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1 Einleitung

Die Leistungssteigerung von Halbleiterbauelementen wurde in den letzten Jahrzehnten im We-
sentlichen durch eine Verkleinerung der Strukturgrofen erreicht. Bei weiterer Miniaturisierung
werden in den néchsten Jahrzehnten Grofien erreicht, bei denen die Bauelemente von Quan-
teneffekten dominiert werden. So wird beispielsweise die Austauschwechselwirkung zwischen
den Spins der Ladungstriger nicht mehr zu vernachlassigen sein. Die Spintronik ist ein Gebiet
mit dem neuen Konzept, neben der Ladung gerade auch den Spinfreiheitsgrad der Elektronen
als Informationstriger zu verwenden und schon so explizit quantenmechanische Eigenschaften
auszunutzen.

Gegeniiber herkdmmlichen Bauelementen sind fiir Spintronik- Anwendungen gréfsere Datenver-
arbeitungsgeschwindigkeiten und auch ein geringerer elektrischer Leistungsbedarf zu erwarten
[1]. Weitere Vorteile gegeniiber der herkémmlichen Elektronik ergeben sich, wenn quantenme-
chanische Effekte ausgenutzt werden sollen: so unterscheiden sich z.B. die Dephasierungszeiten,
d.h. die Lebenszeiten praparierter Zustiande, von Spinanregungen (=~ 100ns in GaAs bei 5 K
[2]) um Grofenordnungen von denen von Elektronen-Ortswellenfunktionen (< 10ps in GaAs
bei 5 K [3]). Mit der Kontrolle des Spinzustands ergibt sich auch eine mogliche Realisierung
von Quanten-Bit Operationen, die z.B. fiir einen Quanten-Computer notig wéren [4].

Eine ideale Kombination der Spintronik mit herkémmlicher Elektronik liefe sich in Halbleiter-
Systemen realisieren. Fin wichtiger Punkt fiir die Halbleiter-Spintronik ist dabei die effiziente
Injektion spinpolarisierter Elektronen in den Halbleiter. Mit einer direkten Injektion aus ferro-
magnetischen metallischen Kontakten lésst sich allerdings aufgrund der grofsen Unterschiede in
der Leitfahigkeit der Materialien nur ein sehr geringer Polarisationsgrad erreichen [5]. Eine Po-
larisation ist héchstens bei der Injektion iiber hochohmische Kontakte, wie Schottky-Barrieren
oder Tunnelkontakte [6], zu erreichen. Ein weiterer Nachteil von metallischen Kontakten ist,
dass der Abstand zu den funktionalen Halbleiterbereichen zu grof werden konnte, so dass die
Spinrelaxation die Polarisierung wahrend des Transportes zerstort.

Ferromagnetische Halbleiter als Injektoren weisen gegeniiber metallischen Injektoren derartige
Nachteile nicht auf, da weder groke Leitfahigkeitsunterschiede existieren, noch grofte Trans-
portwege notig werden. Ferromagnetismus in Halbleitern l4sst sich auf zwei Weisen erreichen.
Zum einen gibt es intrinsische magnetische Halbleiter, wie z.B. Europium-Chalkogenide. Aller-
dings unterscheiden sich die Kristallstrukturen dieser Halbleiter meistens von denen konven-
tioneller Halbleiter, wie Si, GaAs oder GaN, und ihre Herstellung ist sehr schwierig. Die an-
dere Moglichkeit sind verdiinnte magnetische Halbleiter (,,Diluted Magnetic Semiconductors
DMS). Hier werden herkémmliche Halbleiter mit magnetischen Ionen bzw. Atomen dotiert,
um eine magnetische Ordnung der Ladungstréger zu erreichen. Ohno et al. zeigten bereits
1998 fiir Mn-dotiertes GaAs, dass verdiinnte magnetische Halbleiter mit ferromagnetischen
Eigenschaften (Curie-Temperatur: 110 K) méglich sind [7].

Eine Vorraussetzung fiir technische Spintronik-Anwendungen wiren DMS-Materialien mit ei-
ner Curie-Temperatur oberhalb der Raumtemperatur. Theoretische Arbeiten sagen diese fiir
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Mn-dotiertes GaN hervor [8, 9], was viele Forschungstétigkeiten an diesem System ausgeldst
hat [10, 11]. In der Literatur herrscht heutzutage ein uneinheitliches Bild, was die experi-
mentell beobachteten magnetischen Eigenschaften von GaN:Mn angeht. Auch Aussagen von
theoretischer Seite zu den verantwortlichen magnetischen Mechanismen sind uneinheitlich.

Ein Grund fiir die uneinheitlichen experimentellen Befunde der magnetischen Eigenschaften
konnte die unterschiedliche Mikrostruktur der untersuchten Proben sein. Daher ist eine sorg-
féltige Charakterisierung der Proben nétig. Die GaN-Schichten werden im Allgemeinen mit-
tels Molekularstahlepitaxie (,Molecular Beam Epitaxy*; MBE), wie die in dieser Arbeit un-
tersuchten Proben, oder durch metallorganische chemische Gasabscheidung (“Metal-Organic
Chemical Vapour Deposition; MOCVD) hergestellt. Eine genaue Charakterisierung der Pro-
ben ermdglicht auch, das Wachstum der Proben zu optimieren. Da die Léoslichkeit von Mn
in GaN sehr gering ist, lag bei den anfinglichen Untersuchungen das Hauptinteresse darin,
Wachstumsbedingungen zu finden, bei denen Mn in GaN eingebaut wird. Der néchste Schritt
ist eine Optimierung des Wachstums, um die gewiinschten Eigenschaften der Schicht, wie
z.B. Schichtqualitit, Konzentration des gelésten Mn und Unterdriickung von Ausscheidungen
durch Variation der Wachstumsbedingungen zu verbessern.

Diese Arbeit zeigt, wie die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) fiir diese Charakteri-
sierung genutzt werden kann. Die analytische Elektronenmikroskopie kann bei der Untersu-
chung des Mn-Einbaus weitere Erkenntnisse erbringen. So wird beispielsweise die Identifizie-
rung der in dieser Arbeit beobachteten GaMn3N-Ausscheidungen erst durch eine Kombination
von abbildenden und analytischen Methoden mdéglich. Auch eine ungleichméfige Verteilung
des gelosten Mn lisst sich so beobachten, wie spéter gezeigt wird. Ein wichtiger Punkt fiir
die magnetischen Eigenschaften ist der substitutionelle Einbau des Mn. Uber winkelaufgeloste
Channelingexperimente bietet das TEM auch die Moglichkeit zu quantifizieren, zu welchen
Anteilen das Mn substitutionell eingebaut wird.

Die erreichbare direkt interpretierbare Auflésung, d.h. die Punktauflésung, in der konventionel-
len hochauflésenden TEM (,,High Resolution TEM*“; HRTEM) wird fiir Mittelspannungsgerate
im Wesentlichen durch die starken Linsenfehler, insbesondere durch die sphérische Aberrati-
on, begrenzt. Zwar lassen sich mit diesen Gerdten auch noch kleinere rdumliche Informationen
abbilden, allerdings sind diese Informationen nur noch aufwendig durch Vergleich mit Bildsi-
mulationen interpretierbar.

Neue holographische Ansétze wie z.B. die Objektwellenrekonstruktion ermdéglichen es, diese
Einschrankung zu {iberwinden, indem direkt die Elektronenwelle untersucht wird, wie sie auf
der Riickseite der Probe zu finden ist. Da der nachteilige Effekt der Linsenfehler hier korrigiert
werden kann, haben diese Rekonstruktionen eine Punktauflosung, die nur noch durch die
Stabilitdt des Mikroskops begrenzt ist.

Mit der Objektwellenrekonstruktion wird es so moglich, eine Vielzahl ausgedehnter Kristallde-
fekte hochauflésend abzubilden und direkt zu interpretieren, und das auch unter fiir konven-
tionelle HRTEM problematischen Bedingungen. So kénnen auch schrig in der Probe liegende
Versetzungen analysiert oder Reaktionen zwischen mehreren Versetzungen und Stapelfehlern
beobachtet werden.

Messungen der Verzerrungsfelder dieser Defekte sind mit konventioneller HRTEM nur sehr
eingeschriankt und unter grofen Aufwand moglich [12]. Diese Messung ist gerade in Kristall-
strukturen ohne Inversionssymmetrie, wie z.B. GalN, aufgrund der erhGhten Sensitivitit der



konventionellen Abbildung auf Anderung der Probendicke und -orientierung schwierig. Durch
die Objektwellenrekontruktion ergeben sich praktische Mdoglichkeiten die Verzerrungsfelder
dieser Defekte ohne weitere Einschrankungen zu messen, wie in dieser Arbeit gezeigt wird.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich folgendermaken: Kapitel 2 vermittelt einen Uberblick iiber
ausgedehnte Defekte in GaN, iiber den Forschungsstand im DMS-System GaN:Mn und {iber
aktuelle Entwicklungen der abbildenden und analytischen Transmissionselektronenmikrosko-
pie. Das Kapitel 3 gibt eine ausfiihrlichere Einfiihrung in die hochauflésende TEM im Hinblick
auf die Objektwellenrekonstruktion. Diese Methode wird in Kapitel 4 ausfiihrlicher vorgestellt.
Ihre Anwendung zur Untersuchung von ausgedehnten Defekten in GaN wird in Kapitel 5 ge-
zeigt. Dabei wird es moglich, verschiedene Arten von Stapelfehlern zu unterscheiden sowie die
Kernstrukturen der Partialversetzungen und Reaktionen von Partialversetzungen mit Stapel-
fehlern direkt zu beobachten. Auch die Verzerrungsfelder der Defekte lassen sich messen. In
Kapitel 6 wird der Einbau des Mn in die GaN-Schicht und sein Einfluss auf die Schichtmorpho-
logie untersucht. Dabei wurden GaMnsN-Ausscheidungen und eine inhomogene Verteilung des
Mangans beobachtet. Eine Methode, das Verhéltnis zwischen substitutionell und interstitiell
eingebauten Mn zu messen, wird in Kapitel 7 vorgestellt. Mit dieser Methode kann nachge-
wiesen werden, dass das Mn zu 96% substitutionell in das GaN-Gitter eingebaut wird. Im
abschlieflenden Kapitel 8 werden die Ergebnisse zusammengefasst und diskutiert, sowie ein
Ausblick auf mdogliche weitere Entwicklungen gegeben.
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2 Einfiihrung

2.1 Galliumnitrid

Halbleiter auf GaN-Basis haben einen direkten Bandiibergang mit einer Bandliicke von 3.4 eV
bei Raumtemperatur. Dieser Bandiibergang macht GaN zu einem idealen Materialsystem fiir
optoelektronische Anwendungen.

Aufgrund des hohen Schmelzpunktes von GaN, der bei etwa 2800 °C liegt, und des hohen
Dampfdrucks des Stickstoffs bei diesen Temperaturen von tiber 45 kbar ist es nur in Spezialla-
boren moglich, GaN-Kristalle aus der Schmelze herzustellen. Daher werden GaN-Strukturen
durch Heteroepitaxie auf Substraten wie Saphir, SiC oder Si mittels Molekularstahlepita-
xie (,Molecular Beam Epitaxy“; MBE) oder metallorganischer chemischer Gasabscheidung
(“Metal-Organic Chemical Vapour Deposition; MOCVD) hergestellt. Die grofsen Unterschie-
de der Gitterkonstanten von -16% bis +20% und die grofien Unterschiede in den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von -54% bis +34% zwischen dem GaN und dem Substrat fithren
beim Schichtwachstum bzw. beim Abkiihlen der Proben von der Wachstumstemperatur (600°
bis 1000° C) zum Einbau vieler ausgedehnter Kristalldefekte. Die Anzahl dieser Defekte kann
durch bestimmte Wachstumstechniken wie z.B. dem Einsatz von Pufferschichten verringert
werden.

Die Kristallstruktur des GaN wird im Abschnitt 2.1.1 vorgestellt. Einen Uberblick iiber aus-
gedehnte Defekte in wurtzitischem GaN gibt Abschnitt 2.1.2.

