Im System CuzAu-Nb liegt eine fiir
Edelmetalle typische epitaktische Beziehung zwischen dem bce-Buffer (Nb-(110)) und dem
fec-Metallfilm (CugAu-(111)) vor: Die [111]-Richtung der fce-Struktur des Edelmetalls wiichst
in der [110]-Richtung des Buffers [40] [64] [65] [66]. Beide Ebenen sind in Abbildung 4.14 im
Realraum in den jeweiligen Elementarzellen dargestellt.

Obwohl die Symmetrie von bce-(110) zweizédhlig und von fee-(111) sechszéhlig ist, ergibt sich
fiir Nb-(110) und CugAu-(111) aufgrund des Verhiltnisses der Gitterparameter eine dhnliche
Positionierung der Atome in diesen Ebenen. Das regelméflige Sechseck der CugAu-Struktur mit
Innenwinkeln von 60° kommt auf ein Sechseck der Nb-Struktur mit Innenwinkeln von 54,7°
bzw. 70,5° zu liegen. Die geometrische Ahnlichkeit beider Anordnungen wird in Abbildung
4.14 gezeigt.

Nb-(110) Ebene: CuzAu-(111) Ebene:
[1-1-1] [1-10] [1-11] [10-1] [HA-2] [01-1]
A

70(5°

Abbildung 4.14: Die Realraum-Symmetrie der Nb-(110)-Ebene und der CuzAu-(111) Ebene.
Ausgemalte Punkte stellen die Positionen der Niob-Atome dar, Sterne kennzeichnen Kupfer-
oder Gold-Atome des CuzAu fcc-Gitters.

Aus dieser Ahnlichkeit ergeben sich mehrere Orientierungsmoglichkeiten.

1. Die beiden Sechsecke sind wie in Abbildung 4.14 orientiert, also Nb-[110]||CuzAu-[112].
Diese Orientierung wird Nishiyama-Wassermann-Orientierung genannt [64] [66]
(siehe Abbildung 4.15).
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2. Die CugAu-Struktur ist um ca. 60°-54,7°=5.3° im mathematisch positiven Sinn gedreht,

also Nb[111]||CuzAu-[101]. Diese Orientierung wird Kurdjumov-Sachs-Orientierung
genannt [66](siche Abbildung 4.15).

3. Die CugAu-Struktur ist um ca. 5.3° im mathematisch negativen Sinn gedreht, also Nb-

[111]]] CuzAu-[011]. Aufgrund der Symmetrie ist auch diese Orientierung eine Kurdjumov-
Sachs-Orientierung(siche Abbildung 4.15).

(-1 7100

Orientierung 1:

Nishiyama-Wassermann-
Crientierung

[-110] [001]np
[01-1] [11-2] [10-1]
(110 10 gy
Orientierung 2: v
Kurdjumov-Sachs-
Orientierung [001]x
[-110]
Orientierung 3:
Kurdjumov-Sachs-
Orientierung
[-110] ...
[001]xb

[01-1] [11:-2] [10-1]

Abbildung 4.15: Die Orientierungsmdglichkeiten der Nb-(110)- und der CugAu-(111)-Ebene,

dargestellt im Realraum. Die Zeichnungen geben nur die Orientierung der Richtungen an. Fiir
die Lage der Atome miissen die Ebenen relativ zueinender verschoben werden (siehe Text).

Welche dieser Orientierungsmoglichkeiten wéihrend des CuszAu-Film-Wachstums eingenom-
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men wird, hingt von Faktoren, wie z.B. der exakten Stochiometrie der Cu-Au-Legierung ab,
da hierdurch die Gitterkonstante der Legierung bestimmt wird [66] [42]. Weitere Beeinflus-
sungen der Orientierung riihren von der Wachstumstemperatur [65] sowie von der Fehlori-
entierung der Nb-Oberfliche her. In Filmen mit CuzAu-Stochiometrie wird jedoch meist die
Nishiyama-Wassermann-Orientierung beobachtet [40]. In Abbildung 4.15 sind die drei mogli-
chen relativen In-plane-Orientierungen der Gitter von Nb-(110) und CuszAu-(111) dargestellt.
Die tatséichliche 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. Zusétzlich sei angemerkt,
dass beim System Pd-(111) auf Cr-(110) auch alle Orientierungen zwischen den drei benann-
ten auftreten kénnen [67] [68]. Um diese Betrachtungen zu verifizieren, wurden die in die-
ser Arbeit hergestellten CuzAu-Filme nach der relativen Lage der In-Plane-Richtungen von
Saphir-Substrat, Niob-Buffer und CuzAu-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 CusAu vermessen. Dies geschah durch Messungen an asymmetrischen Reflexen,
deren In-Plane-Richtung aber mit derjenigen der gesuchten Richtungen iibereinstimmt (sie-
he hierzu Abbildung 4.18). So wurde mit dem Nb-(200)-Reflex die Richtung von Nb-(110),
mit dem CuzAu-(111)-Reflex die CuzAu-(112)-Richtung und mit dem AlyO3-(1123)-Reflex die
Al,03-(0001)-Richtung bestimmt. Eine Messung zur Bestimmung dieser Gitterrichtungen ist
in Abbildung 4.16 gezeigt.

8000 — . . :

—a— ALO, {1123} s
7000 o Np {200} 4 ]
6000 — CU3AU {1 1-1} |

c
c ]
E ol -156.5° -96.4° -36.4° 23.6° 834° 143.7° i
1.14° 178.7°
1000 st
200 -150 100 -50 0 50 100 150 200
Phi [°]

Abbildung 4.16: Messung zur Bestimmung der relativen Lage der In-Plane-Orientierungen
von CugAu-{112}, Nb-{110} und AlbO3-{0001} an der Probe MBE192. Aus dem Winkelab-
stand zwischen den gemessenen CuzAu- und Nb-Reflexen folgt die Nishiyama- Wassermann-
Orientierung aus Abbildung 4.15.
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Im Falle der Probe MBE161 wurde aufler den CugAu-Reflexen nur die Richtung der Al;Oj
c-Achse, also der (0001)-Richtung, bestimmt. Aufgrund der oben erwihnten epitaktischen
Beziehung zu Niob kann daraus die relative Lage der Nb- und CuzAu-In-Plane-Richtungen
bestimmt werden. Es ergibt sich ein Winkelabstand von 24,5° zwischen Al,O3-(0001) und
CuzAu-(112). Aufgrund der sechsziihligen Symmetrie der fce-Struktur bedeutet dies einen
Abstand von 35,5° auf der positiven Winkelseite des AlyOs-Reflexes. Durch Vergleich der
Abbildungen 4.13, 4.14 und 4.15 ergibt sich auch hier wiederum die Nishiyama-Wassermann-

Orientierung.

200 b o CU3A -{1 1-1} |
—o— ALO,-{11-23}
69,1°
— 150 | P
>
S, 44.6°
= 100+ o o -
Q -15,3 g%
_.q_,') 50 B Ocoo o o T
C o ©°
= . S o &(]
O e}
Ol «af™  “rmmmteastumsesasd &

0 20 30 40 50 60 70
Phi [°]

30 20 -10 0 1

Abbildung 4.17: Messung zur Bestimmung der relativen Lage der In-Plane-Orientierungen von
CuzAu-{112} und Al O3-{0001}. Der Winkelabstand zwischen beiden Reflexen betrigt 24,5°,
woraus die Nishiyama-Wassermann-Orientierung aus Abbildung 4.15 gefolgert werden kann
(siehe Text).

Der iiberlagerte reziproke Raum des Schichtsystems CuzAu-(111) auf Nb-(110) auf einem
Al;03-(1120)-Substrat weisst in spekulérer Richtung eine Besonderheit auf: Reflexe aller drei
Komponenten des Systems liegen eng beieinander bei der Position CuzAu-(111). Dadurch wird
insbesondere die Form des CuzAu-(111)-Reflexes stark beeinflusst, da der Ausldufer des viel
intensiveren Nb-(110)-Reflexes “stort“. Ein Bild der Lage der Reflexe von CuzAu-(111), Nb-
(110) und Al;03-(1120) in der von den CuzAu-[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 iibereinstimmt, ist in Abbildung 4.18 dargestellt.

5,0
45] @ Cu,Au Reflexe
™~ o0 NbReflexe
4,09 X ALO,Reflexe
3,5
3,01 (111)
< 25 (11-20)5(110) © (200)
d 2,05 @ (002) e (110)
1,54
1,04 o (001) e (11-1)
0,5
0.0 | | | | o119 (11-2)
T3 2 2 3 4 5

0 1
QA"

Abbildung 4.18: Uberlagerter reziproker Raum von CusAu-(111), Nb-(110) und Al Os-(1120)

in der von den CugAu-[111] und -[112]-Richtungen aufgespannten Ebene. Auf dem spekuliren
Pfad liegen die Reflexe aller Komponenten sehr dicht beieinander.

4.2.3 Wachstumsparameter fiir die Cus;Au-Filme

Fiir die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten CuzAu-Filme konnte auf die an derselben
MBE-Anlage geleisteten Vorarbeiten von C. Ern im Rahmen seiner Doktorarbeit zugegriffen
werden. Die dabei empirisch optimierten Wachstumsparameter wurden (auch) mit einigen Va-
riationen fiir 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 fiir die Probe MBE192. Dabei setzt sich
diese Wachstumsrate fiir CugAu aus den am Schwingquartz gemessenen Raten fiir Kupfer und
Gold unter Beriicksichtigung der Toolingfaktoren zusammen. Zusétzlich muss die unterschied-
liche Gitterkonstante von Cu, Au und CuzAu beriicksichtigt werden. Fiir die Probe MBE 192
lag eine Schwinquartzrate fiir Kupfer von 8,1 A/min sowie fiir Gold von 5,04 A/min in der
Legierung CusAu mit der Gitterkonstante 3,74 A vor. Aus den Toolingfaktoren von 0,60 fiir
Kupfer und 0,465 fiir Gold ergibt sich die angegebene Wachstumsrate von 7,5 A/min. Bei der
Probe MBE162 wurde eine etwas langsamere Wachstumsrate von 3 A /min gewshlt . Wihrend
des Wachstums wurden die Proben auf einer konstanten Temperatur gehalten; diese betrug bei
allen 150°C. Alle Proben wurden nach dem Wachstum einem sechsstiindigen Temperprozess
bei 450°C unterzogen und anschlieend mit 0.2 K/min auf 200°C abgekiihlt.
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4.2.4 Charakterisierung der CuzAu-Filme

Da das Hauptaugenmerk dieser experimentellen Arbeit auf die Herstellung, Charakterisierung
und Untersuchung von Nanostrukturen gerichtet war, musste von den hergestellten Filmen
ein moglichst guter zur lateralen Strukturierung ausgewihlt werden. Ebenso wie bei der Her-
stellung der Filme konnte auch bei der Charakterisierung auf die Vorarbeiten von C. Ern

zugegriffen werden. Die Auswahl einer geeigneten Probe erfolgte nach den Kriterien
e Rauigkeit und Geschlossenheit der Oberfliche;

o Kristallinitét, beurteilt anhand der Bragg-Intensitédten und der Sichtbarkeit der
Laueoszillationen (Gleichung (2.13)), d.h. die kristalline Schichtdicke (aus Laueoszilla-
tionen) soll der Dicke der Elektronendichte (Reflektivitit) entsprechen;

e Ordnungseigenschaften (relative Intensitit des Ordnungsreflexes).