Theoretische Arbeiten prognostizierten im Jahr 2000 Ferromagnetismus bei Raumtemperatur
fiir 5 at% Mn-dotiertes GaN [8]. Dies machte GaN:Mn zu einem hoffnungsvollen Kandidaten
fiir einen verdiinnten magnetischen Halbleiter, und damit zu einem mdoglichen Material fiir
Spintronik-Anwendungen. Abschnitt 2.1.3 geht auf diese Thematik weiter ein.

Eine ausfiihrlichere Einfiihrung in das Materialsystem GaN wird z.B. im Artikel von Weber
et al. [13] gegeben.

2.1.1 Struktur

GaN tritt in zwei verschiedenen Polytypen auf: in der Wurtzit-Struktur (2H) oder in der
Zinkblende-Struktur (3C). Die Wurtzit-Struktur (a-Phase) ist die thermodynamisch stabile
Phase. Sie besteht aus zwei hexagonal dichtest gepackten Untergittern mit den Gitterkonstan-
ten ¢ = 0.3190nm und ¢ = 0.5189nm, die um 0.377 - [0001] gegeneinander verschoben sind
[14].

Das hexagonale Gitter ist in Abb. 2.1 illustriert. Die Grundebene wird basale Ebene genannt
und hat die Miller-Indizierung (0001). Ebenen, die senkrecht auf der Basalebene stehen, also

11



2 FEinfiihrung

[0001]

[2110]
(0001)

111201

Abbildung 2.1: Hexagonales Gitter. Die Gitterpunkte und die Basisvektoren sind eingezeichnet. Zusétzlich
ist die basale (0001)-Ebene schattiert.

parallel zur Richtung [0001] sind, werden prismatische Ebenen genannt. Das Wachstum von
GaN-Schichten findet iiblicherweise entlang der ¢-Achse statt.

Die basalen (0002)-Doppelebenen bestehen aus einer Ga- und einer N-Ebene, wobei konven-
tionell die Ga-Ebene in [0001]-Richtung liegt. Die in [0001]-Richtung iibereinander liegenden
Ga- und N-Atome aus zwei benachbarten Doppelebenen kénnen dabei als strukturelle Einheit
betrachtet werden, so dass die Struktur sich durch die Stapelfolge ... ABABAB... beschreiben
lasst (s. Abb. 2.2). Die metastabile Zinkblende-Phase ([3-Phase) zeichnet sich im Vergleich
dazu durch die Stapelfolge ...ABCABC... in [111]-Richtung aus.

(@) (b)
A

¢

o
[0001]=c 3(1120]

lnoig=a, “1110)=a,

— %[3@00]

N
Strukturelle Einheit: l
Ga

Abbildung 2.2: Struktur von GaN. (a) Projektion auf eine (1120)-Ebene. (b) Projektion einer basalen
Doppelebene auf die (0001)-Ebene.

2.1.2 Ausgedehnte Defekte in Wurtzit-GaN

Ubersichtsartikel, die ausgedehnte Defekte und Versetzungen in GaN behandeln, kénnen in
[15] und [16] gefunden werden. Uber Stapelfehler und Versetzungen informieren die beiden

12



2.1 Galliumnitrid

folgenden Abschnitte.

2.1.2.1 Stapelfehler

Stapelfehler lassen sich als zweidimensionale Defekte zunéchst durch ihre Ebene charakteri-
sieren. Im wurtzitischen GalN treten sie in zwei verschiedenen kristallographischen Ebenen
auf. Basale Stapelfehler (BSF) sind Stapelfehler in der basalen {0001}-Ebene. Prismatische
Stapelfehler (PSF) lassen sich auf den prismatischen {2110}-Ebenen finden.

Basale Stapelfehler fiigen lokal in [0001]-Richtung die kubische Stapelfolge ABC in die anson-
sten hexagonale Stapelfolge ...ABAB... ein. Dabei werden drei Typen von BSF unterschieden:
die beiden intrinsische Typen I; und Is, sowie der extrinsische Typ E [17]. Der I;-Typ (s. Abb.
2.3a) wird durch das Entfernen einer A-Ebene gefolgt von einer %<10T0> Abscherung der
einen Kristallhilfte erzeugt, so dass sich insgesamt die Stapelfolge ... ABABACACA... ergibt
(die kubische Stapelfolge ist unterstrichen). Dieser Stapelfehler wird von einer Frank-Shockley-
Partialversetzung mit einem Burgersvektor von b = % <20§3> berandet. Der zweite intrinsische
Stapelfehler, Typ Io, ergibt sich durch die % <10T0> Abscherung einer Kristallhélfte (s. Abb.
2.3b). Dies fiihrt zur einer Stapelfolge ... ABABCACAC... , und der Defekt wird entsprechend
durch eine Shockley-Partialversetzung, Burgersvektor b = % <1OTO>, beendet. Der extrinsische
Stapelfehler, Typ E, entspricht dem Einschub einer zusétzlichen C-Ebene in den perfekten Kri-
stall (Abb. 2.3c). Die sich ergebene Stapelfolge ist ...ABABCABAB... , begrenzt wird dieser
Stapelfehler durch Frank-Partialversetzungen mit dem Burgersvektor b = % (0001).

Stapelfehler vom extrinsischen Typ E werden selten beobachtet, da sie energetisch ungiinstig
sind. Durch eine Abscherung einer Kristallh&lfte um % <10T0> ist es moglich, diesen Stapelfehler
in den energetisch giinstigeren I;-Typ zu verwandeln. Eine derartige Umwandlung des Is-
Stapelfehlers in einen anderen Typ ist nicht moglich.

In der Literatur sind die folgenden theoretischen und experimentellen Werte fiir die Stapel-
fehlerenergien zu finden (Angaben in meV/ AQ):

Autor Methode  I;-Typ L-Typ E-Typ
Stampfl et al. [18] LDA 1.13 2.711 4.29
Wright [19] DFT/LDA 116 255  3.95
Suzuki et al. [20] Weak-Beam 1.37(25)
Zakharov et al. [21] HRTEM 2.49(25)

Die prismatischen Stapelfehler werden auch Translationsdoménengrenzen genannt. Sie wer-
den vornehmlich durch Umklappen der I;-Stapelfehler in die prismatische Ebene wihrend des
Wachstums erzeugt [15]. Es existieren zwei verschiedene atomare Strukturen dieser Stapel-
fehler. Ein Modell fiir die erste PSF-Struktur wurde von Blank et al. [22] vorgeschlagen (s.
Abb. 2.4a), dieses Modell wird in der Literatur auch teilweise als Amelinckx-Modell bezeich-
net. Dieser PSF lésst sich durch einen Verschiebungsvektor von % <20§3> charakterisieren. Dies
entspricht dem Verschiebungsvektor des I;-Fehlers, so dass diese Stapelfehler ohne die Bildung
von Versetzungen ineinander umklappen kdnnen.

Ein Modell fiir die Struktur des anderen PSF (s. Abb. 2.4b) wurde von Drum et al. vorge-
schlagen [23]. Dieses Modell hat einen Verschiebungsvektor von %(10T1>. Daher fiihrt das

13
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(@) L-Typ

(c) E-Typ

Abbildung 2.3: Atomare Struktur der basalen Stapelfehler in GaN.

14



2.1 Galliumnitrid

(@) (b)

(2110) (2110)
Abbildung 2.4: Prismatische Stapelfehler: (a) Blank-Modell. (b) Drum-Modell.

Umklappen eines I;-Stapelfehlers von der basalen in die prismatische Ebene zur Bildung einer
Partialversetzung (,Stairrod*-Versetzung) mit einem Burgersvektor von b = % <10T0>.

Northrup hat berechnet, dass das Drum-Modell mit einer Stapelfehler-Energie von 72 meV/ A?
energetisch bevorzugt ist. Er schitzt, dass die Energie des Blank-Modells um etwa 70 meV/ A?
grofer ist [24]. Diese energetischen Unterschiede werden durch die Tatsache bestatigt, dass
90% der beobachteten PSF in auf Saphir gewachsenem GaN vom Drum-Typ sind [25].

2.1.2.2 Perfekte Versetzungen

Die Burgers-Vektoren von perfekten Versetzungen sind in Wurtzit-Kristallen die gleichen wie
in hcp-Strukturen:  (1120) (a-Typ), (0001) (c-Typ), und £ (1123) ((a + ¢)-Typ).

Die Grenzschichten des GaN zu Substrat oder Pufferschichten liegen in den Basalebenen. Me-
chanische Spannungen (misfit) in diesen Schichten konnen iiber Versetzungen mit Linienele-
menten in (1120)-Richtung und Burgersvektoren vom Typ b = 3 (1120) abgebaut werden.
Die auftretenden Misfit-Versetzungen haben entweder reinen Schrauben- (0°) oder einen 60°-
Charakter, je nach Winkel zwischen Linienelement und Burgersvektor.

Neben diesen basalen Versetzungen werden die drei Typen von perfekten Versetzungen mit Li-
nienelementen in [0001]-Richtung beobachtet. Der vorwiegende Teil dieser als Faden-Versetz-
ungen bezeichneten Versetzungen ist vom a-Typ, d.h. es handelt sich um reine Stufenver-
setzungen. Der ¢-Typ, also die Schraubenversetzung, macht einen Anteil von etwa 1% der
Versetzungen aus, der (a + ¢)-Typ ist von gemischtem Charakter, sein Anteil liegt unter 10%.
Die Fadenversetzungen treten mit verschiedenen atomaren Kernstrukturen auf. Die Schrau-
benversetzung kann auch einen leeren Kern haben (Nanotubes) [16].

Der starke Misfit resultiert in einem GaN-Wachstum, das zunéchst in kleinen Inseln oder
Saulen ablduft. Dabei sind diese Inseln in Winkeln im Bereich von wenigen Bogenminuten
gegeneinander verdreht [26]. Beim weiteren Wachstum koaleszieren diese Inseln. Die basalen
Misfit- Versetzungen sowie Partialversetzungen, wie sie sich am Rande von Stapelfehlern finden,
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klettern und reagieren beim Verwachsen der Inseln miteinander. Durch das weitere Wachstum
werden sie zu den Fadenversetzungen [16, 27].

2.1.3 Mn dotiertes GaN

Fiir technische Spintronik-Anwendungen wére Ferromagnetismus bei Raumtemperatur eine
Voraussetzung. Diesen sagen Dietl et al. mit Hilfe eines Mean-Field-Modells basierend auf
einem Zener p-d Austausch fiir hexagonales GaN und ZnO voraus, wenn 5 at% Mn substi-
tutionell auf dem Kationenplatz gelost sind. Dabei miissen diese Halbleiter hoch p-dotiert
(10%°/cm3) sein, da die magnetische Ordnung durch die Locher vermittelt wird [8].

Andere theoretische Arbeiten prognostizierten ebenfalls Ferromagnetismus bei Raumtempe-
ratur fiir 5 at% Mn-dotiertes GaN: So berechneten Sato et al. mit einem Mean-Field-Modell,
dass sich das Mn-Storstellenband durch Doppelaustausch verbreitert [9]. Diese Verbreiterung
bringt nur einen Energiegewinn, solange die Fermienergie innerhalb dieses Bandes liegt. Da-
her ist der magnetische Zustand von der Fermienergie abhingig. Fiir Lagen der Fermienergie
aufkerhalb des Storstellenbandes sind Antiferromagnetismus (aufgrund von Superaustausch)
und Spinglas-Verhalten zu erwarten [28].

In einer neueren Arbeit korrigieren Sato et al. diese Aussage [29]: Der Doppelaustausch wird
von Wechselwirkungen zwischen Néchsten-Nachbarn (NN) dominiert, d.h. er ist sehr kurz-
reichweitig. Dies fiihrt fiir niedrige Konzentrationen der magnetischen Ionen dazu, dass die
magnetische Ordnung nicht iiber den Kristall perkolieren kann. Zum Vergleich: die Perko-
lationsschwelle liegt fiir NN in fec-Strukturen bei Konzentrationen von 20 at%. Die Mean-
Field-Modelle unterschitzen dieses Perkolationsproblem. Werden die Berechnungen stattdes-
sen mit Monte-Carlo-Simulationen durchgefiihrt, ergeben sich fiir 5 at% Mn-Dotierung Curie-
Temperaturen unterhalb von 50 K.

Unterschiedliche Aussagen bzgl. der magnetischen Eigenschaften von Mn-dotiertem GaN gibt
es nicht nur von theoretischer, sondern auch von experimenteller Seite: So wurde von verschie-
denen Gruppen ferromagnetisches Verhalten mit Curie-Temperaturen von 10 K bis 940 K
beobachtet [30, 31, 32, 33, 34, 35|, wiahrend andere Gruppen Spinglas-Verhalten [36, 37] und
auch Antiferromagnetismus [38| berichten. Diese uneinheitlichen Ergebnisse haben ihre Ursa-
che teilweise darin, dass viele Gruppen die Ergebnisse der magnetischen Messungen unabhén-
gig davon berichten, in welcher Form das Mn tatséchlich in das GaN eingebaut wurde [11].
Prinzipielle Moglichkeiten fiir den Einbau sind:

e GalN mit gelostem Mn. Hier kann das Mn interstitiell oder substitutionell eingebaut
werden. Im Fall von substitutionell eingebautem Mn kann tatsadchlich von einer Mn-
Dotierung gesprochen werden. Auch die Art der Leitfdhigkeit des GaN muss beachtet
werden, da der theoretisch vorhergesagte Ferromagnetismus nicht bei n-dotiertem GaN
eintreten soll.

e Ausscheidungen. Fiir hohere Mn-Konzentrationen berichten viele Gruppen von Ausschei-
dungen, die sie mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) nachwiesen. Allerdings lassen sich
nur wenige Nanometer grofse Ausscheidungen nicht mehr mittels XRD nachweisen. So
fanden z.B. Dhar et al. [37] mittels TEM Ausscheidungen in Schichten, die nach XRD-
Messungen einphasig waren.
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e Mn-Cluster, d.h. Ansammlungen von wenigen Mn-Atomen. Berechnungen zeigen, dass es
fiir substitutionelle Mn-Atome energetisch giinstig ist, sich um N-Atome anzusammeln,
sowie dass isolierte Mn,N-Cluster sehr grofse magnetische Momente im Bereich bis zu
22up haben konnen [39, 40]. Der Einfluss dieser Cluster auf die Curie-Temperatur der
GaN:Mn-Schichten ist von theoretischer Seite noch nicht eindeutig geklért [41].

Die Grenzen zwischen diesen Arten des Mn-Einbaus sind sicherlich fliefend. Grofere Cluster
kénnen auch als kleine Ausscheidungen angesehen werden. Zufillig auf Ga-Pliatzen gelstes
Mn bildet offensichtlich allein aus statistischen Griinden schon Cluster, so sind beispielsweise,
bei 6 at% zufillig verteiltem Mn schon 27% der Mn-Atome in MnyN-Clustern zu finden [41].

Verschiedene Gruppen beobachteten Ausscheidungen, die auftreten, wenn die Mn-Konzentra-
tion bestimmte Werte (<10 at%) iiberschreitet, wobei diese Werte von Herstellungsbedingun-
gen (Methode, Wachstumstemperatur) und Schichtdotierung [42] abhéngen. Fiir die in dieser
Arbeit untersuchten Proben wurden Ausscheidungen bei Konzentrationen >5 at% beobachtet
[43]. Die Ausscheidungen wurden meist als GaMnsN identifiziert. Aus XRD-Messungen allein
lasst sich diese Phase nicht eindeutig identifizieren, da die Gitterkonstanten fiir die perow-
skitische Phase Gaj_;Mn3;,N zwischen 0.3871 nm (x=0) und 0.3885 nm (x=1) variieren,
und dieser Unterschied in den Bereich der XRD-Auflésung féllt. Dabei ist GaMnsN antiferro-
magnetisch und MnyN ferrimagnetisch [44, 45, 46]. Es werden daher weitere Messungen zur
Phasenbestimmung bendétigt. Kim et al. deuten die Phase auf Basis von magnetischen Messun-
gen als GaMngN [35]. Giraud et al. schliefien aus Messungen der Rontgenabsorptionskanten-
Feinstruktur (,,Extended X-Ray Absorption Fine Structure; EXAFS) auf GaMngN [47]. Auch
andere Ga,Mn, Phasen wurden gefunden [32, 33, 48|, teilweise nach Auslagerung der Proben
[32, 48].

Auch die magnetischen Messungen in Proben, in denen keine Ausscheidungen mittels XRD
gefunden wurden, zeigen teilweise die Koexistenz von verschiedenen magnetischen Beitra-
gen [31, 32, 33, 34], wobei die Autoren groftenteils die ferromagnetischen Anteile als int-
rinsische Beitrdge der Mn-dotierten GaN-Schicht deuten, aber nicht néher belegen, dass sie
nicht von anderen Phasen stammen. Anzumerken ist auch [36], dass Curie-Temperaturen bei
Raumtemperatur oder héher vorwiegend in n-GaN oder nichtleitendem GaN gefunden wurden
[33, 34, 35]. Verschiedene Autoren deuten dies heute so, dass die ferromagnetischen Beitrége
vorwiegend von Clustern und Ausscheidungen stammen [28, 49|, die GaN-Schichten selbst
allerdings Spinglas-Verhalten zeigen [37].

In GaN-Schichten mit geléstem Mn, also ohne Ausscheidungen, ist die Frage zu kldren, in
welchem Umfang es substitutionell auf dem Kationenuntergitter eingebaut wird. Fiir inter-
stitielles Mn sind andere elektrische Eigenschaften zu erwarten [50]. In Mn-dotiertem GaAs
wurde mittels winkelaufgelostem Rutherford-Backscattering (RBS) nachgewiesen, dass sich
das Mn auch teilweise auf interstitiellen Plitzen befindet, was zu einer deutlichen Verringe-
rung der Curie-Temperatur fithrt [51]. Mit demselben Messverfahren wurde beobachtet, dass
Cr in GaN, je nach Wachstumsbedingungen, nur zu 78 - 90% auf dem Ga-Platz eingebaut wird
[52]. Der Gitterplatz von Mn in GaN wurde meist nur durch EXAFS- oder “Near-Edge X-Ray
Absorption Fine Structure (NEXAFS)-Messungen der Rontgenabsorptionskanten bestimmt.
Die Messungen ergaben, dass das Mn ,groftenteils auf dem Ga-Platz sitzt, ohne dass eine
nihere Quantifizierung vorgenommen wurde [53, 54, 55]. Einzig Kuroda und Mitarbeiter [56]
haben vor kurzem mittels winkelaufgeloster RBS- und winkelaufgelster “Particle Induced X-
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Ray Emission* (PIXE)-Messungen nachgewiesen, dass das Mn zu 87% bis 94% substitutionell
gelOst ist.

Methoden wie EXAFS, die sensitiv auf die chemische Umgebung der Mn-Atome sind, wurden
bisher noch nicht eingesetzt, um zu tiberpriifen, ob das Mn statistisch in den GaN-Schichten
verteilt ist oder sich bevorzugt in Clustern anh&uft.

Eine weitere Ubersicht iiber theoretische und experimentelle Ergebnisse, gerade in Hinblick
auf die Ursachen des beobachteten Ferromagnetismus, ist in den Artikeln von Liu et al. [11]
und Pearton et al. [10] zu finden.

Diese Vielzahl an unterschiedlichen experimentellen Befunden macht deutlich, dass die Ergeb-
nisse stark von der Mikrostruktur der Probe abhéngen. Daher miissen die Proben bzgl. des
Mn-Einbaus sehr genau charakterisiert werden, da die beobachteten magnetischen Eigenschaf-
ten nicht nur vom GaN:Mn, sondern auch von Ausscheidungen oder Clustern herriithren kon-
nen. XRD-Messungen allein kénnen nicht mit letzter Sicherheit feststellen, ob Ausscheidungen
vorliegen, wenn diese wenige Nanometer grof sind. Auch die Phase der Ausscheidungen kann
nicht eindeutig bestimmt werden, da teilweise weitere chemische Analysen notwendig werden.
Messverfahren wie EXAFS und winkelaufgeldstes RBS kénnen zur ndheren Untersuchung der
Art des Mn-Einbaus benutzt werden, allerdings mitteln diese Techniken iiber grofte Probenbe-
reiche und kdénnen nicht die Mikrostruktur der Probe und Wechselwirkungen des Mn-Einbaus
mit strukturellen Defekten untersuchen.

Hier sind Untersuchungen mittels TEM, zusammen mit analytischen Methoden wie ener-
giedispersiver Rontgenanalyse (EDX) oder ,Electron Energy Loss Spectroscopy* (EELS), am
Besten geeignet. HRTEM kann genutzt werden, um strukturelle Defekte zu lokalisieren und zu
identifizieren. Die analytischen Messungen kénnen mit hinreichend hoher Ortsauflésung vorge-
nommen werden, um ihre Ergebnisse mit der Probenstruktur zu korrelieren. Wie in Abschnitt
7 gezeigt wird, sind mittels winkelaufgeloster Messungen auch hier Gitterplatz-Bestimmungen
moglich.

2.2 Moderne Transmissionselektronenmikroskopie

Hochauflésende Elektronenmikroskopie erlaubt es, Materialien ortsaufgelost und quantitativ
zu charakterisieren. Verschiedene Techniken kénnen angewandt werden, um Schichtgeometri-
en, Zusammensetzungen, elastische Verzerrungen und Gitterbaufehler zu untersuchen. Je nach
verwendeter Technik kénnen dabei Ortsauflésungen unterhalb von 1 A erreicht werden.

Es lassen sich zwei unterschiedliche Ansétze unterscheiden: Zum einen die abbildende Elektro-
nenmikroskie, die es erlaubt, hochaufgeloste Abbildungen von Proben anzufertigen, die sich
weiter in Hinblick auf die Struktur, d.h. die Atompositionen, untersuchen lassen. Abschnitt
2.2.1 gibt einen Uberblick iiber den aktuellen Stand der Technik auf diesem Gebiet. Der andere
Ansatz ist die analytische Elektronenmikroskopie, die inelastische Streuprozesse innerhalb der
Probe ausnutzt, um chemische Informationen {iber die Probe zu gewinnen. Dieser Ansatz wird
in Abschnitt 2.2.2 vorgestellt. Dabei lassen sich zu einem gewissen Grad die beiden Ansétze
kombinieren, da sich die analytischen Techniken, wie EELS und EDX, parallel zur Abbildung
anwenden lassen.

Ausfiihrlichere Darstellungen iiber die Methoden der modernen TEM sind in der Literatur zu
finden [57, 58, 59].
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2.2.1 Abbildende Transmissionselektronenmikroskopie

Die erreichbare Punktauflosung in HRTEM-Abbildungen ist bei Mittelspannungsgeriten (Be-
schleunigungsspannung 200-300 kV) vorwiegend durch die optische Delokalisierung auf etwa
2 A beschrénkt. Die Ursache der Delokalisierung liegt in den grofen Linsenfehlern der Elek-
tronenlinsen, insbesondere der groRen sphirischen Aberration, die durch die Offnungsfehler-
Konstante C5 quantifiziert wird. Fiir die Beobachtung von Kristalldefekten reicht eine Auf-
16sung um 2 A oft nicht aus, da sie nur die Abbildung der niedrig indizierten Kristallreflexe
erlaubt. So lassen sich z.B. in Si nur (111)-Reflexe innerhalb dieser Auflsung abbilden, eine
Auflssung von 1 A erlaubt bereits die Abbildung von sechs zusitzlichen Arten von Reflexen
[58].

Zwar ermoglicht die hohe Kohérenz der Feldemissions-Elektronenquellen (,Field Emission
Gun“; FEG) auch hoéhere Raumfrequenzen durch das Mikroskop zu iibertragen, allerdings
tritt eine starke Verdnderung der Abbildung durch die optische Delokalisierung auf, was eine
direkte Interpretation der entstehenden Abbildungen im Allgemeinen unmdoglich macht.