Dem letzten Punkt wurde besondere Bedeutung beigemessen, da ja insbesondere das Ord-
nungsverhalten der Nanostrukturen untersucht werden sollte. Nach dem Vergleich der Proben
gemif den obigen Kriterien wurde die Probe MBE161 gewihlt, da diese alle drei Eigenschaften
besonders gut erfiillte. Abbildung 4.19A zeigt eine Reflektivitdtsmessung der MBE161, woraus
die Schichtdicken von Nb-(110) zu 320 A und von CuzAu-(111) zu 131 A aus dem Fit sehr
genau zu bestimmen sind. Die Reflektivitdtsmessung einer weiteren Probe, der MBE162, ist
in Abbildung 4.19B abgebildet. Hier ergaben sich Schichtdicken von Nb zu 395 A und CuzAu
zu 141 A. Die Ermittelung der Rauigkeiten ergab fiir MBE161 oy & 3 A und OcCusau ~ 1 A
bzw. fiir MBE162 oy, ~ 2 A und o¢y,au ~ 2 A.
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Abbildung 4.19: Reflektivititskurven der Proben MBE161(A) und MBE162 (B). Im mit (a)

gekennzeichneten Bereich stort die ca. 1000 A dicke PMMA-Schicht aufgrund des flachen
FEinfallswinkels, welche im Fit nicht bericksichtigt wird (siehe Text).
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Die Anpassung erfolgte durch das Fitprogramm Bocfit, 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 grofien Dicke
und ihrer geringen Elektronendichte trégt diese Schicht nur wenig zur Reflektivitdt bei und
ist fiir grofiere Einfallswinkel im Bereich (b) nicht mehr stérend.

Die Messungen am CuszAu-(111)-Reflex auf dem spekuléren Pfad sind in Abbildung 4.20 fiir
beide Proben gezeigt.
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Abbildung 4.20: Scan in q,-Richtung iber den CuzAu-(111)-Reflex. A: MBE161: Der mitl-
lere Abstand der Laueoszillationen berdgt 0.048A7", woraus eine Schichtdicke von ca. 181 A
resultiert. B: MBE162 ergibt sich eine Schichtdicke von ca. 130 A.

Laueoszillationen sind gut erkennbar und mit Hilfe ihrer durchschnittlichen Abstédnde lasst
sich die kristalline Dicke der CusAu-Schicht von MBE161 zu etwa 131 A und von MBE162
zu etwa 134 A abschitzen (siehe Gleichung (2.13)), was bei Vergleich mit den Fitergebnis-
sen der Reflektivitidtskurven fiir eine vollstdndige Kritallinitdt der Schichten spricht. Obwohl
die Sichtbarkeit der Laueoszillationen bei MBE162 stirker ausgeprigt war, wurde die Probe
MBE161 aufgrund ihrer Ordnungseigenschaften zur Strukturierung ausgewéhlt.

Die starke Asymmetrie der Reflexe in Abbildung 4.20 ist infolge einer Stérung durch den be-
nachbarten Nb-(110)-Reflex bedingt (siehe auch Abbildung 4.18). Peak-Asymmetrien treten
jedoch auch bei MBE-typischen Effekten wie Gitterverzerrungen auf. Da diese Gitterverzer-
rungen Folge einer Fehlanpassung der Gitterkonstanten zwischen Film- und Trigermaterial
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 fiir diinne Filme keine homogene Gitterkonstante an der Grenzfliche vor. Aufgrund der
Volumenerhaltung der Einheitszelle folgt aus einer In-Plane-Verzerrung auch eine Verzerrung
in Out-of-Plane-Richtung. Der Einfluss dieser Verzerrungen auf die gemessene Rontgenstreuin-

tensitidt bedarf einer tiefergehenden theoretischen Behandlung, weshalb hier nicht im Detail
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darauf eingegangen werden kann [39] [63]. Qualitativ ldsst sich jedoch sagen, dass Verzerrungen

des Gitters eine Asymmetrie und Positions-Verschiebung der Bragg-Peaks bedeuten konnen.

Dies ist am diinnen Film durch die Existenz von Laueoszillationen besonders gut zu beob-
achten. Ein asymmetrisches Peak-Profil, welches am CuzAu-(220)-Reflex der Probe MBE162

gemessen wurde, ist in Abbildung 4.21 gezeigt.
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Abbildung 4.21: Scan in q,-Richtung iber den CugAu-(220)-Reflex. An den Laueoszillationen
lasst sich eine Peak-Asymmetrie erkennen, deren Ursache epitaktisch bedingte Verzerrungen

und Fehlstellen sein konnen (siehe Text).

Es soll hier rein qualitativ angedeutet werden, dass eine willkiirlich angenommene, exponentiell

abklingende Gitterverzerrung, wie sie in Abbildung 4.22A gezeigt ist, zu einer Asymmetrie des

Linienprofils der Intensitatsverteilung fiihrt, wie sie in Abbildung 4.22B gezeigt ist.
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Abbildung 4.22: A: Willkirlich angenommene exponentiell abklingende Gitterverzerrung ei-
nes dimnen CugAu-(111)-Films in [111]-Richtung. B: Intensititsverteilung am CusAu-(220)-
Reflex unter Verwendung der nichthomogenen Gitterkonstante a, von A.
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Es soll jedoch angemerkt werden, dass ein Fit mittels solch einfacher Beschreibungen fiir
Messungen wie die obige nicht ratsam ist. Effekte wie Rauigkeit oder ein lineares oder gar
sprunghaftes Abklingen der Verzerrungen kénnen die Gestalt der hervorgerufenen Asymmetrie
signifikant verdndern. Die Asymmetrie der Peakform kann quantitativ mit dem Formalismus
von Vartanyans [69] verstanden werden. Dieser ist in modifizierter Form in [39] auf diinne

CuzAu-(111)-Filme angewandt worden.

4.3 Herstellung von biniren metallischen Nanostrukturen durch

elektronenstrahllithographische Strukturierungs-Methoden

4.3.1 Auflésungsbetrachtung und Proximity-Effekt bei elektronenstrahllithogra-
phischen Methoden

Eine generelle Auflésungsbegrenzung fiir die Elektronenstrahllithographie ldsst sich nicht ohne
die konkrete Problemstellung angeben. Als untere Grenze existiert selbstverstindlich die la-
terale Ausdehnung des fokussierten Elektronenstrahls. Fiir eine zusétzliche Begrenzung sorgt
die Lackdicke, da die fokale Ausdehnung des Strahls nur fiir einen vertikal eingeschrinkten
Bereich minimiert ist. Des Weiteren fiihrt eine Streuung der Elektronen innerhalb des Lackes
zu einer Aufweitung des Strahls, was gekoppelt mit der Lackdicke weitere Einschrinkungen
der Auflgsung zur Folge hat. Betrachtet man eine einzelne zu schreibende Struktur, so kann
mit den obigen Betrachtungen, sowie den Auflosungseigenschaften des Lackes eine minimale
Strukturgrofle angegeben werden. Dabei spielt die molekulare Struktur des Lackes eine Rol-
le. Betrachtet man jedoch den Fall einer groflen Dichte der zu schreibenden Nanostrukturen,
wie sie im Falle dieser Arbeit vorliegt, so spielt das unter dem Lack befindliche, zu struk-
turierende Material eine Rolle: Von ihm werden die Elektronen teilweise zuriickgestreut und
fiithren zu einem breit aufgeficherten Kegel, der eine weitere geringe Dosis (Belichtung) im
Lack hinterliisst. Im Falle vieler eng zusammenliegender Belichtungsbereiche fiihrt eine Uber-
lagerung dieser Kegel zu einer Ausschmierung der eigentlich zu belichtenden Strukturen. Dies
bezeichnet man als Proximity-Effekt. Fiir eine durch den Proximity-Effekt hervorgerufene
Auflésungseinschrankung ist also das Riickstreuvermogen des Filmmaterials wesentlich. Dieses
ist bei Metallen, wie Kupfer und Gold, aufgrund der hohen Elektronendichte um ein Vielfa-
ches hoher als bei Halbleitermaterialien, wie z.B. Silizium. Dieser Unterschied ist in Abbildung
4.23 gezeigt. Die zusétzliche Belichtung des Lackes durch Riickstreuung von Elektronen aus
der zu strukturierenden Oberfliche ist insbesondere bei schweratomigen Materialien bedeu-
tend. Riickstreuung und Vorwirtsstreuung im Vergleich sind in Abbildung 4.24 gezeigt. Die
durch die Vorwiértsstreuung im Lack bedingte Aufweitung der Intensitéitsverteilung des Elek-

tronenstrahls, sowie die breitere aber weniger intensive Komponente der Riickstreuintensitit
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sind in Abbildung 4.24 dargestellt. Es soll nochmals betont werden, dass hauptséchlich die
breit verteilte riickgestreute Intensitit zu einer Verschmierung der zu schreibenden Struktu-
ren fiihrt.
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Abbildung 4.23: Zur Auswirkung der Elektronendichte des Filmmaterials und der zu struktu-
rierenden Oberfliche auf die Auflosung des Lackes: Die riickgestreute Intensitit des Elektro-
nenstrahls ist in Gold signifikant hoher als in Silizium. In PMMA tritt eine Aufweitung des
Strahls praktisch nur durch Vorwdirtsstreuung auf (aus[1]).
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Abbildung 4.24: Laterale Intensititsverteilung der Elektronen im Lack, bedingt durch Vorwdrts-
streuung im Lack und Rickstreuung im zu strukturierenden Material. Die stark vom Ober-
flichenmaterial abhingige Riickstreuung bewirkt eine teilweise Belichtung des Lackes in der
Umgebung der geschriebenen Strukturen (aus[1]).

4.3.2 Minimierung des Proximity-Effekts und Wahl des Lackes bei Cu;Au

Wie bereits erwéhnt, bereitet der Proximity-Effekt bei hoher zu schreibender Strukturdichte
sowie schweratomigen Filmen Probleme. Beides ist im Falle der CugAu-Nanostrukturen der
Fall. Ein Proximity-Effekt-Beispiel fiir den positiven PMMA-Lack auf CuzAu ist in Abbildung
4.25 gezeigt. Diese Vorarbeiten wurden in der Gruppe I. Ménch am Institut fiir Festkorper-
und Werkstoffforschung (IFW) in Dresden durchgefiihrt. 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 Filmfldche
belichtet werden muss. Deutlich zu erkennen ist eine Abrundung sowie eine Schrumpfung der
Strukturen in der Mitte des Schreibfeldes aufgrund des Proximity-Effektes, d.h. der Uberla-
gerung der riickgestreuten Intensitéiten. Das Material des zu strukturierenden Filmes ist also

in diesem Fall limitierend fiir die Auflésung. Dies hat zur Folge, dass sich fiir CuzAu 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: Prozimity-Effekt im Positivlack PMMA (Polymethylmetacrylat) auf einem
Cuz Au-Film: Es wurden 200 nm breite Linien belichtet (aus [70]).