Eine Erhohung der Beschleunigungsspannung zur Verkiirzung der Elektronenwellenlinge und
somit zur Verbesserung der Auflésung ist aufgrund der Probenschadigung bei héheren Span-
nungen keine echte Alternative. Daher werden heutzutage verschiedene Ansitze genutzt, um
Auflssungen im Bereich von einem Angstrém zu erreichen:

o (s-Korrektur der Objektivlinse. Wahrend Linsenfehler wie Astigmatismus und axiale
Koma schon lange korrigierbar sind, sind erst in jiingerer Zeit kommerzielle Korrektoren
fiir die sphérische Aberration verfiighar geworden. Der Cs-Korrektor behebt nicht nur
das Problem der optischen Delokalisierung, sondern vermeidet auch Kompromisse, die
bei Cs-optimierten Mikroskopen eingegangen werden miissen. So wird z.B. wieder ein
groferer Kippbereich der Probe erreicht, da der Abstand zwischen Probe und den Ob-
jektivlinsenpolschuhen vergrofiert werden kann. Gegeniiber den folgenden Methoden hat
ein Cs-korrigiertes Mikroskop den Vorteil, dass delokalisierungsfreie Abbildungen mit
viel geringerem Aufwand mdglich sind.

e Off-Axis“-Holographie. Diese Technik erlaubt es, nicht nur Intensitdten aufzuzeichnen,
sondern die gesamte komplexwertige Bildwelle, d.h. Amplitude und Phase, zu rekonstru-
ieren. Die Effekte der Linsenfehler kénnen in der komplexen Bildwellenfunktion ohne
Informationsverlust numerisch korrigiert werden. Ein weiterer Vorteil dieser Technik ist,
dass es moglich ist, aus den zusétzlich gewonnen Phaseninformationen die Grofe elek-
trischer und magnetischer Felder innerhalb der Probe selbst zu bestimmen. Ein weiterer
positiver Nebeneffekt ist eine nahezu ideale Energiefilterung. Nachteilig an der Hologra-
phie ist, dass es sich um ein sehr aufwendiges Verfahren handelt [60].

e Defokusserienrekonstruktion. Die Defokusserienrekonstruktion ist ein numerisches Ver-
fahren, um aus unter unterschiedlichen Abbildungsbedingungen aufgenommenen Abbil-
dungen die Bildwelle zu konstruieren. Die Effekte der Linsenfehler konnen in der Bildwel-
le, wie bei der Holographie, numerisch korrigiert werden. Im Gegensatz zur Holographie
lassen sich mit dieser Technik allerdings keine tieffrequenten Bildanteile rekonstruieren.
Diese tragen zwar nicht zur hochauflésenden Abbildung bei, werden aber ben6tigt, um
Felder in der Probe zu messen. Ebenso wie die Holographie ist dieses ein sehr aufwendiges
Verfahren (s. Kapitel 4).
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e  High Angle Annular Dark Field - Scanning TEM“ (HAADF-STEM). Elektronen, die
unter grofen Winkeln aus der Probe gestreut werden, d.h. Elektronen die zum HAADF-
Signal beitragen, sind vorwiegend nahe am Atomkern inkohdrent gestreut worden. Das
hat zur Folge, dass das HAADF-Signal sehr sensitiv auf die Atompositionen ist. Auf-
grund der groffen Messwinkel tragen Elektronen, die Bragg-Streuung erfahren haben,
kaum zu diesem Signal bei. Durch eine Cs-Korrektur im Beleuchtungssystem lésst sich
der Elektronenstrahl auf Durchmesser von unterhalb 1 A fokussieren [61]. Ein Abrastern
der Probe mit dem Strahl erlaubt eine hochauflésende Abbildung mit dem HAADF-
Signal. Auch chemische Informationen lassen sich mit dieser Technik gewinnen, da das
HAADF-Signal auch abhingig von der Kernladung der Atome ist.

Mit den oben genannten Methoden ist es moglich, die Punktauflésung des Mikroskops we-
sentlich zu verbessern. Zeitliche Schwankungen in den Strom- und Spannungsversorgungen
begrenzen dann durch die chromatischen Aberrationen der Objektivlinse die Auflésung. Ak-
tuelle Entwicklungen gehen dahin, auch Korrektoren fiir den chromatischen Fehler C, zu ent-
wickeln, um eine noch bessere Auflésung zu erreichen [62].

In dieser Arbeit wird zum Erreichen der héchst moglichen Auflésung des verwendeten Mikro-
skops die Defokusserienrekonstruktion eingesetzt, da sie die einzige Technik ist, die sich ohne
apparative Anderungen einsetzen ldsst.

2.2.2 Analytische Transmissionselektronenmikroskopie

Die zwei hauptséchlich in der analytischen Elektronenmikroskopie eingesetzten Techniken sind
EDX und EELS. Wahrend es im Allgemeinen bessere analytische Verfahren gibt, haben die
Techniken der analytischen TEM den Vorteil einer sehr hohen Ortsauflésung. Diese ist dabei im
Wesentlichen durch die geringen Zahlraten begrenzt, die mit hoher Ortsauflésung einhergehen.

Beide Techniken nutzen inelastische Streuprozesse in der Probe, um Aussagen iiber die che-
mische Zusammensetzung der Probe zu treffen. Bei der Rontgenanalyse durch EDX wird
die charakteristische Rontgenstrahlung der Probe analysiert. Die inneren Schalen der Ato-
me werden durch den Elektronen-Primérstrahl ionisiert und relaxieren u.a. durch Aussenden
der charakteristischen Rontgenstrahlung. Ein Rontgendetektor nahe an der Probe misst diese
Strahlung.

Bei EELS hingegen wird die Intensitdt des Elektronenstrahls nach Durchlaufen der Probe
in Abhingigkeit von seiner Energie gemessen. Aufgrund der thermischen Emission der Elek-
tronen aus der Quelle und der begrenzten Stabilitdt der Beschleunigungsspannung liegt die
Energiebreite des Elektronenstrahls vor Durchlaufen der Probe allerdings im Bereich von 1 eV.
Eine hohere Energieauflésung kann jedoch durch den Einsatz von Monochromatoren erreicht
werden.

Das EDX- und EELS-Signal werden dabei integral iiber die gesamte beleuchtete Flache der
Probe gemessen. Wird das Mikroskop als STEM betrieben, d.h. wird der Elektronenstrahl
auf einen kleinen Bereich fokussiert und iiber die Probe gerastert, so konnen die chemischen
Informationen parallel zur Rasterabbildung gewonnen werden. EELS ermoglicht auch eine an-
dere Messweise, indem energiegefilterte Abbildungen fiir bestimmte Verlustenergien aufgenom-
men werden. Diese energieselektiven Abbildungen kénnen genutzt werden, um z.B. bestimmte
Atomsorten zu lokalisieren.
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EELS hat noch weitere Vorteile gegeniiber EDX: So sind die Messzeiten kiirzer bzw. die Si-
gnale starker, da der Elektronenstrahl im Wesentlichen vorwirts und somit in den Detektor
gestreut wird, die charakteristische Rontgenstrahlung wird hingegen in alle Richtungen ausge-
sendet und der Detektor deckt nur einen bestimmten Raumwinkel ab. Bei leichten Elementen
relaxieren ionisierte Atome stérker iiber Auger-Prozesse als iiber Rontgenemission. Der Io-
nisierungsenergieverlust im Elektronenstrahl, der von EELS detektiert wird, tritt bei beiden
Prozessen auf, so dass auch hier gréfere Signale als bei EDX erreichbar sind. Neben Informatio-
nen iiber die Anteile der in den Proben vorhandenen Atomsorten lassen sich aus der Analyse
der Absorptionskantenfeinstruktur (,Energy Loss Near Edge Spectrum®; ELNES) auch Er-
kenntnisse iiber die chemische Umgebung sowie die Valenzzusténde der einzelnen Atomsorten
gewinnen (vergleichbar zu EXAFS und NEXAFS). Auch der Niedrigverlustbereich (<10 eV)
des EELS-Spektrums Idsst sich analog zu optischen Absorptionsmessungen interpretieren.

Da beide Techniken auf inelastischen Prozessen beruhen, die zum grofiten Teil an den Atomen
der Probe lokalisiert sind, lassen sich prinzipiell beide Techniken nutzen, um mittels winkelab-
héngiger Messungen Informationen iiber die Gitterplatz-Besetzungen innerhalb der Einheits-
zelle zu gewinnen. Diese Messmethode wird allerdings vorwiegend bei EDX angewandt. In
dieser Arbeit wird sie genutzt, um den Gitterplatz des Mn im GaN zu bestimmen (s. Kapitel
7).

Der aparative Aufwand fiir EELS-Messungen ist hoher, da das Mikroskop noch zusétzlich
mit Energiefiltern ausgestattet werden muss, und fiir hohe Energieauflésung auch mit einem
Monochromator. Aus diesem Grund wird in der vorliegenden Arbeit nur mit EDX-Analysen
gearbeitet.

EDX-Analyse

In diesem Abschnitt wird eine knappe Einfiihrung in die EDX-Analyse gegeben. Ausfiihrlichere
Darstellungen finden sich in der Literatur, z.B. in [57].

Bei der EDX-Analyse wird das Spektrum der aus der Probe emittierten Réntgenstrahlung
gemessen. Diese Strahlung setzt sich additiv aus zwei Anteilen zusammen: der kontinuierli-
chen Bremsstrahlung, deren Intensitit mit zunehmender Rontgenenergie abnimmt, und der
charakteristischen Rontgenstrahlung, die nur bei bestimmten Energien auftritt, die fiir das
Element charakteristisch sind. Beispiele fiir solche Spektren sind in Abb. 6.5 zu sehen.

Fiir eine qualitative Auswertung der Messungen kann die gemessene RoOntgenintensitit in-
nerhalb eines Energiefensters um die charakteristische Rontgenlinie herum genutzt werden.
Diese Auswertung wird z.B. verwendet, um zweidimensionale Karten der Elementverteilung
aufzunehmen.

Fiir eine quantitative Auswertung nach Cliff-Lorimer [63] wird zuerst der Hintergrund, d.h.
die Bremsstrahlung, vom Spektrum abgezogen. Desweiteren werden quantitative Aussagen
nur iiber die Intensitdtsverhéltnisse der verschiedenen Linien gemacht. Im Gegensatz zu den
absoluten Intensitdten haben Messbedingungen, wie z.B. der Winkel zwischen Probe und De-
tektor oder die Probendicke, keinen Einfluss auf diese Verhéltnisse. Die Verhéltnisse werden
weiterhin mit rontgenlinienabhéngigen Korrekturfaktoren (den sog. Cliff-Lorimer-Faktoren)
korrigiert. Diese Faktoren berticksichtigen Einfliisse wie z.B. die Réntgenfluoreszenz der cha-
rakteristischen Linie, Detektoreffizienzen oder Absorptionen im Detektorfenster und sind fiir
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den benutzten Detektor tabelliert. Das so korrigierte Intensitatsverhaltnis entspricht dem Kon-
zentrationsverhiltnis der auftretenden Elemente.
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3 HochaufgelGste
Transmissionselektronenmikroskopie

3.1 Abbildung durch das Elektronenmikroskop

Die Bildentstehung in einem hochauflésenden Elektronenmikroskop ist schematisch als Strah-
lengang in Abb. 3.1 gezeigt. Die einlaufende, ebene Welle 1y wird durch Streuprozesse im
Objekt verdndert. Dieser Prozess muss im Allgemeinen quantenmechanisch beschrieben wer-
den. Hierfiir sei auf die entsprechende Literatur verwiesen (z.B. [57] oder [64]). Die austretende
Welle auf der Riickseite des Objektes wird als Objektwellenfunktion v bezeichnet. Simulatio-
nen erlauben es, diese Objektwelle aus Strukturmodellen zu berechnen (s. Abschnitt 3.3). Fiir
diinne, amorphe Objekte lasst sich die Probe als reines Phasenobjekt nidhern (s. Abschnitt
3.3.1), was eine einfache Beschreibung des Streuprozesses erlaubt.

Der nachfolgende Abbildungsprozess lasst sich mit den Methoden der Optik beschreiben. Eine
scharfe Abbildung entsteht bei Fokussierung auf die Riickseite der Probe (Gaufischer Fokus).
Allerdings wird in der Elektronenmikroskopie meist eine andere Ebene scharf gestellt. Der
Abstand dieser scharfgestellten Ebene von der Riickseite wird als Defokus D bezeichnet. Dabei
wird von Unterfokus gesprochen, wenn die fokussierte Ebene in/vor der Probe liegt (hier
D < 0) und von Uberfokus, wenn sie dahinter liegt (D > 0). Durch das Defokussieren wird
es moglich, einen Phasenkontrast zu erzielen (s. Abschnitt 3.1.2.2). Dieser wird nétig, da die
untersuchten Objekte vorwiegend Phasenobjekte sind und daher wenig Amplitudenkontrast
aufweisen, dhnlich zu durchsichtigen Objekten in der Lichtmikroskopie.