Dies fiihrt zu einer Reduzierung des Einflusses des Proximity-Effektes. 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.
Monch am IFW Dresden durchgefiihrt [70].
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Abbildung 4.26: Reduktion des Proximity-Effekts durch Verwendung des Negativlackes ARN
(All Resist Negative). Grifie der Quadrate: 200 nm Kantenlinge (aus [70]).
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4.3.3 Schreibfeldgrofle und Belichtungszeit

Die Schreibposition im Nanometerbereich wird durch eine elektrostatische Auslenkung des
Elektronenstrahls erreicht. Aufgrund der Strahlfokussierung sowie einem eventuellem Schief-
stand der Probenoberfliche ist bei einer Strahlauslenkung die Bedingung des Schreibens mit
einem auf der Lackoberfliche fokussierten, senkrecht einfallenden Strahl nur fiir einen kleinen
Bereich lateraler Strahlauslenkung erfiillt. Die Grofle des automatisch belichteten Schreibfeldes
ist dadurch eingeschréinkt. Im Falle des in dieser Arbeit verwendeten Rasterelektronenmikro-
skops betrigt die maximale Schreibfeldgréfie 100 x 100 um?. Fiir die Belichtungszeit eines
solchen Schreibfeldes ist der Anteil der zu belichtenden Flidche mafigeblich. 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 fiir eine makroskopische Probe bewegt sich deshalb im
Bereich mehrerer Tage bis Wochen. Im Falle des hier strukturierten Films war es aus mehreren

Griinden wichtig, eine méglichst grofle strukturierte Fliche zu erhalten:

1. Die zu erwartende, integrierte Streuintensitéit bei Verwendung von Rontgendiffraktions-
methoden steigt in einem solchen Fall proportional zur Zahl der Streuer. Ebenso verhélt
es sich mit der Peak-Hd6he, da die einzelnen Nanostrukturen aufgrund ihrer eingeschriank-
ten Mosaikblockgrofie bereits jede fiir sich das Streusignal eines ideal imperfekten Kri-
stalls liefern (siehe Kapitel 2.1.2). Eine Erhohung der Anzahl der Nanostrukturen erhoht
also nicht die Streuamplitude eines Mosaikblocks, sondern die Zahl der Blocke, welche

proportional der Intensitit Iy im Maximum des Bragg-Peaks ist.

2. Kleine Dejustierungen, Rontgenstrahl-Instabilititen, oder Ungenauigkeiten in der Dif-
fraktometermechanik fiihren hiufig zu einem Wandern des Rontgenstrahls iiber kleine
Probenbereiche. Im Falle eines hinreichend homogenen diinnen Films wirkt sich dies
nicht auf die Messung aus. Betrigt die Probenausdehnung jedoch nur einige 100 pym, so
kann dies zu einer Beeinflussung der gestreuten Intensitit bei Bewegung der Diffrakto-

meterkreise fithren, wenn die Strahlgréfie im Bereich der Strukturgrofe ist.

Die zeitliche Dauer der Strukturierung des diinnen CuzAu-Films hing aufler von der Grofle
der zu strukturierenden Flache, sowie der Strukturdichte insbesondere von den Parametern
“Dwell-time“ und “Settling-time“ ab. Diese sind fiir 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 hierfiir angebrachtes Paar von Kondensatorplatten ausgeblendet und mit
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den fiir die Feinablenkung des Strahls zustdndigen Kondensatorplatten die Startposition des
nidchsten Quadrates eingestellt. Ist dies geschehen, so wird die Spannung fiir die Strahlablen-
kung ausgeschaltet und, um eine Relaxation des fokussierten Strahls zu ermdglichen, eine
kurze Zeitspanne abgewartet, bevor der Schreibvorgang fortgesetzt wird. Diese Zeitspanne ist
die Settling-time. Die Dwell-time ist die optimale Belichtungszeit fiir jeden Rasterpunkt. Sie
ergibt sich aus der Empfindlichkeit des Lackes sowie dem Riickstreuvermégen des Filmma-
terials und der Strukturdichte. Als Beispiel fiir den hier verwendeten Negativlack ARN und
die Nanoquadrate auf CuzAu ergab sich die optimale Dwell-time zu 4,5 ps. Die Settling-time
wurde auf 10 ms optimiert. Innnerhalb einer Woche konnten mit diesen Einstellungen im 24-
Stunden Betrieb 106 Schreibfelder der Gréfie 100 x 100 ym? belichtet werden. Dies ergab ca.
5,6 Millionen Nanoquader.

4.3.4 Der Ionenstrahl-Atzprozess

Wie bereits erwithnt, wird die in den Lack geschriebene Struktur durch ein Atzverfahren auf
den Film iibertragen. Dabei kommt hiufig das Ionenitzen als physikalischer Atzprozess zur
Anwendung: Argon-Ionen werden beschleunigt und senkrecht auf die zu strukturierende Ober-
fliche geschossen. Der Lack dient dabei als Schutzmaske und das unbedeckte Material wird
durch elastische Stofe mit den Tonen abgetragen. Die Schutzfunktion des Lackes erklért sich
wie folgt: Aufgrund der unterschiedlichen Bindungsstruktur von Polymer und Metall ist der
Wirkungsquerschnitt fiir einen elastischen Stofl im Metall héher. Die Elektronenverteilung im
Metall hat weitgehend Kugelsymmetrie beziiglich der Atomkerne (dies gilt insbesondere fiir
die edlen Metalle). Im Polymer befindet sich ein prozentual hoherer Anteil der Elektronen fern
von den Kernen, da ein hoherer Anteil der Gesamtelektronen des Materials an der chemischen
Bindung beteiligt ist, als im Metall. Daher ist hier der Energieverlust der Ionen sowohl in der
Néhe der Kerne als auch fern von den Kernen von dhnlicher Gréflenordnung. Die Wahrschein-
lichkeit, dass ein Argon-Ion seine Energie abgibt, ohne mit Kernen des Polymers zu stofien
ist hier hoher als im Metall. Des Weiteren kommt hinzu, dass der Energieiibertrag bei einem
elastischen Stof8 der Argon-Ionen mit den leichten Kohlenstoff- oder Wasserstoffkernen weitaus
geringer ist als bei einem Stoss mit Kupfer- oder Goldkernen. Diese “entkommen® nach dem
Stofl aufgrund ihrer hohen kinetischen Energie dem Atomverband im Metall. Zusétzlich ist zu
beachten, dass im Metall aufgrund der sehr geringen Eindringtiefe der Tonen die meisten ela-
stischen Stofle an der Oberfliche stattfinden. Um das Metall zu verlassen, muss das gestreute
Atom also kaum Material durchqueren. Anders verhilt es sich beim Polymer: Hier liegt der
Bereich des maximalen Energieverlustes durch Streuung an Kernen in gréfierer Tiefe. Der Ener-
gieiibertrag 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 Verinderung oder Zerstérung der Polymerstruktur herbei-
gefiihrt, es findet jedoch nur eine sehr geringe Materialabtragung statt. Das Argon-Atzen der

CugAu-Probe wurde (zusammen mit dem Max-Planck-Institut fiir Metallforschung Stuttgart)
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in der Gruppe von I. M6énch am Institut fiir Festkorper- und Werkstoffforschung in Dresden
durchgefiihrt. In Abbildung 4.27 ist das Verfahren des physikalischen Atzens dargestellt.

A Ar’ B

Lack

Nb-(110)

ALO;-(11-20)

Abbildung 4.27: Schematische Darstellung des Atzens durch Beschuss mit Argon-ITonen. A:
Seitenansicht. B: Draufsicht.

Die Vorteile dieses Atzprozesses gegeniiber nasschemischen Verfahren liegen auf der Hand:

e Keine unnotigen Verunreinigungen der Probe, da der Prozess im Vakuum durchgefiihrt

wird.

e Kein Unteritzen des Lackes durch die Atzfliissigkeit (gerichteter Atzprozess).

4.3.5 Mikroskopische Qualitit der Nanostrukturen

Die nach der Strukturierung und dem Argon-Atzen aufgenommenen Bilder der CuzAu-Nanoquader
im Rasterelektronenmikroskop zeigen eine unterschiedliche Qualitit der Kanten der Nanoqua-

der in verschiedenen Raumrichtungen, wie in Abbildung 4.28 dargestellt.
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Abbildung 4.28: Die CusAu Nanoquader der Probe MBE161. Aufgrund von Instabilititen der
Lithographieanlage sind die Kanten der Strukturen entlang einer Richtung “ausgefranst”.
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Entlang einer Richtung erscheinen die Kanten glatt, wihrend entlang der dazu senkrech-
ten Richtung eine “Ausfransung® zu beobachten ist. Grund fiir diese Ausfransung war eine
Instabilitdt der Lithographieanlage. Die Herstellung der in Abbildung 4.28 gezeigten CuzAu-
Nanoquader wurde (zusammen mit dem Max-Planck-Institut fiir Metallforschung Stuttgart)
in der Gruppe I. Monch am Institut fiir Festkorper- und Werkstoffforschung in Dresden durch-
gefiihrt.

4.3.6 CuzAu-Verteilung auf der Nanostrukturierten Probe MBE161

Nach dem Atzprozess war auBler den geschriebenen Strukturen ein Verbleib von Filmresten
am Rand der Probe unvermeidbar, denn der Probenhalter fiir den Argon-Atzprozess schiitzte
durch seine rahmenartige Form einen diinnen Streifen des Materials. Abbildung 4.29 zeigt
schematisch die verbliebene CuzAu Bedeckung auf der Probe sowie die zu ihrer Befestigung

angebrachten Tantaldréhte.

Abbildung 4.29: Die CuzAu Filmreste und die strukturierte Fliche auf der Probe MBE161. Fi-

ne Bedeckung des Probenrandes durch den Probenhalter wihrend des Argon-Atzens ermdoglich-
te einen Verbleib eines Filmstreifens. Nahe der Probenmitte befindet sich die 1z1 mm? grofie
nanostrukturierte Fliche mit 5,6 Millionen Nanoquadern. Schwarze Striche deuten die Tan-
taldridhte zur Probenbefestigung wihrend der Streuexperimente an.

4.4 Durchfithrung von Rontgen-Streuexperimenten an der nano-

strukturierten Probe

4.4.1 Besonderheiten bei der Probenjustage und der Wahl der Rontgenenergie

Im Falle kleiner Probengréfien, wie sie bei der 1x1 mm? grofien nanostrukturierten Fliche
der Probe MBE161 vorliegen, ist es wichtig, die Probe sehr genau ins Drehzentrum eines
Diffraktometers zu bringen, da sonst bei Bewegung der Diffraktometerkreise die gestreute In-
tensitdt aufgrund von Dejustageeffekten stark variiert und somit eine Normierung der Daten
unmdéglich wird. Bei der hier verwendeten UHV-Kammer war eine Justage der Probe mit Hilfe

eines Lasers nicht moglich, da das Berylliumfenster nur im Rontgenbereich transparent ist. In
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Bezug auf die Justage der Probe im korrekten Abstand zum Drehzentrum der Probenkreise
war auflerdem nicht jede gewiinschte Translation am Diffraktometer verfiigbar, 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 Probenhohe, ungefihr ins Drehzentrum aller Diffraktometerkreise zu liegen kommt.
Da sich die strukturierte Fliche jedoch nicht exakt in der Mitte der Probe befand, war eine
Nachjustage durch Translationen der Probe vonnoten. Diese Nachjustage wurde auf dem spe-
kuldren CuzAu-(111)-Reflex nach einer Rotation um die Probennormale durchgefiihrt. Scans
um die Probennormale wurden bei der Suche nach In-Plane-Reflexen bei richtig eingestelltem
In-Plane- und Out-of-Plane-Impulsiibertrag durchgefiihrt. Aus den oben genannten Griinden
konnten diese nur in kleinen Intervallen erfolgen, zwischen denen jeweils eine Nachjustage vor-
genommen wurde.