Das Wellenfeld in der fokussierten Ebene wird in die Bildebene abgebildet, wobei die Welle
noch von Linsenfehlern verédndert wird. In der Bildebene wird die Intensitdt der Bildwellen-
funktion ¢ p ortsaufgelost mit einer CCD-Kamera oder einer Photoplatte gemessen.

Im allgemeinen Fall besteht ein komplexer nichtlinearer Zusammenhang zwischen der aufge-
nommenen Abbildung in der Bildebene und der Objektwelle an der Riickseite der Probe. Dieser
Abbildungsprozess selbst wird im Abschnitt 3.1.2.1 ausfiihrlich besprochen. Seine Komplexitat
hat mehrere Ursachen:

e Die Elektronenlinsen haben starke Linsenfehler, die zur Verdnderung von Merkmalen
der Objektwelle in der Bildwelle fithren. Diese Verdnderung wird als optische Delokalisie-
rung' bezeichnet. Die Linsenfehler werden in Abschnitt 3.1.1 ausfiihrlicher beschrieben.

!Der Begriff ,Delokalisierung® wird in dieser Arbeit zusétzlich noch in einem anderen Zusammenhang ver-
wendet (s. Abschnitt 7.1.2). Um Verwechslungen zu vermeiden, wird der Begriff joptische Delokalisierung*
benutzt, wenn die Verdnderungen der Bildwelle bzw. Abbildung gemeint sind, die aufgrund von Linsenfeh-
lern auftreten.
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Einlaufende
Welle VY,
Objekt
Objektwelle Riickseite (Gaul3scher Fokus)

Defokus D

Fokussierte Ebene

Objektivlinse

Beugungsbild
(hintere Brennebene)

Bildwelle g Bildebene
optische Achse
Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Strahlengangs fiir die Abbildung in einem Elektronenmikro-
skop. Die einlaufende Welle g wird durch das Objekt verdndert. An der Objektriickseite tritt die Objektwelle

1 aus. Die Ebene im Abstand D (Defokus) von dieser Riickseite wird durch die Objektivlinse in die Bildebene
abgebildet. Dabei wird die Welle durch die Linsenfehler verédndert.
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3.1 Abbildung durch das Elektronenmikroskop

e Da die Intensitéiten der Bildwelle aufgezeichnet werden, ist die Abbildung proportional
zum Betragsquadrat der Wellenfunktion.

e Die eingeschrinkte Kohérenz der Elektronenwelle muss entsprechend beriicksichtigt wer-
den. Im Gegensatz zu Lichtmikroskopen, wo im Sinne der Abbeschen Theorie der Off-
nungswinkel der Objektivlinse die Auflésung beschriankt [65], ist es die eingeschrénkte
zeitliche Kohédrenz, die ein Mittelspannungs-Elektronenmikroskop in seiner Auflésung
limitiert.

Als Objektwellenrekonstruktion werden Verfahren bezeichnet, die es ermoglichen die Objekt-
welle selbst zu rekonstruieren. Wird nur die Phase der Objektwellenfunktion betrachtet, so
wird auch von der Phasenrekonstruktion gesprochen. Der Rekonstruktionsvorgang ist in zwei
Schritte aufteilbar: Als erstes muss die Bildwelle ermittelt werden. Dies geschieht mit Hilfe ho-
lographischer Methoden, die die komplexe Bildwellenfunktion rekonstruieren. Eine Ubersicht
iiber derartige Verfahren ist bei Cowley [66] zu finden. Als holographische Methode wird in
dieser Arbeit die Defokusserienrekonstruktion benutzt. Hier ist die Idee, die Bildwelle aus einer
Reihe von 10-20 Einzelabbildungen zu rekonstruieren, indem durch Anderung des Defokus zwi-
schen den einzelnen Aufnahmen der Abbildungsvorgang des Mikroskops in einer kontrollierten
Weise verdndert wird. In Abschnitt 3.2 wird diese Methode ausfiihrlicher dargestellt.

Der zweite Schritt ist die numerische Korrektur der Linsenfehler, um aus der Bildwelle die
Objektwelle innerhalb der Auflésung des Mikroskops wiederzuerlangen. Dazu miissen die ge-
nauen Groflen der einzelnen Linsenfehler bekannt sein. Methoden, die Linsenfehler bei einem
Elektronenmikroskop zu messen, werden in Abschnitt 3.4 beschrieben.

3.1.1 Linsenfehler

Linsenfehler werden beschrieben durch den Abstand zwischen der realen (fehlerhaften), durch
die Linse erzeugten Wellenfront und der idealen Wellenfront, die eine fehlerfreie Linse er-
zeugen wiirde (Abb. 3.2). Der Abstand dieser Wellenfronten entspricht einer Phasenverschie-
bung, beschrieben durch die Aberrationsfunktion x(q), in Abhéngigkeit des Beugungswinkels
sin ©@ &~ © = Aq, unter dem ein Elektronenstrahl der Wellenlédnge A\ die Gegenstandsebene ver-
lasst [67]. Dabei wird x(0) = 0 gesetzt, d.h. axiale Strahlen erfahren keine Aberrationen. Im
allgemeinen Fall ist die Aberrationsfunktion auch vom Ort in der Gegenstandsebene abhingig.
Diese Abhéangigkeit wird allerdings in der Elektronenmikroskopie vernachlissigt (isoplanati-
sche Naherung).

Der Effekt der Linsenfehler ist eine Verschmierung der Objektwelle. Die Ursache dafiir lasst
sich in Abb. 3.2 nachverfolgen: Obwohl alle Strahlen vom gleichen Punkt ausgehen, treffen sie
abhingig vom Winkel © an verschiedenen Punkten auf die Bildebene.

Die Aberrationsfunktion mit den in der Elektronenmikroskopie relevanten Linsenfehlern lautet
in kartesischen Koordinaten g = (g5, ¢,) fiir axiale Beleuchtung, d.h. Beleuchtung entlang der

25



3 HochaufgelGste Transmissionselektronenmikroskopie

Gegenstandsebene

< Y ——— Objektivlinse

Abstand zwischen Wellenfronten:
Wellenaberrationsfunktion X

— ideale Wellenfront
—— reale Wellenfront

,,,,,,,,,, ideale Strahlen
—— reale Strahlen

Bildebene

optische Achse

Abbildung 3.2: Bei einer idealen Abbildung ist die Wellenfront, die auf einen Bildpunkt in der Bildebene
zulduft, eine auf diesen Punkt zentrierte Kugelwelle. Als Wellenaberrationsfunktion x(gq) wird der Abstand
zwischen dieser idealen und der realen Wellenfront in Abh&ngigkeit des Beugungswinkels sin® ~ © = \q
definiert, wobei A die Wellenlénge der Elektronenwelle ist.
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3.1 Abbildung durch das Elektronenmikroskop

optischen Achse [68]:

X(qgca Qy) = Alx%c + AlyQy
1 1
+§AD((1§ +q)+ 5 [Ase(aF — q7) + Azy(2¢0ay)]
+A? [Boa (@ + @) + Byay(a3 + q)] (3.1)

1
+§A2 [Asea2(q2 — 34,) + Asyay(3¢; — a3)]

1
+ A Cilaz + )

Die Terme mit (A1, Aly) beschreiben eine Verschiebung des Bildes und kénnen ohne Beschran-
kung der Allgemeinheit null gesetzt werden. Sie &ndern sich im Falle einer Strahlverkippung
aufgrund der anderen Linsenfehler (s. Abschnitt 3.4.2). Der Term mit D beschreibt den Effekt
der Defokussierung?.

Der 2-zahlige und 3-zéhlige Astigmatismus findet sich in den Termen mit (Ag,, Asy) bzw.
(Asy, Azy) wieder. Als Astigmatismus wird der Effekt bezeichnet, dass Strahlen in Abhén-
gigkeit von ihrem Azimuthalwinkel auf eine andere Bildebene abgebildet werden, d.h. eine
unterschiedliche Brennweite haben. Der Astigmatismus ldsst sich durch spezielle Multipollin-
sen innerhalb des Mikroskops korrigieren.

Die axiale Koma wird durch die Terme mit (B, B,) beschrieben. Eine ideale Linse bildet
parallele Strahlen auf einen Punkt in der Brennebene ab. Die axiale Koma fiihrt dazu, dass
diese Biindelung der Strahlen asymmetrisch verschmiert. Durch die sphérische Aberration
fiihrt eine Strahlkippung (s. Abschnitt 3.4.2) zu einer Anderung der Gréfe der axialen Koma,
so dass fiir eine bestimmte Strahlrichtung die Koma aufgehoben wird (Coma-Free-Alignment).

Der Term mit Cs beschreibt die sphérische Aberration der Linse. Bei sphérischer Aberration
werden Strahlen, je nach Winkel zur optischen Achse, auf verschiedene Bildebenen fokussiert.
Wie in Abschnitt 3.1.2.2 deutlich wird, ist die sphérische Aberration bei Elektronenmikrosko-
pen die das Punktauflosungsvermogen beschrankende Grofe [70] (mit Ausnahme von Hoch-
spannungsmikroskopen). Korrektoren fiir die sphérischen Aberration sind erst in den letzten
Jahren kommerziell verfiighar geworden, da vorher die bendtigte Stabilitdt und Genauigkeit
der Abstimmung der Vielzahl an Multipol- und Transferlinsen, aus denen sie bestehen, tech-
nisch nicht erreichbar war [71].

Die nicht-rotationssymmetrischen Aberrationen, also diejenigen, die mit durch z und y in-
dizierten Konstanten beschrieben werden, konnen auch durch ihren Betrag und ihren Azi-
muthalwinkel beschrieben werden. Thr Betrag berechnet sich dabei immer entsprechend zu

K = ,/K2+ Kg. In dieser Arbeit wird teilweise der Einfachheit halber nur ihr Betrag ge-

nannt.

Die Aberrationsfunktion, Gl. (3.1), lasst sich aufteilen in einen symmetrischen Anteil xs(q) =
Xs(—q), der die symmetrischen Aberrationen enthélt, d.h. die sphérische Aberration, den De-
fokus und den 2-zéhligen Astigmatismus, sowie in einen antisymmetrischen Anteil y,(q) =

2Strenggenommen ist der Term mit D kein Linsenfehler, sondern die Propagation der Welle zwischen der
Riickseite der Probe und der fokussierten Ebene (s. Abb. 3.1), die gesondert beriicksichtigt werden miisste.
Da diese Propagation von einem zuséatzlichen winkelabhingigen Phasenfaktor beschrieben wird, lasst sich
der Defokus mathematisch analog zu den Linsenfehlern behandeln [69].
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—Xa(—¢) mit den antisymmetrischen Aberrationen, d.h. die Bildverschiebung, den 3-zdhligen
Astigmatismus und die axiale Koma. Der symmetrische Anteil 14sst sich unter bestimmten Be-
dingungen (z.B. fiir diinne amorphe Proben) direkt beobachten. Fiir die Messung des antisym-
metrischen Anteils ist erheblich mehr Aufwand notwendig. In Abschnitt 3.4 werden Verfahren
zur Messung beider Anteile erldutert.

3.1.2 Bildentstehung

In diesem Abschnitt wird erklért, wie eine Abbildung aus der Objektwelle entsteht und wel-
chen Einfluss die Aberrationsfunktion auf das Ubertragungsverhalten des Mikroskops hat.
Die Kenntnis dieser Bildentstehung ist notwendig, um die Funktionsweise der Defokusserien-
rekonstruktion zu erldutern. In speziellen Féllen kann die Bildentstehung als linearer Prozess
beschrieben werden. Dies erlaubt unter anderem, die symmetrischen Anteile der Aberrations-
funktion aus einer einzelnen Abbildung zu bestimmen, was spéter zur Messung der Linsenfehler
genutzt wird.

Zunéchst wird im Folgenden der allgemeine Fall der Abbildung behandelt und dabei auf den
komplexen Zusammenhang zwischen Abbildung und Objektwelle sowie die damit verbundenen
Schwierigkeiten fiir eine Defokusserienrekonstruktion eingegangen.

Die quasikohéarente Ndherung erlaubt es, diesen Zusammenhang einfacher darzustellen, als die
Kombination einer linearen Antwort des abbildenden Systems gefolgt von einer Betragsbil-
dung. Dies wird im Abschnitt 3.1.2.2 ndher erldutert. In diesem Zusammenhang lassen sich
auch Grofsen wie Punktauflésung und Informationslimit definieren.

Fiir bestimmte Objekte bzw. Objektwellenfunktionen, wie in dem spéater vorgestellten Spezi-
alfall des schwachen Phasenobjektes, lisst sich die Abbildung linearisieren. Die lineare Abbil-
dung wird in Abschnitt 3.1.2.3 nochmals gesondert betrachtet.

3.1.2.1 Aligemeine Bildentstehung

Die hier gegebene Einfithrung folgt im Wesentlichen der Darstellung von Coene et al., die in
[72] gegeben ist. Laut Ishizuka [73] ldsst sich die Fouriertransformation

I(q)=F{I(r)} = /d72 I(r)exp {—i2mq- 7}

der Intensititen I(7) in einer Abbildung schreiben als

T(g) = / A2 T(q+ ¢, d)d(a+ )T (), (3.2)

wobei 1(q) = F{1(r)} die Fouriertransformierte der Objektwellenfunktion t(r), d.h. der
Elektronenwellenfunktion auf der Riickseite der Probe, ist. Die Transmissionskreuzkoeffizien-
ten (TCC)

T(q,q)=p(@)p"(d)Es(q,d)Ea(q, d) =T"(d, q) (3-3)

beschreiben zum einen mittels p(q) den Einfluss der Objektivlinse, somit die Verdnderung
der Abbildung durch die Linsenfehler, und zum anderen die Wirkung der eingeschriankten
Kohérenz des Elektronenstrahls in Form der Ddmpfungsfunktionen F,; und EA.
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3.1 Abbildung durch das Elektronenmikroskop

Die linsenfehlerbeschreibende (reelle) Aberrationsfunktion x(g) (s. Abschitt 3.1.1) fithrt zu
einem Phasenfaktor:

p(q) = exp{—27ix(q)} .

Die rdumliche Kohérenz des Strahls wird durch die endliche Gréfle der Elektronenquelle ein-
geschrinkt. Dies wird durch den Faktor

yiyes

Es(g, q) = exp {— (7)2 [Vxlq - Vx!q/r} = Es(d, q)

beriicksichtigt, wobei a der Halbwinkel der Strahlkonvergenz des Mikroskops ist und A\ die
Wellenlénge der Elektronen (V ist der Differentialoperator bzgl. q). Mikroskope mit Felde-
missionsquellen (FEG) haben eine hohe rdumliche Kohérenz, d.h. einen sehr kleinen Semikon-
vergenzwinkel a (z.B. a = 0.2mrad bei dem in dieser Arbeit verwendeten Mikroskop). Dies
erlaubt eine Faktorisierung

Es(q,d) ~ Es(q)Es(q) mit Es(q) = Es(g,0). (3.4)

Zeitliche Schwankungen in der Hochspannungsversorgung des Beschleunigers, AV, in den
Linsenstrémen, AJ, sowie die thermisch bedingte Energiebreite AE der Emission aus der
Elektronenquelle fiihren zu einer eingeschrénkten zeitlichen Kohérenz des Elektronenstrahls.
Dieser Effekt entspricht einer Streuung des Defokus um den eigentlichen Wert (chromatische
Streuung), da jedes Elektron eine leicht unterschiedliche Ablenkung durch die Objektivlinse
verspiirt. Laut Ishizuka 73] lasst sich dies durch die Einhiillende

x| _ ox
6Dq oD

2
En(g,d) =exp —2(TFA)2[ ] = Ea(qd, q)
ql

mit A als der Breite der Defokusstreuung beschreiben, die sich aus dem chromatischen Lin-
senfehler C,. der Objektivlinse und den relativen Schwankungen zusammensetzt:

AV? AJ\?  (AE\?
A= —_— 4 — — .
() (5) ()
Als quasikohérente Ndherung wird eine Faktorisierung dieser Einhiillenden bezeichnet:

Ex(q, q) = Ea(q)Ea(q) mit EA(q) = Ea(g,0). (3.5)

Diese Naherung fiihrt zwar fiir nicht-lineare Abbildungen zu nicht vernachlissighbaren Fehlern,
liefert aber im folgenden Abschnitt weitere Einsichten.

Die Abbildungsgleichung (3.2) zeigt, dass Beitrdge der Wellenfunktion W( q) und ihres konju-
gierten Gegenparts {/;*(—q) stark miteinander verbunden sind: Fiir zwei Raumfrequenzen q
und ¢ tragen sowohl das Produkt ¢ (q)1*(q) als auch das Produkt ¢*(—q)y(—¢) zu gleichen
Anteilen, allerdings mit unterschiedlichen Phasen, zur Bildintensitat I (g — q') bei. Die Tren-
nung dieser beiden Beitrage ist die Hauptschwierigkeit bei der Defokusserienrekonstruktion.
Da sich die Phasenfaktoren mit dem Defokus &ndern, werden bei der Defokusserienrekonstruk-
tion mehrere Abbildungen mit unterschiedlichen Defokuswerten benutzt, um diese Trennung

zu ermoglichen.
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3.1.2.2 Quasikohadrente Nidherung
Mit der Kontrasttransferfunktion (CTF)

v(q) = p(@)Es(q) Ea(q) (3.6)

lassen sich die Transmissionskreuzkoeffizienten innerhalb der quasikohirenten NZherung (s.
letzter Abschnitt) faktorisieren:

T(q,qd) = (97" (d). (3.7)

Wird Gl (3.7) in die Abbildungsgleichung (3.2) eingesetzt, so wird die Abbildung I(q) eine
Faltung der Bildwelle

Vi) = v(@)¥(q) (3.8)
mit sich selbst.

Dies ergibt im Zusammenhang mit dem Faltungstheorem eine einfache Deutung der quasiko-
hérenten Abbildung im Realraum. In der Bildwelle

vp(n) =7 {ip()}

fiihren die Linsenfehler und die eingeschrinkte Kohérenz zu einer optischen Delokalisierung
der Objektwelle (7). Diese Delokalisierung kann innerhalb einer Linearen-Antwort-Theorie
durch eine Faltung mit der Punktverschmierungsfunktion, d.h. der Fouriertransformation der
CTF, beschrieben werden:

vp(r) = F {y(ag)} @9(r).

In der Bildebene wird die Intensitét dieser Bildwelle gemessen:
I(r) = [[¢n(r)*.

Wird die komplexe CTF als Antwort des optischen Systems interpretiert, so beschreibt ihre
Amplitude, wie stark eine Raumfrequenz iibertragen wird, wiahrend die Phase angibt, mit
welcher Phasenlage die Bildinformationen dieser Frequenz iibertragen werden. In Abb. 3.3 sind
sowohl der Imaginérteil der CTF fiir den Scherzerfokus (s.u.), als auch die beiden einhiillenden
Dampfungsfunktionen gezeigt. Der Vergleich der CTF mit den beiden Einhiillenden macht
deutlich, dass FEG-Mikroskope eine hohe rdumliche Kohérenz besitzen und daher primér
durch die eingeschrénkte zeitliche Kohirenz limitiert sind. Das Informationslimit gj.f, des
Mikroskops ist die hochste libertragene Raumfrequenz. Es wird iiber die zeitliche Einhiillende

definiert: Ea(qinfo) = e~2. Fiir das in dieser Arbeit verwendete Mikroskop ist ginfo = Snm™!.

/3
DSch = 505)\

zeichnet sich dadurch aus, dass fiir ein breites Frequenzband (hier von etwa 1.5—5.0nm™1) die
Abbildung mit einer Phasenverschiebung um 7/2 iibertragen wird, was durch eine weitgehen-
de Kompensation der sphérischen Aberration durch den Defokus fiir diesen Frequenzbereich

Der Scherzerfokus?3

3Die Definition des Scherzerfokus ist in der Literatur uneinheitlich. Die obige Definition stammt von Spence
[69]. Williams und Carter definieren den Dscn, mit einem Faktor 3 anstatt 2 [57]. Alexander [74] bezeichnet
den obigen Defokus als optimalen Fokus und definiert den Scherzerfokus als v/Cs\.
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Abbildung 3.3: Imaginirteil der Kontrasttransferfunktion beim Scherzerfokus (Dgen = —43.3nm, Cs =

0.5mm, keine weiteren Aberrationen) und die Dampfungsfunktionen (A = 4nm, o = 0.2nm) fiir ein 200
kV Mikroskop (A = 2.51pm). Fiir ein breites Frequenzband von etwa 1.5 — 5.0nm ™" werden die Bildanteile
mit nahezu gleicher Phasenlage iibertragen, wihrend es bei der Ubertragung hoherer Frequenzen zu einem
starkem Oszillieren der Phase kommt. Die eingeschrénkte zeitliche Kohérenz, beriicksichtigt durch die Einhiil-
lende Ea, dimpft die Ubertragung von hochfrequenten Bildanteilen weit stérker als die raumliche Kohérenz,
beriicksichtigt durch die Einhiillende E;.

erreicht wird. Die Phasenschiebung von 7/2 gegeniiber dem Nullstrahl ist dabei nétig, um
Phasenobjekte (s. Abschnitt 3.3.1) in einer mit dem Zernike-Phasenmikroskop vergleichbaren
Weise sichtbar zu machen.

Das Punktaufldsungvermégen d,, wird iiber den 1. Nulldurchgang der CTF im Scherzerfokus
definiert [69], da die Linsenfehler, d.h. im wesentlichen Cs, bei hoheren Raumfrequenzen zu
wechselnden Phasenlagen und zu starken Gradienten des Phasentransfers fithren. Bei dem
verwendeten Mikroskop ist d, = 0.19 nm (1. Nulldurchgang bei 5.25 nm™!). Die Gradienten des
Phasentransfers bewirken die optische Delokalisierung, die die Interpretation der Abbildung
erschwert, so dass entweder die hohen Raumfrequenzen mit einer Objektivblende ausgeblendet
werden miissen, oder Vergleiche mit Simulationen notwendig werden.

Ist das Mikroskop mit Korrektoren fiir die sphérische Aberration ausgestattet, so wird es mog-
lich, den Phasentransfer fiir den gesamten Frequenzbereich bis zum Informationslimit optimal
einzustellen, d.h. die Delokalisierung zu minimieren. Bei der Objektwellenrekonstruktion wird
die komplexe Wellenfunktion verfiigbar, so dass die optische Delokalisierung vollstédndig beho-
ben werden kann, da auch der Phasenkontrast nicht mehr durch die Transferfunktion sichtbar
gemacht werden muss.

3.1.2.3 Lineare Abbildung

In vielen Fallen (wie z.B. beim schwachen Phasenobjekt) ist der Nullstrahl starker als die
abgebeugten Strahlen:

|20)] > ||o(a 0.
Dies erlaubt, die Abbildungsgleichung (3.2) bzgl. der abgebeugten Strahlen zu linearisieren:

(g #0) ~ $(0)0"(—a)y"(—a) + " (0)d(a)v(a), (3.9)
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- ~ 2
und 7(0) ~ Hw(O)H . Dabei wurde ausgenutzt, dass 7(0) = 1 ist und daher

7(q,0) =T7(0,9 =(q)

gilt. In diesem linearen Fall wird die quasikohérente Ndherung exakt, da keine Faktorisierung
der TCC vorgenommen werden muss.

Die Defokusserienrekonstruktion ist in diesem Spezialfall einfacher, da eine analytische Um-
kehrung von Gl. (3.9) fiir bereits zwei Aufnahmen mit unterschiedlichem Defokus méglich ist
(aufer fiir Frequenzen g, bei denen ~y(q) fiir beide Abbildungen identisch ist).