Bei der Wahl der Rontgen-Energie spielten geometrische Faktoren eine entscheidende Rolle.
Wihrend der Messungen musste sichergestellt werden, dass die gestreuten Signale ausschlief3-
lich von dem strukturierten Bereich der Probe stammen und keine Filmreste des Probenrandes
zum Streusignal beitragen (siehe Abbildung 4.29). Nun héngt die beleuchtete Fliche in Strahl-
richtung zum einen von der lateralen und vertikalen Ausdehnung des Strahls am Probenort
ab, zum anderen vom Anstellwinkel der Probe gegen den Primérstrahl. Letzterer wird durch
den Braggwinkel der Reflexe gegeben, welcher durch die Rontgenwellenléinge mitbestimmt
wird. Fiir hohe Anstellwinkel war also eine moglichst grole Wellenlénge anzustreben. Die
grofftmoglich wiahlbare Wellenléinge war jedoch durch die auf 20° eingeschrinkte Winkelfreiheit
fiir 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 spekuléren CuzAu-(111)-
Reflex, der insbesondere bei der Ermittelung der Qualitit der Nanostrukturen wichtig ist,
dennoch mit ausreichender Winkelfreiheit ausmessen zu konnen, wurde bei einer Energie von
E=9,79} keV gemessen. Dies entspricht einer Wellenléinge von A=1,2658 A. Die Eichung der
Energie erfolgte iiber 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 5,5° entsprach dies einer beleuchteten Lénge auf der Probe von 5,2 mm (Proben-
grofe: 10 mm). Zusétzlich wurde wihrend der Messung iiberpriift, ob eine von den Filmresten
trennbare Beleuchtung der strukturierten Bereiche mdglich ist. Dazu wurden sogenannte Na-
vigationsscans durchgefiihrt: Nach der Optimierung eines Braggpeaks wurde die Probe iiber
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 signifikante Abklingen
der Intensitéit dazwischen zeigt, dass die Signale von Film und Nanostrukturen klar trennbar
sind. Die dennoch vorhandene Intensitit in den vermeintlich CusAu freien Bereichen stammt
zum Teil vom Ausldufer des Nb-(110)-Reflexes. Die Intensitét bei xa-0,3 riihrt von der er-

zeugten Struktur zur Fokussierung des Elektronenstrahls wihrend 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.
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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 Einfluss der periodischen Anordnung der Nanostrukturen auf die gestreute

Intensititsverteilung

Zur Uberpriifung der Qualitit der Nanostrukturen wurde ihr Einfluss auf die Intensitits-
verteilung im reziproken Raum untersucht. Dazu wurde auf dem CuzAu-(111)-Reflex der
nanostrukturierten Probe ein Rocking Scan (siche Kapitel 3.4) aufgenommen. Ziel war eine
Ausmessung der In-Plane-Modulation des Reflexes, 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 wire durch einen gekoppelten Zwei-Motorscan als zwar moglich gewesen, auf-
grund der durch die Divergenz bedingten wesentlich kleineren Kohérenzlinge wire jedoch ein
Einfluss 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 Stiiben, welche senkrecht zur Probenoberfliche stehen, iiberlagert.

Ihr Abstand im reziproken Raum betrégt 4%% A-! aufgrund des Quaderabstandes von 4000
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A. Dieser Abstand ist klein verglichen mit der zu erwartenden In-Plane-Breite der Bragg-
reflexe, welche zu einer MosaikblockgroBe von etwa 500 A korrespondiert (gemessen an der
unstrukturierten Probe). Aufgrund dieser Grofilenverhiltnisse ist eine Modulation der Braggre-
flexe des kristallinen Gitters der Quader durch diese Gitterstibe zu erwarten. Die reziproken
Gitterstdbe und ihre senkrechte Orientierung zur Probenoberfliche sind in Abbildung 4.31
gezeigt.

ALO; (11-20)

Abbildung 4.31: Reziproke Gitterstibe aufgrund des zweidimensionalen Quader-Gitters mit
einem Gitterabstand von ungefihr 4000 A (das kristalline reziproke Gitter ist hier nicht ein-
gezeichnet).

Zusitzlich zeigt der spekulidre CugAu-(111)-Reflex die vom diinnen Film her bekannte Modu-
lation der Intensitéit in z-Richtung, ndmlich die Laueoszillationen aus Gleichung (2.13) durch
die wohldefinierte Schichtdicke. Beide Intensitdtsmodulationen dieses Braggreflexes sind fiir

die q,-q,-Ebene bzw. fiir die q,-g,-Ebene noch einmal in Abbildung 4.32 dargestellt.
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Abbildung 4.32: Zu erwartende schematische Intensititsverteilung des nanostrukturierten
Films der Probe MBE161. A: Modulation eines Braggreflezes in der q,-q,-Ebene. In q,-
Richtung sind schematisch Laueoszillationen dargestellt, in q,-Richtung die reziproken Git-
terstibe aus Abbildung 4.31. Zusdtzlich ist die Bewegung eines Rocking Scans als gebogener
Pfeil in der qy-q.-Ebene eingezeichnet. B: Modulation eines Braggreflexes in der q,-q,-Ebene.
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Prinzipiell zeigen alle Reflexe der CuzAu-Nanostrukturen die in Abbildung 4.32 schematisch
dargestellte Intensitétsverteilung. Ein spekuldrer Scan in ¢,-Richtung iiber den CugAu-(111)-
Reflex ist in Abbildung 4.33 gezeigt.

Aus Intensitétsgriinden sowie der optimalen Ausnutzung der Synchrotron-Strahlkohérenz las-
sen sich insbesondere die In-Plane-Modulationen am CugAu-(111)-Reflex am besten vermes-
sen. Hier macht sich jedoch die N#he der spekuléren, intensiven Nb-(110)- und AlyO3-(1120)-
Reflexe storend bemerkbar. Die Oszillationen, welche die gesamte Messkurve modulieren,
rithren vom benachbarten Nb-(110)-Reflex her, korrespondieren aber nicht zu der aus der
Reflektivitit ermittelten Schichtdicke des Nb-Films (siehe Abbildung 4.19). Zu ihrer Er-
klarung sind vermutlich dynamische Betrachtungen notwendig. Laueoszillationen der CuzAu-
Nanoquader sind jedoch als langwelligere Modulation erkennbar. Zur Veranschaulichung ist
die Simulation (durchgezogene Kurve) des CusAu-(111)-Reflexes eines 125 A (58 Atomlagen
des Gitterabstandes %A) dicken CuzAu-(111)-Quaders eingezeichnet.
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Abbildung 4.33: Spekuldrer Scan iber den CugAu-(111)-Reflex. Dominiert wird die gesamte
Messkurve durch die Laueoszillationen des benachbarten Nb-(110)-Reflexes (kleine Periode).
Die schwacher ausgepragten Laueoszillationen der CuzAu-(111)-Nanoquader (grofie Periode)
sind nur noch als Amplitudenmodulation erkennbar (siehe Text). Die genaue Lage und Periode
der CuzAu-Laueoszillationen wird durch die eingezeichnete Simulation (durchgezogene Linie)
angedeutet.

Die In-Plane-Messung wurde, wie bereits erwédhnt, aus Griinden der besseren Kohérenzei-
genschaften als Rocking-Scan durchgefiihrt. Dabei ist jedoch zu beachten, dass wihrend des
Scans eine Anregung der Braggreflexion in unterschiedlich verkippten Mosaikblécken durch
die Verkippung der Probe erfolgt. Die Breite der Rocking Kurve korrespondiert also nicht
ausschliefflich zur In-Plane-Mosaikblockgrofle, sondern auch zur Richtungsverteilung der Out-
of-Plane-Mosaizitéit. Geht man davon aus, dass sich diese Verteilung durch die Strukturierung

nicht wesentlich verindert hat, so ist anzunehmen, dass die Gestalt der Einhiillenden des
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Rocking-Scans dieselbe Peak-Form und Breite besitzt, wie die Rocking-Kurve, welche vor
der Strukturierung am diinnen Film aufgenommen wurde. Der Rocking Scan des spekuléren
CusAu-(111)-Reflexes ist in Abbildung 4.34 gezeigt (siehe auch Abbildung 4.32).
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Abbildung 4.34: Rocking Scan iber den CuzAu-(111)-Reflex. Aufgetragen ist der nach Glei-
chung (3.4) berechnete In-Plane-Impulsiibertrag in z-Richtung gegeniiber der Intensitdt. Die

Satelliten entstehen durch das Uberlagern der beiden reziproken Gitter, wie bereits in Abbil-
dung 4.32A gezeigt. Fine Anpassung anhand eines mathematischen Modells erfolgt in Kapitel

4.4.3

Der Abstand der Satelliten gibt den Abstand der Nanoquader wieder, dhnlich 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
(Mosaikblocke) innerhalb der individuellen Quader nicht beobachtet (siehe auch Kapitel 2.1.4
und 4.4.3). Dies wire dann in der klassischen Optik die Fraunhofersche Spaltbeugungsfunkti-

on, die die Interferenzfunktion des Gitters moduliert.

4.4.3 Modell der partiellen Kohéirenz

Die im Kapitel 2.1.4 hergeleiteten Gleichungen ( 2.18 und 2.22), die die Modulation eines
Braggreflexes durch die Nanostrukturierung eines perfekten kristallinen Filmes beschreibt,
wird im Falle der hier untersuchten imperfekten Filme nicht beobachtet, denn die einzelnen
Nanoquader stellen fiir sich keine perfekten Kristalle dar. Der Einfluss der Periodizitit des
Abstandes der Nanoquader bleibt aber trotzdem erhalten, da er durch die Qualitat der Li-
thographiemethode (d.h. der Einhaltung des periodischen Abstandes der Nanoquader), nicht
aber von der Kristallinitdt 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 einhiillende Fraunhofer-Funktion.



86

Die Fraunhofer-Funktion beschreibt die Intensititsverteilung, wie sie durch einen individuel-
len Quader hervorgerufen wird. Diese Einhiillende wird im Realfall unserer nanostrukturierten
CuzAu-Filme aufgrund der Mosaizitit in den individuellen Nanoquadern jedoch nicht beob-
achtet. Die Existenz mehrerer Mosaikblocke innerhalb eines Quaders fiihrt zu einem unde-
finierten Sprung in der Phase zwischen den von den unterschiedlichen Blocken reflektierten
Teilwellen. Der Teilaspekt der Verteilung der Mosaikblocke innerhalb eines Quaders wiirde im
Bild der Optik einer Beleuchtung eines Einzelspaltes mit inkoh&rentem Licht entsprechen; das
Fraunhofersche Beugungsbild liele sich dann nicht mehr beobachten. Stattdessen entspricht
die Einhiillende einer Kurve, welche keine Oszillationen aufweist. Die Breite dieses Streusignals
im ¢-Raum entspricht dann auch nicht der Quadergréfie L=2000 A, sondern korrespondiert
zu einer durchschnittlichen In-Plane-Mosaikblockgréfie. Dies bedeutet, dass die zu erwartende
Einhiillende in q,-Richtung keine besondere Auszeichnung gegeniiber dem von einem diinnen
Film zu erwartendem Signal besitzt. Ein individuell betrachteter Quader verhélt sich in seinem
Streuverhalten also wie der urspriingliche diinne Film, da er auch aus mehreren Mosaikblécken
besteht. Dies ist schematisch in Abbildung 4.35 gezeigt.

=
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————————  Strukturierung —_—

Abbildung 4.35: Zur Mosaizitit: Die Grofie der Mosaikblicke ist geringer als die laterale Aus-
dehnung der Nanoquader. Der Charakter der Strewintensititsverteilung in q,-Richtung ist des-
halb fiir einen individuellen Nanoquader nicht prinzipiell von der des diinnen Films verschie-
den.

Fiir eine quantitative Auswertung der Messung aus Abbildung 4.34 werden fiir die Aufstellung

eines mathematischen Modells folgende Annahmen gemacht:

1. Die Rocking-Kurve in Abbildung 4.34 wird durch zwei einhiillende Kurven beschrieben.
Die Begriindung dafiir ist folgende: Es wird beobachtet, dass die kohérente Intensitét
der Oszillationen wesentlich schneller abklingt als die des inkohérenten gesamten Bragg-
Peaks. Es kann also von einer relativ schmalen Hiillkurve fiir die Oszillationen und einer
relativ breiten Hiillkurve fiir einen nicht oszillierenden Teil ausgegangen werden. Diese
Beobachtung kann anhand der Mosaizitéitsverteilung des Films begriindet werden: Die
Verkippung der Kristallblocke um einen mittleren Wert bewirkt eine zum Teil inkoh&ren-
te und zum Teil kohdrente Uberlagerung ihrer Streusignale, da bei jeweils konstantem
Rocking-Winkel die entsprechend verkippten Mosaikblocke zur Braggreflexion angeregt
werden. Nur diejenigen Blocke, deren relative Verkippung innerhalb eines schmalen Win-

kelbereichs liegt, konnen ihre Braggreflexe kohérent iiberlagern. Eine Abschéitzung dieser
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relativen Verkippung, welche eine kohiirente Uberlagerung noch zulisst, ist mit densel-
ben Argumenten wie in Kapitel 2.2 aus Gleichung 2.37 abzuleiten. Die dort aus der
Divergenz A« berechnete Kohérenzlénge ist hier gleich dem Abstand zweier benachbar-
ter Quader, also 4000 A, zu setzen, um die maximale Verkippung zu erhalten, die eine
kohiirente Uberlagerung noch im Abstand zweier Quader ermdglicht. Mit dem angege-
benen Quaderabstand und der Wellenlsinge A = 1,2658 A ergibt sich diese maximale
Verkippung zu etwa 0,018 °.

. Prinzipiell ist auch eine kohirente Uberlagerung der stirker aus der spekuliiren Rich-
tung verkippten Blocke moglich, sofern ihre Verkippungen relativ zueinander gering ge-
nug sind. Die statistische Wahrscheinlichkeit, dass sich Blocke mit solchen Verkippungen
im richtigen Abstand in jeweils benachbarten Quadern befinden, ist aber (sehr) gering.
Diese Moglichkeit besteht mit hinreichender Wahrscheinlichkeit nur fiir den Bereich der
héchsten Dichte der Mosaikverteilung, also im zentralen Bereich der Rocking Kurve. Da
ein Quader in der Regel aus mehreren Mosaikblécken besteht und in benachbarten Qua-
dern somit eine Vielzahl unterschiedlicher Verkippungen und Blockgrofien vorkommen
kann, ist die Wahrscheinlichkeit, zwei Blocke in benachbarten Quadern im mittleren Ab-
stand von 4000 A vorzufinden, deren Verkippung kohiirente Uberlagerung erlaubt, als
relativ gering einzuschétzen. Die aus dem vorgesehenen Modell errechnete integrierte
Intensitét wird, soll sie physikalisch realistisch sein, unter derjenigen des inkohérenten
Anteils liegen, zu welchem ausnahmslos jeder Mosaikblock beitragen kann. Des Wei-
teren existieren vermutlich aufgrund des physikalischen Atzprozesses Bereiche mit sehr
schlechter Kristallqualitit an den Réndern der Quader. Diese sorgen fiir diffuse Streubei-
triage, die ebenfalls zur inkohérenten Streuung beitragen. Ferner begrenzt die kohirente
Uberlagerung der Streusignale die limitierte Kohiirenz des Strahls. Thr genauer Ein-
fluss ist nur im Falle einer durch Kollimationsmafinahmen steuerbaren Verédnderung des

Kohérenzvolumens abzuseparieren.

. Die beiden Hiillkurven werden analytisch als Lorentzkurven beschrieben. Dies steht in
guter Ubereinstimmung mit der Form der Kurve der gemessenen Mosaikverteilung vor

der Durchfiihrung der Nanostrukturierung.

. Wie schon in Gleichung (2.22) angedeutet und oben erwihnt, wird die kohzrente Uberla-
gerung der Quader durch die Interferenzfunktion des optischen Gitters beschrieben. Als
Hiillkurve wird diese jedoch nicht mit der Fraunhoferfunktion multipliziert; diese wiirde
In-Plane-Laueoszillationen der 2000 A groBen Quader beschreiben. Stattdessen wird sie
mit der oben diskutierten lorentzformigen Hiillkurve des kohérenten Beitrags multipli-
ziert. Der inkohirente Anteil der Braggstreuung wird zu diesem kohédrenten Anteil hinzu-
addiert. Das Gesamtergebnis wird noch mit der Auflésungsfunktion der Messanordnung

gefaltet und ein konstanter Untergrund hinzuaddiert.
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Die Zusammensetzung des Modells ist graphisch in Abbildung 4.36 gezeigt.

0,071 Kohérente Hullkurve 035
-+ Inkoharente Hullkurye
—0,061 —0,30-
= £
i 0,05+ i0 0,25+
30,04- Ej 0,20
T 003 150,151
g 0,02 % ,
£ $0,10-
= 0,014 i
0,05+
0,00+
0,00

-0,05-0,04-0,03-0,02-0,01 0,00 0,01 0,02 0,03 0,04 0,05 002 001 000 001 002

|| q, [1VA] ‘-q;n/ﬂ\]

n Interferenzfunktion, S =4 30000+
= S 25000
[ =
i 3 -
L 5 20000
[5] QO
2 2 =
= 15 16000
= n
£ 1] 5 10000,
g =
= 5000
0
T T T T ’ O ‘ ‘ ( ( (
002 001 000 001 002 00200t 0%, 001 002
q, [1/A] q, [1/A]

Abbildung 4.36: Zusammensetzung des im Text diskutierten Modells zur Anpassung der Daten:
Die Interferenzfunktion fir vier Spalte wird mit der kohdrenten Hiillkurve multipliziert und zur
inkohdrenten Hullkurve hinzuaddiert. Die Anpassung der Daten erfolgt nach Faltung mit der
Auflosungsfunktion.

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 fiir einen Scan

senkrecht zu den Quaderkanten folgende Form:

I = [Inter ferenz funktion (D) * Hullkurve; + Hullkurves| + Untergrund (4.1)

Dabei ist. D der Abstand zwischen den Quadern, Hiillkurve; beschreibt den kohéirenten Anteil
und Hiillkurve; den inkoh#renten Anteil. Der Strukturfaktor F' (¢) geht in dieser Rechnung in
die Gestalt der Hiillkurven mit ein. Nimmt man diese als Lorentz-formig 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:

.9
Sin Sszq—m 2A1 w1 2AQ Wo 1 -2

I 2z . 2|+ 4.2

(gz) o sinS; D, % 7 w%+4q§+ T wi+ 4q? o 27(62 +ir, (42)

wobei “** eine Faltung der ersten Klammer mit der Gauss-féormigen Auflosungsfunktion der

Breite 2,3 o bezeichnet (2 o ist der Abstand der Wendepunkte). S, bezeichnet die Anzahl
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der jeweils kohdrent beleuchteten Quader. D, beschreibt ihren Abstand in x-Richtung. A; und
w; sind die Fitparameter fiir die integrierten Intensititen bzw. der vollen Halbwertsbreiten
der Lorentzkurven. ¢, ist der Abstand vom Peak-Maximum, [ steht fiir die Intensitit des
elektronischen Untergrundes. Die Auflosungsfunktion fiir einen solchen Rocking-Scan wurde
am spekuldren AlyO3-(1120) Reflex 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.
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Abbildung 4.37: Rocking-Scan am CugAu-(111)-Reflex. 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 offenen Kreise stellen die Messung dar.

Die Fitroutine “Evolutionsstrategie (1,5)“ liefterte bei festem S, = 2 folgende Fitparameter:

D, 3640 A

Ay | 0,000377 A-1*B.E.
A, | 0,00248 A—'*B.E.
wy 0,003714 A-!
W 0,023236 A~!

o 0,0001672 A1
I 20 B.E.

Tabellel: Ergebnisse der Fitfunktion aus Gleichung (4.2), angewandt auf die Daten aus Ab-
bildung 4.34. Die FEinheit B.E. steht fir beliebige Intensititseinheiten.

Um den Einfluss der Kohérenzlinge des Rontgenstrahls zu ermitteln, wurde die Probe um
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die Oberflichennormale gedreht, und die Rocking-Messung am CuzAu-(111)-Reflex wieder-
holt. Durch die Drehung der Probe erhoht sich der Abstand benachbarter Quader bis auf das
v/2-fache in Richtung der Diagonalen. Wie jedoch bereits in Kapitel 4.3.5 erwihnt, liegen fiir
die nanostrukturierte Probe in der Realitéit keine symmetrischen Qualitdtsbedingungen vor.
Eine Ausfransung der Kanten in einer Richtung kann (muss allerdings nicht) auch eine Aus-
schmierung der Periodizitit des Quadergitters bedeuten. Eine Schwichung der Sichtbarkeit
der Oszillationen kann also wiederum ein gekoppelter Effekt aus In-Plane-richtungsabhingiger
Probenqualitit und inkohérenterer Beleuchtung benachbarter Quader aufgrund der limitierten
Kohérenzlinge des Strahls und wegen des grofleren effektiven Abstandes der Quader sein. Die
Richtungsabhéngigkeit der Dampfung dieser Oszillationen ist in Abbildung 4.38 sehr deutlich
zu beobachten.
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Abbildung 4.38: In-Plane-Messungen fiir verschiedene Einfallsrichtungen des Primdrstrahls,
angedeutet durch Pfeile. Das Bild in der zweiten Zeile stellt jeweils die Synchrotronmessung
der dariiber liegenden Messgeometrie dar. Klar erkennbar ist in C, dass entlang der Diagonalen
die Oszillationen am stirksten geddampft werden. Dieser Effekt kann sowohl durch die limitierte
Kohdrenzlinge als auch die in dieser Richtung verminderte Probenqualitit eintreten.