3.1.3 Einfluss der CCD-Kamera

Ein weiterer Einfluss auf die aufgezeichneten Abbildungen wurde bis jetzt nicht beachtet: der
Einfluss des Aufzeichnungsmediums selbst. Die Abbildungen, die zur Defokusserienrekonstruk-
tion verwendet wurden, sind mit einer CCD-Kamera aufgezeichnet worden. Ausfiihrlichere
Beschreibungen der Einfliisse einer CCD-Kamera sind bei Zuo [75] und Meyer [76] zu finden.

Der CCD-Chip wird dabei nicht selbst dem Elektronenstrahl ausgesetzt, wie es etwa bei einer
Photoplatte der Fall wére. Die Elektronen erzeugen stattdessen in einem Szintillator Photonen
und diese Photonen werden durch eine Glasfaseroptik auf den CCD-Chip abgebildet. Da im
Szintillator die Kohérenz der Elektronenwelle sehr schnell zerstért wird, kann diese Messung
durchaus im Einelektronenbild beschrieben werden. Die Bildwellenfunktion ¢ g (r) gibt somit
nur die Wahrscheinlichkeit I(r) = |[¢)p(r)||* an, dass ein Elektron an einem bestimmten Ort
gemessen wird, d.h. in den Szintillator trifft.

Weitere Streuung der Primérelektronen und der sekundiren Photonen im Szintillator fithrt
dazu, dass fiir ein einzelnes Elektron nicht nur ein Signal in einem einzelnen Pixel gemessen
wird, sondern auch in den umgebenen Pixeln. Anders gesehen fiihrt dies fiir die aufgezeichnete
Abbildung

I'(q) = M(q)I(q)

zu einer Dadmpfung hoher Raumfrequenzen, die durch die radialsymmetrische Modulations-
transferfunktion M (q) beschrieben werden kann. Weitere Einfliisse auf die aufgezeichnete Ab-
bildung sind ortsabhéngige Verstarkungsfaktoren und ein Hintergrundrauschen der Kamera
selbst. Beide werden bereits innerhalb der Aufzeichnungssoftware korrigiert.

Die genaue Form von M(q) fiir die verwendete Kamera wurde gesondert vermessen [77]. Diese
Messung wurde in jiingerer Zeit wiederholt, um Alterungseffekte auszuschlieffen. Die Modula-
tionstransferfunktion wird bei der Defokusserienrekonstruktion mit beriicksichtigt.

3.2 Prinzip der Defokusserienrekonstruktion

Bei der Defokusserienrekonstruktion wird die Objektwelle ) aus einer Reihe von N (typischer-
weise 10-20) Abbildungen I,, bestimmt, die bei unterschiedlichen Abbildungsbedingungen auf-
genommen wurden. Zwischen den Aufnahmen wird dabei der Defokus D verdndert. Prinzipiell
liefsen sich auch andere Parameter &ndern, z.B. die Strahlverkippung.
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3.2 Prinzip der Defokusserienrekonstruktion

In diesem Abschnitt soll das Prinzip zweier Anséitze zur Defokusserienrekonstruktion erlautert
werden. Der erste Ansatz basiert auf linearen Filtern. Die Filter nutzen die Umkehrbarkeit
der linearen Abbildungsgleichung (3.9) aus, um nur die linearen Anteile aus den Abbildungen
herauszufiltern, d.h. bei der Rekonstruktion die nicht-linearen Anteile zu unterdriicken. Die
hier vorgestellte Paraboloidmethode gehort zu den Methoden, die diesen Ansatz verfolgen. Der
andere Ansatz basiert auf einem Maximum-Likelihood-Formalismus. Er berticksichtigt sowohl
die linearen als auch die nicht-linearen Anteile in den Abbildungen bei der Rekonstruktion der
Objektwelle. Diejenigen Grofen, die sich iiber die Serie dndern, werden im Folgenden mit n
indiziert.

Die Paraboloidmethode wird ausfiihrlich in [78] erldutert, ihr Prinzip soll hier stellvertretend
fiir die Filter-Methoden vorgestellt werden. Werden die Effekte der eingeschrankten Kohirenz

vernachléssigt, und sei der Einfachheithalber der Nullstrahl ¢(0) = 1, so gilt fiir die lineare
Abbildung;:

I(q, D) = 6(q) + ¥p(g) exp(—miADg?) + ¥} (—q) exp(rirDg?),

wobei 9 p die Bildwelle im Gaufischen Fokus (D = 0) ist. Eine Fouriertransformation dieser
Gleichung bzgl. des Defokus ergibt mit ¢ als zu D adjungierter Variable

1(4.) 5 8(a,0) + In(@)d(C + 57) + T (~@)3(C — 7%,

Das bedeutet, dass sich die Bildwelle im reziproken Raum auf einem Paraboloiden mit ( =
—%)\q2 bzw. die konjugierte Welle auf dem an der Ebene ( = 0 gespiegelten Paraboloiden
befindet. Diese Paraboloiden entsprechen dabei der Ewaldkugel [79]. Eine Rekonstruktion ist
nun prinzipiell moéglich, wenn fiir jede Raumfrequenz q der zu {/;B(q) gehorige Anteil aus dem
entsprechenden Paraboloiden herausgefiltert wird:

N
Up(q) < Y In(q) exp(mirDng?). (3.10)
n=1

Dieser Ansatz lasst sich erweitern, so dass die konjugierte Welle, die Effekte der partiellen
Kohérenz und die nichtlinearen Beitrige sowie Rauschen beriicksichtigt werden.

Die Paraboloidmethode ist eine der Methoden, die auf linearen Filtern basieren. Bei diesen
Methoden werden die Abbildungen mit einer Filterfunktion multipliziert, und es wird {iber
die Serie summiert, wie in Gl. (3.10) in einfacher Form zu sehen ist. Die Form der Filterfunk-
tionen wird dabei aus der linearen Abbildungsgleichung abgeleitet. Einen Uberblick iiber die
verschiedenen derartigen Methoden, die erste wurde bereits 1968 von Schiske vorgeschlagen,
und ihre engen Zusammenhénge ist bei Saxton [79] zu finden. Der Nachteil dieser Methoden
ist, dass sie nur fiir die lineare Abbildung exakt sind und daher versuchen, nur die linearen
Anteile aus den Aufnahmen herauszufiltern, wihrend die nichtlinearen Anteile als Stérung
betrachtet werden.

Der andere Ansatz zur Defokusserienrekonstruktion basiert auf einem Maximum-Likelihood
(MAL) Formalismus. Die hier gegebene Einfithrung skizziert die Methode von Coene et al.
[72]. Der urspriingliche Ansatz stammt von Kirkland, der auch eine Herleitung fiir diesen
Formalismus gibt [80]. Das Funktional

2 Y Texp Ttheo 2
=3 [a @ - i
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3 HochaufgelGste Transmissionselektronenmikroskopie

wird hier minimiert, dabei sind ISdie experimentellen Aufnahmen und ffi‘eo die fiir eine
Objektwelle ) bei gegebenen Abbildungsbedingungen nach Gl. (3.2) zu erwartenden Abbil-
dungen. Diese Minimierung wird durch ein iteratives Verfahren erreicht, bei dem fiir eine
Objektwelle 1; aus dem j-ten Schritt die Objektwelle 1), fiir den nichsten Schritt bestimmt
wird _ _
Yiv1(q) = ¥i(q) — B9;(q)-

Die Anderung zwischen Schritten besteht dabei aus einer Schrittweite B; und einer Richtung
9j(q), die z.B. der Gradient des Fehlerfunktionals bzgl. der Wellenfunktion sein kann (,,Steepest
Descent-MAL®;, SD-MAL):

9i(q) = 05"

’ 0v(a) |y,

Mehr zur Wahl der Schrittweite sowie andere Moglichkeiten fiir die Schrittrichtung sind bei
Coene et al. zu finden [72]. Das Abbruchkriterium fiir die Iteration ist die Konvergenz des
Funktionals Si.

Im Gegensatz zu den Filter-Methoden, versucht dieser Ansatz nicht, die Abbildung selbst um-
zukehren. Er sucht stattdessen diejenige Wellenfunktion, die bei gegebenen experimentellen
Aufnahmen die wahrscheinlichste ist. Dieser Ansatz ermoglicht die explizite Beriicksichtigung
der nichtlinearen Bildanteile und auch die Beriicksichtigung der Kreuzterme (3.3), die durch
die partielle Kohérenz entstehen. Um die Konvergenz zu beschleunigen, wird iiblicherweise als
Startwert 1);—o eine Rekonstruktion aus einer der oben vorgestellten Filtermethoden verwen-
det.

Gegeniiber anderen holographischen Methoden, wie der Off-Axis-Holographie, hat die Defokus-
serienrekonstruktion den Nachteil, dass die Objektwellen fiir tiefe Raumfrequenzen
(< 1.5nm~! fiir typische Bedingungen) nicht vollstéindig rekonstruiert werden kénnen: Zum
einen andert sich die CTF fiir diese Frequenzen nur schwach mit dem Defokus, so dass die
Rekonstruktionen hier im Wesentlichen nur {iber die Abbildungen mitteln. Zum anderen sind
in den Abbildungen bei diesen Frequenzen hauptsichlich die Amplituden-Anteile der Objekt-
welle zu finden, da die Phasenschiebung der CTF gegeniiber des Nullstrahls hier sehr klein
ist, und so keine Phasenanteile iibertragen werden. Mit den vorgestellten Ansétzen wird also
bei tiefen Frequenzen im Wesentlichen nur die Amplitude der Objektwelle rekonstruiert.

3.3 Streuung im Objekt

Die Naherung des schwachen Phasenobjektes erlaubt es, einen einfachen Zusammenhang zwi-
schen der Struktur der Probe, genauer ihrem elektrostatischem Potential, und der Objektwelle
herzustellen (Abschnitt 3.3.1), jedoch ist die Giiltigkeit dieser Naherung auf diinne Proben
begrenzt. Fiir dickere Proben miissen die Effekte der dynamischen Vielfachstreuung und die
inelastischen Streuprozesse beriicksichtigt werden.

Um trotzdem die Objektwelle mit der Struktur der Probe in Zusammenhang zu bringen, wird
die Welle aus einem Strukturmodell mithilfe von Simulationen berechnet. Diese berechnete
Welle kann anschlieftend mit der experimentell ermittelten Objektwelle verglichen werden.
Die beiden iiblichen Simulationsmodelle, Multislice- und Blochwellen-Rechnungen, beschrei-
ben nur die elastisch gestreuten Anteile der Welle innerhalb der kohérenten Vielfachstreuung.
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3.3 Streuung im Objekt

Auftretende inelastische Streuprozesse und Streuung an Phononen zerstéren diese Kohédrenz.
Daher werden sie in diesen Simulationen nur als Absorption, d.h. als Verringerung der Inten-
sitdt, beriicksichtigt.

Dass diese inelastischen und inkohéirenten Prozesse einen nicht zu vernachléssigen Einfluss
auf die Objektwelle haben, zeigen die gefundenen Abweichungen zwischen Simulationen und
experimentellen Abbildungen, wie in Abschnitt 3.3.5 erldutert wird. Auch bei der Simulation
der ALCHEMI-Messungen (s. Abschnitt 7.4) sind diese Prozesse zu beriicksichtigen. Daher

werden sie im Folgenden kurz angesprochen.

Fiir eine ausfiihrlichere Besprechung der Streuprozesse sei auf die Literatur verwiesen [57, 64,
81, 82].

3.3.1 Starkes und schwaches Phasenobjekt

Die Ndherung des Phasenobjektes erlaubt es, die Streuung einer Elektronenwelle in speziellen
Objekten, wie diinne amorphe oder schwach streuende Proben, einfach zu modellieren. Das
schwache Phasenobjekt erfiillt dabei zusétzlich noch die Bedingungen der linearen Abbildung
(s. Abschnitt 3.1.2.3). Dies ermdglicht eine einfache Interpretation der elektronenmikroskopi-
schen Abbildungen. Desweiteren zeigt diese Naherung, wie es mit Hilfe von diinnen amorphen
Objekten moglich ist, die symmetrischen Anteile der Aberrationsfunktion zu messen (s. auch
Abschnitt 3.4.1).