In Richtung der Diagonalen ist die Didmpfung maximal, was auf einen durch die limitierte
Kohérenz des Strahls hervorgerufenen Effekt oder der Ausfransung der Nanoquader in dieser
Richtung schlielen lassen koénnte. Diese Vermutung kann letzten Endes jedoch nur durch
Messungen mit einer verbesserten oder variierbaren Kohédrenz untermauert werden. Dazu sei

auf Kapitel 4.4.4 verwiesen.
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4.4.4 Messung der In-Plane Probenqualitit mit variabler Kohérenzlinge

Um eine Trennung der Effekte, die zur Dampfung der In-Plane Oszillationen fiihrt, wie in Ab-
bildung 4.38 gezeigt, zu ermdglichen, wurde eine Messung an der Beamline ID01 an der ESRF
in Grenoble durchgefiihrt (siehe Kapitel 3.5.4). Ziel war, die Divergenz des Strahls oder die Ak-
zeptanz des Detektors durch Blenden so zu beeinflussen, dass die effektive Kohérenzlinge am
Probenort verdndert werden konnte (siehe Kapitel 2.2). Aufgrund der fokussierenden Strahl-
optik konnte mit einer geringeren Strahlgrofle am Probenort als an der Beamline C1 im HA-
SYLAB gemessen werden. Dadurch war die Wahl der Rontgenenergie nicht so stark durch
die Projektionslédnge des Strahls auf der Probe eingeschrénkt (siehe Kapitel 4.4.1). Auerdem
besaf} die verwendete UHV-Kammer einen Berylliumdom (siehe Abbildung 3.16), welcher eine
groflere Winkelfreiheit fiir den einfallenden und den gestreuten Rontgenstrahl erlaubte. Als
Kompromiss zwischen moglichst hoher Kohérenzlinge (~ A) und mdglichst guten sagittalen
Fokussierungseigenschaften des Si-(311)-Monochromators wurde bei einer Rontgenenergie von
14 keV gemessen. Eine effektive Methode zur Steuerung der Gréfle des Kohérenzvolumens
der Messanordnung war die Verdnderung der Detektorblende. Aus dem Abstand des Detek-
tors zur Probe und der Offnungsweite der Detektorblenden liisst sich die Divergenzakzeptanz
und somit nach Gleichung (2.37) die Kohérenzléinge bestimmen. Bei maximaler Auflosung
ldsst sich der inkohérente Streubeitrag klar vom kohérenten Anteil trennen. Der letztere An-
teil ist dann durch die Qualitdt der Probe bestimmt. Es sei angemerkt, dass die gestreuten
Intensititen der Rocking-Scans leicht mit zunehmendem ¢, abfallen. Dies hat vermutlich in-
strumentelle Ursachen aufgrund des inhomogenen Primérstrahls (Sagittalfokussierung). Zum
Modell von oben wurde deshalb eine Gerade mit der Steigung m, erweitert. Abbildung 4.39
zeigt die Messungen fiir die vertikalen Detektorschlitzweiten 2 mm, 0,4 mm und 0,1 mm. Der
signifikante Unterschied in der Auflosung der Oszillationen ist klar erkennbar. Des Weiteren
muss der Moglichkeit Rechnung getragen werden, dass fiir den inkohérenten Streuanteil eine
Verschiebung der Nullposition um ¢;, gegeniiber dem kohérenten Anteil vorliegen kann. Dies
beruht auf der Tatsache, das in diesem inkoh&renten Beitrag durchaus ein etwas verschiedener
durchschnittlicher Gitterparameter aufgrund der stark gestorten Kristallinitit in den geéitz-
ten Randbereichen der Nanoquader vorliegen kann. Dessen Nullposition kann aufgrund von
Veréinderungen in der Gitterkonstante des gedtzten Materials verschoben sein. Dieser Effekt
trigt, wie in Abbildung 4.39 erkennbar, aufgrund der breiten Intensitédtsverteilung diffuser
Streubeitrage im reziproken Raum jedoch nur fiir den Fall schlechter Auflésung signifikant in
Erscheinung. Die zuséitzliche Asymmetrie des inkohérenten Beitrags macht eine Anwendung
des Modells auf die bei schlechter Auflésung gemessene Kurve unméglich. Dennoch dient eine
niherungsweise Anpassung des Modells zur Verifikation der Auflésungsfunktion, welche sich
aus der intrinsischen Breite des Braggreflexes sowie der Divergenzakzeptanz der Detektorblen-
de gemifl Gleichung (2.40) zusammensetzt.

In Abbildung 4.39 A ist eine Simulation gezeigt, die eine Abschitzung der durch die De-
tektorschlitze bestimmten Auflosung ermdoglicht. In B und C wurde das in Gleichung (4.3)
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beschriebene Modell angepasst.
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Abbildung 4.39: Rocking Scan iber den CuzAu-(111)-Reflex in q,-Richtung (vergleiche Ab-
bildung 4.37). Der Einfluss der vertikalen Detektorblendendffnungen auf die Sichtbarkeit der
Satelliten ist signifikant. Die Detektorblendendffnungen 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 inkohdrenten Beitrdge.
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Das erweiterte Modell aus Gleichung (4.2) hat nun die folgende Gestalt:

sin? S, D, & 24 2A
I (qq:) [[ . ,13 : L B} il 2 + 2 5 22 2] (1 + mu‘]z)]
sinS; DL 7 wi+4q; T w3+ 4 (g — gio)
1 -
* e22 | +1 4.3
[a\/ 2m ] f (4.3)

Die Symbole sind bereits anhand von Gleichung (4.2) erkldrt 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
D, 4056 A 4059 A
Ay 0,000109 A-*B.E. | 0,0000273 A~ *B.E.
A, 0,004343 A-™*B.E. | 0,001044 A~ *B.E.
wy 0,00314 A~! 0,00245 A~
we 0,0205 A1 0,0194 A1
io 0A-! 0,00004 A1
My 7,49 B.E./JA-! -15,8 B.E./JA~!
o 0,000270 A~* 0,00012 A1
I 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 fiir beliebige Intensitdtseinheiten.

Die bisherigen In-Plane-Scans gemessen an der ID01 an der ESRF wurden iiber den spe-
kuldren CuzAu-(111)-Reflex nur in der q,-Richtung durchgefiihrt, d.h. wenn die “glatten®
Kanten (siche Abbildung 4.29) der Nanoquader senkrecht zum Primérstrahl waren. Die Satel-
liten in den Abbildungen 4.34 und 4.39 beschreiben also den Reflex (10) des Quadergitters und
seine hoheren Ordnungen (20), (30), etc. Dreht man die Probe um ihre Oberflichennormale,
so konnen auch Reflexe in anderen Richtungen angeregt werden. Bei einer Drehung um 45°
erwartet man beispielsweise eine Anregung der Quadergitterreflexe in [11]-Richtung. Bei einer
Drehung um die Oberflichennormale um arctan %:33.7O 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 Kohédrenzlange ist in vertikaler Richtung (q,) wesentlich grofier als in horizontaler
(qz). Dies riihrt zum einen aus der Beamline Optik her (sagittale Fokussierung des Monochro-
mators), zum anderen waren die Detektorschlitze in horizontaler Richtung auf 2 mm ged6ffnet,
was zu einer starken Verringerung der Kohirenzlinge in dieser Richtung fiihrt. Diese starke

Anisotropie des Kohérenzvolumens wird durch die Projektion in Strahlrichtung auf die Probe
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noch verstéirkt: Der Einfallswinkel von etwa 11,8° bewirkt eine Verfiinffachung der effektiven
vertikalen transversalen Kohérenzlinge, wihrend in horizontaler Richtung keine Projektions-
verlingerung eintritt (siche Gleichung (2.39)). Somit findet eine kohirente Uberlagerung der
Streubeitrage der verschiedenen Quader praktisch nur in Strahlrichtung statt. Die Quader auf
den diinn besetzten {32}-Netzebenen liegen in der In-Plane-Richtung senkrecht zum einfal-
lenden Strahl zu weit voneinander entfernt, als dass sie zur kohérenten Streuung beitragen
konnten. Zur Veranschaulichung sind die {32}-Netzebenen des Quadergitters als diinne paral-
lele Linien senkrecht zum Primérstrahl in Abbildung 4.40 eingezeichnet. Bei einer von ihnen
sind stellvertretend zwei weifl ausgemalte, benachbarte Quader eingezeichnet. Thr Abstand
betrigt 4000%/13 A, also etwa 14400 A; somit kénnen sie wegen den obigen Betrachtun-
gen nicht mehr kohérent beleuchtet werden. Es sei nochmals betont, dass zur Verdeutlichung
das effektive Kohdrenzvolumen auf der Probe als langestreckter Rahmen in Verldngerung des
Primérstrahls schematisch in Abbildung 4.40 eingezeichnet ist. Der Abstand zweier in Strahl-
richtung aufeinanderfolgender kohiirent beleuchteter Quader betriigt ebenfalls etwa 14400 A,
so dass bei einem In-Plane-Scan in [32]-Richtung diese Periodizitiit 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 (Oberflichennormale aus der Zeichenebene). Der einfallende Strahl /::; ist als
Projektion in die g,-q,-Ebene dargestellt. Die eingezeichnete Einfallsrichtung entspricht bei
einer Drehung der Probe um w = 33.7° zur z-Richtung der [32]-Richtung des Quadergitters.

Aufgrund des stark anisotropen effektiven Kohdrenzvolumens (langestrekter “Rahmen® in l::;--
Richtung) werden die {32}-Netzebenen nicht kohdrent angeleuchtet. Nur jede 13. von ihnen
ist mit einem Quader auf der Richtung des einfallenden Strahls besetzt. Die beobachtbaren
Reflexe des zweidimensionalen Quaderiibergitters tragen deshalb die Indizierung (13—3 12—3) und
deren hdéhere Harmonische.

Man erwartet also Satellitenreflexe im Abstand von 0,000436 A~' in In-Plane-Richtung. Fiir

den speziellen Fall der hier verwendeten nanostrukturierten Probe und des zugrundeliegenden

Kohirenzvolumens tragen diese Satellitenreflexe die Indizierung (& &), (& 15).- . . 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 beziiglich der Periode der Satellitenreflexe optimiert.
Aufgrund der in den Daten erkennbaren Schwebung im Bereich des Hauptmaximums entzieht
sich diese Messung einer vollstdndigen Beschreibung durch das oben behandelte Modell. Die
in der Simulation verwendete Periodizitdt betragt 14800 A, was dem +/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)-Reflex entspricht.
Die Sichtbarkeit einer grolen Anzahl von Satellitenreflexen, in einer Scanrichtung, welche nicht
senkrecht zu den Kanten mit guter Qualitit verlauft, zeigt, dass trotz anisotroper Qualitéit der
individuellen Nanoquader die Periodizitit des Quadergitters dadurch unbeeintréichtigt bleibt.
Die Frage, welche Ursache die in Abbildung 4.38 am Ende des vorigen Kapitels erkennbare
Dampfung der Sichtbarkeit der Satellitenreflexe hat, ldsst sich somit beantworten. Die limi-
tierte Kohérenzldnge erlaubte an der Beamline C1 keine Interferenz zwischen Quadern, deren
Entfernung deutlich iiber 4000 A hinausgeht. Die in Abbildung 4.38 gezeigte Abnahme der
Interferenz kann also zur experimentellen Bestimmung der Kohdrenzlinge an der Probenober-
fliche herangezogen werden. Ebenso kann mit Messdaten, wie den in Abbildung 4.41 gezeigten,

eine Ausmessung der Anisotropie des Kohdrenzvolumens am Probenort durchgefiihrt werden.
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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 Peridizitit von 14800 A. Die senk-
rechte Linie markiert die 13. Harmonische an der Stelle -0.0055 A~", welche dem (32)-Reflex
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 bindren Nanostrukturen war es, die Einfliisse der Na-
nostrukturierung auf das thermodynamische Verhalten des Ordnungs-Unordnungs-Phaseniiber-
ganges zu untersuchen. Ein Vergleich zum Verhalten eines diinnen Films war zum einen
moglich, da in den Arbeiten von Ern et al. ein diinner Film am gleichen epitaktischen System
CuzAu-(111) auf Nb-(110) auf AlyO3-(1120) untersucht worden war [4][39], und zum Anderen
sich auf der Probe ein etwa 1 mm breiter Randstreifen eines CugAu-(111)-Films befand (siehe
Abbildung 4.29). Dariiber hinaus kann das Phaseniibergangsverhalten der Nanoquader mit
den Oberflichenarbeiten [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 wiahrend des Experimentes die Intensitéit des Ord-
nungssignals des nanostrukturierten Bereiches mit der des Filmes bei gleicher Temperatur
verglichen werden. Somit war ein In-Situ-Vergleich des temperaturabhingigen Ordnungsver-
haltens von CuzAu-Film und -Nanostrukturen moglich, und insbesondere von einem Fehler
in der Messung der absoluten Temperatur unabhéngig. In unserem Fall stellte sich diese Ver-
gleichsmoglichkeit als sehr wichtig heraus, da die am Thermoelement angebrachte Keramik-
Schutzhiille unzureichende thermische Abschirmung bot. Sie sollte eigentlich gewihrleisten,
dass die angezeigte Temperatur nicht direkt am benachbarten Heizdraht (siehe Abbildung
3.17), sondern am Molybdéanblock, auf welchem die Probe befestigt war, gemessen wurde. Da
bei den gemessenen Temperaturen die Keramikschutzhiille 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 Temperaturabhéngigkeit der (001)—Uberstrukturreﬂexe, d.h. der Ord-
nung, war die Anzahl der auswertbaren Datenpunkte aus mehreren Griinden sehr gering: Die
unerwartet niedrige Phaseniibergangstemperatur der CusAu-Nanoquader fiihrte dazu, dass
sie im ersten Temperaturzyklus bereits deutlich iiberschritten wurde. (Dadurch ging limitierte
Synchrotron-Strahlzeit verloren, da eine langsame Abkiihlung in der Nihe des Phaseniibergan-
ges gewihrleistet werden musste, um eine Relaxation der Ordnung zu ermoglichen.) Erhebliche
Probleme ergaben sich aus der Instabilitdt von Strahllage und Primérintensitit 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-
sitdten z. T. erheblich schwankten, obgleich die physikalische Probensituation konstant war.
Da das Eingangssignal nur auf die Schwankungen in der Intensitéit, nicht aber auf Schwan-
kungen der Richtung und des Fokussierungsgrades des Primérstrahls empfindlich ist, war es
durch diese Instabilititen nicht mehr moglich, alle Scans der temperaturabhingigen Mes-

sung, die einige Tage dauerte, unter denselben Bedingungen zu normieren und zu vergleichen.
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Schwankungen in der Strahllage fiihren zu einem Verlassen der Bragghedingung und kénnen so
die gestreute Intensitdt wesentlich mehr beeintriachtigen als die Primérintensitéit. Bei kleinen
Schwankungen in der Lage des Fokalpunktes des Strahls verursachte die geringe Probengrofie
zusédtzlich erhebliche Intensitdtsschwankungen. In Abbildung 4.42 sind die Probleme bei der
Signalnormierung veranschaulicht. In Abbildung 4.42 A ist die zeitliche Entwicklung der vom
CuzAu-(002)-Reflex gestreuten Intensitit bei konstanter Diffraktionsgeometrie 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-

sitdt in A. Deshalb treten diese erheblichen Schwankungen auch im normierten Streusignal in
C auf.
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Abbildung 4.42: Instrumentell bedingte zeitliche Schwankung der Intensitit. A: Strewintensitdt
des CugzAu-(002)-Reflexes. B: Instabilitit des Eingangssignals. C: Streuintensitit aus A auf

das Eingangssignal aus B normiert. Die Anfilligkeit der Streusignale auf Instabilititen der
Strahllage ist klar erkennbar.

Die Temperaturabhiingigkeit wurde zunéchst fiir den CuzAu-(001)-Uberstrukturreflex und den
CusAu-(002)-Fundamentalreflex der Nanoquader bestimmt. Ein Verschwinden der Uberstruk-
turintensitéit trat bei einer Temperatur von etwa 284°C ein. Im Bereich des Phaseniibergangs
der Nanoquader zeigt der Fundamentalreflex der Nanoquader keine bedeutenden Verédnderun-
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gen. In Abbildung 4.43 sind Scans in q,-Richtung fiir beide Reflexe dargestellt.
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Abbildung 4.43: Temperaturabhdngigkeit der Intensititen des CuzAu- (001)—Uberstruktur7"eﬂe—
zes (A) und des CuzAu-(002)-Fundamentalreflexes (B) der Nanostrukturen. Wihrend die des

Uberstrukturreflezes bei ca. 284° C verschwindet, zeigt der Fundamentalreflex in diesem Bereich
keine wesentlichen Verdnderungen.

Erkennbar ist in Abbildung 4.43 die thermische Ausdehnung des Kristallgitters der Nano-
quader durch eine Verschiebung der Maximal-Positionen des Reflexes. Beide Reflexe zeigen
Laueoszillationen, aus denen sich eine Quaderdicke zu etwa 130 A abschiitzen ldsst (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 héheren Temperaturen abzunehmen begann. Im folgenden soll eine wichtige Beobachtung
eingefiigt werden: Die gemessene Temperatur des Ubergangs ist abhingig von der Isolation
des Thermoelements gegeniiber dem Heizdraht (s. a. Abbildung 3.17). Da mit der hier verwen-
deten Probenstation bereits mehrere temperaturabhingige Messungen durchgefiihrt wurden,
gab es Anhaltspunkte, wieweit die Temperatur mit der Abschirmung des Thermoelements
variiert. Zu erwarten war eine Temperaturanzeige des Eurotherm-Temperaturreglers am Pha-
seniibergang des diinnen Films von etwa 410°C bei guter Abschirmung und etwa 595°C bei
keiner Abschirmung. Die als Ersatz zur defekten urspriinglichen Tantalabschirmung angefer-
tigte Keramikhiilse stellte sich im Nachhinein als ungeeignet heraus. Grund hierfiir war ver-
mutlich die Transparenz der Keramik im Infrarotbereich, wo sich das Abstrahlungsmaximum
des Heizdrahtes bei diesen Temperaturen befindet. Nach diesem Einschub ist es verstandlich,
dass die Phaseniibergangstemperatur des diinnen Films bei einer Anzeige des Temperatur-
kontrollers von etwa 585°C lag. Der Temperaturbereich, in dem der Zerfall der Intensitét
des Uberstrukturreflexes stattfand, erstreckte sich erwartungsgemiB iiber einen Temperatur-
bereich von etwa 100°C, was in guter Ubereinstimmung mit den Messungen von [39] steht.

Dieser kontinuierlich erscheinende Zerfall der Uberstrukturintensitiit des diinnen Films wird
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durch das Phidnomen einer “Disordered Wetting Layer®, welche von der Oberfliche ins Vo-
lumeninnere wichst, hervorgerufen. Es konnte in [39] gezeigt werden, dass bereits ca. 100°C
unterhalb der Phaseniibergangstemperatur eine ungeordnete Schicht an der Filmoberfliche
entsteht, welche einem Potenzgesetz folgend kontinuierlich mit der Temperatur in den Film
hineinwichst. In Abbildung 4.44 sind die Intensititen des CusAu-(001)-Uberstrukturrefle-
xes in q,-Richtung (A) und des CuzAu-(002)-Fundamentalreflexes in ¢,-Richtung (B) fiir
den diinnen Film am Rand der Probe aufgetragen. Der kontinuierliche Zerfall der Intensitét
iiber einen weiten Temperaturbereich ist klar erkennbar. Aus Griinden der sehr begrenzten
Synchrotron-Messzeit konnten im hoheren Temperaturbereich nicht bei allen Temperaturen
Uberstrukturreflexe aufgenommen werden. Die hier dargestellten Fundamentalreflexe zeigen,
wie erwartet, kaum eine Temperaturabhingigkeit.
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Abbildung 4.44: Temperaturabhingigkeit der Intensititen des (A) CusAu-(001)-Uberstruktur-
reflexes und des (B) CugAu-(002)-Fundamentalreflezes des dinnen Films. Die Phasentber-

gangstemperatur liegt bei etwa 585°C. Der Zerfall der Intensitit des Uberstrukturreflezes er-
streckt sich im dinnen Film tber einen weiten Temperaturbereich.

Zur Bestimmung der Phaseniibergangstemperatur und des Phaseniibergangsverhaltens ist die
Anderung der integrierten Intensitit des Uberstrukturreflexes fiir den nanostrukturierten Teil
der Probe und fiir den diinnen Film, in Abbildung 4.45 aufgetragen. Aufgrund der instru-
mentellen Probleme, wie oben ausfiihrlich diskutiert, erlaubt die geringe Anzahl auswertbarer
Messungen, welche in Abbildung 4.45A gezeigt sind, jedoch keine Aussage iiber den genauen
Verlauf des Phaseniiberganges in den Nanoquadern. Deren Phasenumwandlungstemperatur im
Rahmen dieser Messanordnung konnte jedoch mit ca. 284°C relativ genau ermittelt werden.
In Abbildung 4.45 B ist der “kontinuierliche“ Zerfall der integrierten Intensitit des Uber-
strukturreflexes des diinnen Films aufgetragen. Die Temperatur des Phaseniiberganges liegt
hier etwa bei angezeigten 585°C. Sieht man von der Bestimmung des genauen Verhaltens
des Ordungs-Unordnungs-Phaseniiberganges in den Nanoquadern ab, so kann als wichtigstes

Ergebnis dieses Kapitels eine dramatische Verringerung der Phaseniibergangstemperatur um
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mehr als 200 K der Nanoquader gegeniiber dem geschlossenen Film festgehalten werden. Es

sei nochmals angemerkt, dass es sich hierbei um eine In-Situ Messung handelt.
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Abbildung 4.45: Temperaturabhdingiger Zerfall der integrierten Intensitit des CugAu-(001)-

Uberstrukturreflezes in den Nanostrukturen (A) und im diimnen 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-Phaseniibergangs in CuzAu-
Nanoquadern bestimmen zu kénnen, miissen temperaturabhéngig z. B. die (001) und (002)-
Reflexe parallel zu q, und q, vermessen werden. Da ein kurz vor der Abgabe dieser Ar-
beit durchgefiihrtes Synchrotronexperiment an der Beamline W1 in Hamburg zeigte, dass
das oben beschriebene ID01-ESRF Experiment die Probe wahrscheinlich wegen Nb-CuzAu-
Interdiffusion zerstorte, muss dazu eine neue nanostrukturierte Probe hergestellt werden. Eine
detaillierte theoretische Betrachtung, welche das dramatische Absenken der Phasenumwand-

lungstemperatur in den Nanoquadern behandelt, ist gegenwirtig in Bearbeitung.
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Anhang

A Grundlagen der Rontgenstreuung in Materie

A.1 Rontgenstreuung an Elektronen

In der klassischen Elektrodynamik wird Rontgenlicht durch ein mit der Frequenz v oszillie-
rendes elektromagnetisches Feld E (t) beschrieben. Dabei wird die Polarisationsrichtung sowie
die Amplitude des Feldes durch den Vektor E, festgelegt. Bis auf eine beliebige Phasenver-
schiebung ¢ ist das Feld an einem beliebigen Raumpunkt gegeben durch die Funktion

E (t) = Eysin (2nvt + ¢) .
¢ kann als Phasenfaktor durch geeignete Wahl des Zeitnullpunktes gleich Null gesetzt werden.
Fiir unpolarisiertes Licht zeigt Ej in alle Raumrichtungen senkrecht zur Ausbreitungsrichtung.
In einer zweidimensionalen Betrachtung breite sich Rontgenlicht in x-Richtung aus. E, zeige
in z-Richtung. Im Ursprung wird das Feld also mit Hilfe des z-Einheitsvektors €, beschrieben
durch

E (t) = &,Eysin (27ut) . (A.1)

Es befinde 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 = &.eEysin (2mvt) (A.2)
und erfihrt somit die Beschleunigung a, in z-Richtung

_ S B G omuny. (A.3)

m m

Qy

Eine beschleunigte Ladung strahlt ein ebenso in z-Richtung polarisiertes elektromagnetisches
Feld ab, dessen Amplitudenvektor nur die z-Komponente E_ enthilt. Mit ¢ als Vakuumlicht-
geschwindigkeit und R als Entfernung vom streuenden Teilchen (hier: Elektron) der Ladung
e besitzt es nach der klassischen Elektrodynamik die folgende Stérke:

ea, cos(
2R

wobei ¢ der Winkel zwischen Einfallsrichtung des anregenden Feldes, in diesem Falle der x-

E,, (A.4)

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
_ €’Ey,_sin (27wt) cos ¢

E, =
z mc2R

(A.5)

Dieser Sachverhalt ist in Abbildung A.1 dargestellt.

y R

C

Abbildung A.1: Streuung eines linear polarisierten elektromagnetischen Feldes an einem freien
Elektron.

Einer Messung zugénglich ist nur das zeitliche Mittel des Amplitudenquadrates < E? >. Mit
< E2 >=< (E,sin (2mvt))? > ergibt sich aus Gleichung (A.5)

et < E¢ > cos’(

m2ct R?

< B2 >= (A.6)

Nun sei die Einschrédnkung 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 fiir das einfallende Feld:
Ef = E; + Ej.
und damit auch im zeitlichen Mittel:
< Ey >=<Ej >+ < Ej >, (A7)
Des Weiteren gilt aufgrund der Gleichberechtigung aller Polarisationsrichtungen

1
< Ej >=< Ej >= 5 < B} > . (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.

X

unpolarisiertes
Feld ——
B yo©

Abbildung A.2: Streuung eines unpolarisierten elektromagnetischen Feldes an einem freien
Elektron.

Betrachtet man die im Punkt P gemessene Intensitit, so erhilt man aus den Gleichungen
(A.6) und (A.8) die Gleichungen

41 2
€§<E0>

< EZ >= —yy s cos® ¢ (A.9)
und analog
< Efy >= % cos® ¢. (A.10)
Mit Gleichung (A.7) ergibt sich fiir die Messgrofie < E? >
4 2 2 2
< B> emjcf}o%; <cos C—;—cos ¢> ‘ (A1)

Um die Intensitdt in cgs-Einheiten anzugeben, muss Gleichung (A.10) noch mit dem Faktor

£

s~ multipliziert werden. Man erhilt dann fiir die gestreute Intensitét:

[ B e < B2 et (COS2C+COSQ¢> 1 et (cos2g+cos2¢>.

8m 8 m2ct R? 2 m?ct R? 2
(A.12)
Diese Gleichung beschreibt die gestreute Intensitdt im gesamten Raum an einem einzelnen
freien Elektron gemiafl der klassischen Elektrodynamik. Bewegt man P nur in der x-y-Ebene,
so ist ¢ = 0 und somit cos® ¢ = 1. Fiir den zweiten Faktor in Gleichung (A.12) erhélt man

dann den Wert
1+ cos? ¢

2
Dieser wird auch als Polarisationsfaktor bezeichnet. Fiir spitere Betrachtungen zeigt dies, dass

(A.13)

fiir einen unpolarisierten Primérstrahl und kleine Beugungswinkel ¢ der Polarisationsfaktor
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etwa eins betriagt. Fiir einen Beugungswinkel ¢ = 90° wird nur der linear in z-Richtung
polarisierte Anteil der Primérstrahlintensitét beriicksichtigt. Aufgrund der Gleichberechtigung
aller Schwingungsrichtungen ist die gestreute Intensitéit deshalb proportional zu %IO und das
unter 90° zum Primérstrahl gestreute Licht ist vollstédndig linear polarisiert. Diese Betrachtung
des Polarisationsfaktors gilt jedoch nur fiir vollstindig unpolarisierte Strahlungsquellen, wie
z.B. Rontgenréhren. Es ist zu bedenken, dass im Falle eines linear polarisierten Primérstrahls,
wie er u. a. bei der Synchrotronstrahlung vorliegt, der Polarisationsfaktor zu Null werden

kann, falls ein Streuwinkel von 90° in der Schwingungsebene des Feldvektors vorliegt.

A.2 Rontgenstreuung an Atomen

Betrachtet man nun die Streuung durch mehrere Elektronen in einem Atom, so kann im
einfachsten Fall zunéchst die Behandlung wie fiir freie Elektronen fortgesetzt werden. Man
betrachtet also ein Atom als eine Ansammlung von n punktférmigen Elektronen an den Orten
7, im Raum und erweitert dieses Bild spéter auf die Ladungsdichteverteilung. Die Streuung
durch den Atomkern spielt aufgrund der grofieren 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 fiir das elektrische Feld verwendet, da sie fiir
die Messgrofle der Intensitéit dieselben Ergebnisse liefert [3]. Man betrachte nun eine ebene

Wellenfront die mit einer Phasenverschiebung bei den unterschiedlichen Elektronen eintrifft:

ebene, linear
polarisierte
Welle o

Beobachtungsort
der gestreuten
. Welle

P

Abbildung A.3: Streuung einer ebenen linear polarisierten Welle an mehreren FElektronen.
X; sind die Projektionen der Ausbreitungsrichtung der Primdrwelle auf die Ortsvektoren T;
der einzelnen Elektronen. X 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. 50 und S sind die Richtungseinheitsvektoren von
einfallendem und gestreutem elektromagnetischen Feld. Der Phasenunterschied an den Orten
7, der Elektronen lisst sich durch die Koordinaten x,, und die Wellenléinge A ausdriicken. Fiir

die Primérstrahlamplituden gilt dann:

E— Eoei(QmJt— Znan ) (A.14)
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Verwendet man nun den klassischen Streufaktor einer Ladung e der Masse m aus Gleichung
(A.5), so erhélt man die im Punkt P verursachte Streuamplitude fiir jedes Elektron in kom-

plexer Schreibweise:
2
E, = _P0C gari(on-ratzmz) (A.15)

=
P omctT,e

Fiir Entfernungen R zu den Aufpunkten P, die sehr grof3 gegen die 7, sind, lassen sich folgende

Vereinfachungen durchfiihren:

1. Im Nenner des Amplitudenfaktors: x,,5 — R; hier interessiert nur der Betrag von R, man

ist also nicht empfindlich gegen kleine Richtungséinderungen.

2. Im Exponenten steht die Summe (z, + x,2). Hier ist x,, die Projektion des jeweiligen

Ortsvektors auf die Richtung des Primérstrahls: x,, — ano-

3. x,9 entspricht der Differenz aus dem Abstand R vom Ursprung zum Aufpunkt P und

der Projektion des jeweiligen Ortsvektors auf den gebeugten Strahl: xz,, — R — 7,3

Somit vereinfacht sich z, + Tna = 7Sy + R — 7S,
Aus Gleichung (A.15) wird dann

_ Eye? 2mi (ut—§+@m)
" me2R
Gleichung (A.16) beschreibt den Streubeitrag fiir ein Elektron am Ort 75,. Nun kénnen Elek-

tronen im Atom nicht als lokalisierte Ladungen betrachtet werden. Stattdessen ordnet man

(A.16)

jedem Elektron eine Ladungsdichte p (7) zu, mit der Nebenbedingung [ pdV =1 in Ein-
Vatom

heiten der Elementarladung. Man geht also in Gleichung (A.16) von der Betrachtung einer

Ladung e bei 7, {iber zum Integral:

N I
= e TN e )" p (7)) dV, (A.17)
» 2
me R VAtom
wobei der letzte Faktor '
fo= [ EEY@av (A.18)
VAtom

als Streufaktor eines Elektrons bezeichnet wird. Erkennbar ist hier, dass dieser Fakor eine Fou-
riericraﬁnsformierte vom direkten Raum der Variablen 7 in einen reziproken Raum der Variablen
2(5-5%) darstellt. Betrachtet man nun die abgeschlossenen inneren Schalen eines Atoms, so
besitzt deren Gesamtladungsverteilung in guter Nédherung Kugelsymmetrie. Dies ist insbe-
sondere fiir die Gesamtladungsverteilung schwerer Atome erfiillt, 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 Ndherung aus-
reichend erfiillt. Betrachtet man die Geometrie der Streuung in der Ebene des Primérstrahls

und des gestreuten Strahls in Abbildung A.4, so lésst sich das Integral (A.18) weiter umformen:
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Da S, und S Einheitsvektoren sind gilt:
| (g— 50) |: 2sinf.
Somit folgt aus Abbildung A.4:

(g—go)F:| S — S, | rcos¢ = 2rsinf cos b,

Abbildung A.4: Zur Herleitung des Atomformfaktors.

Fiir die Wellenzahl ¢ des Streuvektors verwendet man die Abkiirzung

47 sin 0
A

Auflerdem erhélt man fiir Gleichung (A.18) nach Transformation auf Kugelkoordinaten r, ¢,

q= (A.19)

&, wie in Abbildung A.4 gezeigt, und nach Integration iiber £ und ¢, welche Tabellenwerken

entnommen werden koénnen:

sin gr
qr

fe= /47rr2p(7‘) dr. (A.20)

Dies ist nun der Streuanteil pro Elektron einer insgesamt kugelsymmetrischen Ladungsvertei-

lung. Fiir ein Atom der Ordnungszahl Z muss iiber alle Z Elektronen aufsummiert werden:

z .
fAtom = Z /47”“2,% (7“) Pmgr dr. (A21)

_ T
n=1 0 q

Fiir ein bestimmtes Atom benotigt man nur noch die radiale Abhéngigkeit der Ladungsdichten
pn (1)

Fiir kleine Streuwinkel # erhilt man kleine ¢, womit sich durch Linearisierung das Integral in
Gleichung (A.21) vereinfacht:

/47rr2pn (r) AT g /47rr2pn (r)dr. (A.22)
qr
0 0
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Dies bedeutet aber, dass iiber alle Beitrdge der radialen Ladungsdichte aufsummiert und
das Integral eins wird. Der atomare Streufaktor, auch Atomformfaktor genannt, ist fiir kleine
Streuwinkel folglich gleich der Ordnungszahl Z des Atoms.
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