Passiert eine ebene Elektronenwelle mit der Wellenfront to(r) eine sehr diinne oder eine
schwach streuende Probe, so wird die Phase der Welle in der Probe im Vergleich zu einer
Welle im Vakuum nachlaufen. Das mittlere Probenpotential wirkt anziehend fiir Elektronen,
daher haben Elektronen in der Probe eine hohere kinetische Energie als im Vakuum, was
zu einer kiirzeren Wellenlédnge und somit zu einer Differenz in der Phase fiihrt. Daher kann
die Probe selbst als Phasenobjekt angesehen werden (N#herung des starken Phasenobjek-
tes). Diese Ndherung vernachléssigt die Wellenpropagation in der Probe, Mehrfachstreuung
sowie Absorption. Sie entspricht der 1. Bornschen Naherung, beschreibt also die kinematische
Streuung der Elektronen.

Fiir die Objektwelle v (r) bedeutet dies

(1) = o(r) exp [ip(r)] mit ¢(r) = 7o V() (3.11)

mit dem reellen Phasenschub ¢(r), der sich aus dem iiber die Probendicke entlang des Strahls
integrierten Potential V() und einer Wechselwirkungskonstante o berechnet [69]. Fiir schwach
streuende Proben ist dieser Phasenschub klein, d.h. ¢ < 1 , so dass sich der entsprechende
Phasenfaktor linearisieren ldsst, was zur Naherung des schwachen Phasenobjektes fiihrt:

p(r) = o(r) [1 + i(b(r)], firg < 1

Der Einfachheit halber seien () und ¢(r) so gewihlt, dass ¥(r) = 1 und (¢(r)) = 0 gilt.
Die Fouriertransformierte der Objektwelle ist in diesem Fall

¥(g) = 5(q) +id(g) mit G(q) = F {&(r)}.
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Da die abgebeugten Anteile QZ(q # 0) klein sind, lasst sich die Abbildung dieser Objektwelle
linear beschreiben. Einsetzen in Gleichung (3.9) ergibt fiir den Betrag der Abbildung

|Ta)| = 60 +2||3(a)| |E.(@Eala) sin (- 2nx(a) | (3.12)

Die Terme im letzten Betrag in der obigen Gleichung entsprechen dem Imaginirteil der sym-
metrisierten Kontrasttransferfunktion (s. Abb. 3.3).

In amorphen Proben ist ngg( q)H eine endliche, zu den hohen Raumfrequenzen hin abfallende
Grofe. Die Dadmpfungsfunktionen fallen ebenfalls zum Informationslimit hin ab. Der Sinus-
Term ist der einzige, der sich schnell mit g &ndert (die Oszillationen von H(Z( q) H sind dagegen
fiir die meisten Bedingungen langsam). Daher lassen sich die Nulldurchgénge des Sinus-Terms
in Hf( q)H deutlich sehen, wie z.B. in Abb. 3.4 zu erkennen ist.

3.3.2 Elastische kohdrente Streuung

Die elastische Streuung der Elektronen geschieht am elektrostatischen Potential V' (r) der
Probe. Dieses Streupotential wird dabei in den Simulationen als Superposition der atoma-
ren Streupotentiale der freien Atome (Atomformfaktoren) am Ort der Atome innerhalb der
Einheits- bzw. Super-Zelle modelliert. Da andere Streuprozesse innerhalb von herkémmlichen
Simulationen nicht berticksichtigt werden, wird dem reellen Streupotentials V() ein imagi-
nérer Anteil V'(r) hinzugefiigt:

U(r) =coV(r) +iocV'(r).

Der imaginére Anteil (auch Absorptionspotential oder optisches Potential genannt) verringert
die Intensitidt der Elektronen innerhalb der kohirenten Vielfachstreuung, da die inelastisch
bzw. inkohérent gestreuten Elektronen nicht mehr zu ihr beitragen. In experimentellen Abbil-
dungen tragen die ,absorbierten” Elektronen immer noch zu einem diffusen Hintergrund bei,
der allerdings nicht mehr innerhalb der Simulationen beschrieben wird.

Meist wird der imagindre Anteil proportional zum reellen Anteil gewahlt
V'(r) =aV(r) (3.13)

mit einer Absorptionskonstante « im Bereich < 0.1.

3.3.3 Thermisch diffuse Streuung

Die thermisch diffuse Streuung (TDS) oder auch Phononenstreuung kommt durch die ther-
mische Vibration der Atome um ihre Gleichgewichtslage zustande. Da die einzelnen Atome
als quantenmechanischer Oszillator angesehen werden kénnen, tritt diese Vibration auch noch
am absoluten Temperaturnullpunkt (wenn auch schwécher) auf. Die durch TDS gestreuten
Elektronen tragen zu einem diffusen Hintergrund des Beugungsbildes bei, der nur noch schwa-
che Bragg-Streuung erfahrt (Kikuchi-Linien). Fiir kristalline Proben bedeutet dies, dass auch
Elektronen unter Winkeln, die zwischen den Bragg-Winkeln liegen, die Probe verlassen, was
z.B. von Blochwellenrechnungen nicht mehr beriicksichtigt wird.
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3.3 Streuung im Objekt

Der Einfluss dieser Streuung in den Simulationen wird auf zwei Weisen beriicksichtigt: Die
zeitlich gemittelte Verschmierung der einzelnen Atome um ihre nominelle Lage wird durch
einen Debye-Waller-Faktor beschrieben, wie dies auch in der Rontgenstreuung {iiblich ist. Der
andere zu beschreibende Effekt besteht darin, dass die Elektronen bei dem Streuvorgang Pho-
nonen anregen und vernichten. Dabei werden nur kleine Energien (< 0.1eV) iibertragen, so
dass der Energieiibertrag vernachlissigt werden kann (quasi-elastische Streuung). Allerdings
andert sich auch der quantenmechanische Zustand des Objektes, und die so gestreuten Elek-
tronen kénnen nicht mehr kohdrent mit dem elastisch-gestreuten Anteil der Elektronenwelle
iiberlagert werden. Die inkohérent gestreuten Anteile werden innerhalb der herkémmlichen
Simulation nur als Verringerung der Intensitit der kohdrenten Elektronenwelle durch das ima-
gindre Potential beschrieben.

Eine genauere Angabe des sich aufgrund von TDS ergebenden imagindren Potentials, als durch
Gl. (3.13) gegeben, ist moglich, indem dieses Potential, wie auch das elastische Streupotential,
als Superposition von Absorptions-Atomformfaktoren berechnet wird. Eine Parametrisierung
dieser Atomformfaktoren, die auf Basis eines Einsteinmodells (die Atome vibrieren unabhéngig
voneinander) berechnet worden sind, ist von Weickenmeier und Kohl angegeben worden [83].

3.3.4 Inelastische Streuung

Unter dem Begriff inelastischer Streuung werden andere inelastische Prozesse beschrieben, die
mit einem grofieren Energieverlust der Elektronen verbunden sind, wie Plasmonenstreuung
oder die Ionisierung der Atome. Diese Prozesse fiihren nur zu kleinen Streuwinkeln. Es ist
daher ausreichend, sie durch einen Beitrag zum mittleren imaginéren Potential zu beschreiben
[83]. Ist das Mikroskop mit einem Energiefilter ausgestattet, konnen die inelastisch gestreuten
Beitrage innerhalb der Energiebreite des Filters aus der Abbildung herausgefiltert werden.

3.3.5 Stobbs-Faktor

Beim Vergleich von simulierten Abbildungen, d.h. aus der Struktur simulierten Objektwellen
mit angeschlossenem simuliertem Abbildungsprozess (s. Abschnitt 3.1.2), mit experimentellen
Abbildungen ist eine systematische Diskrepanz zwischen beiden festgestellt worden [84]: der
Kontrast (iiblicherweise definiert als die Standardabweichung der Intensitdt) in den simulierten
Abbildungen ist um den Faktor 3 bis 5 grofer als in den experimentellen Abbildungen, wahrend
die Muster der Abbildungen selbst iibereinstimmen. Diese Abweichung wird als Stobbs-Faktor
bezeichnet. Diese Abweichungen lassen sich auch beim Vergleich von Objektwellenrekonstruk-
tionen mit Simulationen beobachten [60].

Die Ursache dieser Abweichungen ist Gegenstand aktueller Forschung [60, 85, 86, 87, 88]. Sie
treten fiir einen breiten Raumfrequenzbereich bei kristallinen wie auch bei amorphen Proben
auf. Thre Ursache ist nach aktuellem Stand eine Kombination vieler Prozesse: inelastische
Streuprozesse und TDS innerhalb der Probe, Streuung an amorphen Oberflichenschichten
von Proben und Verinderung der Proben durch Strahlenschiden. All diese Prozesse werden
in den Simulationen nicht hinreichend beriicksichtigt.

Objektwellen, die mittels Off-Axis-Holographie rekonstruiert werden, zeigen einen viel kleine-
ren Stobbs-Faktor. Dies wird dem Umstand zugerechnet, dass die zur Rekonstruktion benutz-
ten Bildanteile (Seitenbinder) nahezu ideal energiegefiltert sind (Energieverluste < 1071° eV)
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[89]. So tragen inelastische und TDS-gestreute Elektronen hier nicht mehr zur Abbildung bei.
Da ihre Beitrdge im Gegensatz dazu in konventionellen Abbildungen nicht zu vernachléssigen
sind, diese Beitrage aber in der Simulation nicht entsprechend beriicksichtigt werden, wird
ihnen ein groRer Anteil am Stobbs-Faktor zugeschrieben [60].

Wie bereits in Abschnitt 3.3.2 beschrieben, werden diese inelastischen Prozesse in den iiblichen
Simulationsmodellen als Absorption (im Sinne von Intensititsverringerung) beschrieben, wih-
rend sie in der Wirklichkeit auch (inkohérent) zur Objektwelle beitragen. Es existieren auch
Simulationsmodelle, die diese Prozesse mitbeschreiben, wie z.B. der ,Frozen-Phonon‘-Ansatz
[90] oder ,Generalized-Multislice-Rechnungen [64]. Diese Modelle fithren zwar zu einem gerin-
gerem Kontrastunterschied zwischen experimentellen und simulierten Abbildungen, beseitigen
ihn allerdings auch nicht hinreichend. Der hohe Rechenaufwand dieser Methoden macht sie
unpraktikabel, gerade fiir Simulationen mit gréferen Superzellen, so dass den herkémmlichen
Simulationen trotz ihrer Einschréankungen allgemein der Vorzug gegeben wird.

3.4 Bestimmung der Linsenfehler

3.4.1 Symmetrische Aberrationen

Im Diffraktogramm |F {I(x, y)}|, d.-h. dem Betrag der fouriertransformierten Abbildung, einer
diinnen amorphen Probe lassen sich die Oszillationen des Sinus-Termes aus Gleichung (3.12)
direkt beobachten, siehe Abb. 3.4. Insbesondere die Nulldurchginge, die sog. Thon-Ringe
[91], sind zu erkennen. Eine Anpassung des Polynoms xs(q) ermoglicht nun die Bestimmung
der Grofe des Defokus, des 2-zahligen Astigmatismus und der sphérischen Aberration. Eine
(semi-)automatisierte Methode fiir die Bestimmung der ersten beiden wurde fiir diese Arbeit
entwickelt. Sie wird in Abschnitt 4.3.2 vorgestellt.

Diese Osziallationen sind nur in amorphen Proben zu sehen, da fiir kristalline Proben die
Objektwelle nur fiir wenige ¢ (die Braggreflexe) von 0 verschieden ist. Desweiteren streuen
kristalline Proben meist stark, so dass die Vorraussetzungen des schwachen Phasenobjektes
nicht mehr erfiillt sind.

Weitere Moglichkeiten zur Bestimmung dieser Aberrationen ergeben sich, wenn bereits die
Rekonstruktion der Bildwelle eines schwachen Phasenobjektes vorliegt [93]. Wenn die Probe
mit einer ebenen Welle beleuchtet wurde und ein reines Phasenobjekt vorliegt, sollte die Ob-
jektwelle eine konstante Amplitude haben. Die symmetrischen Aberrationskonstanten kénnen
daher durch Minimierung des Amplitudenkontrasts der um die symmetrischen Aberrationen
korrigierten Objektwelle bestimmt werden. Auch kann versucht werden, die symmetrische Ab-
errationsfunktion selbst aus den symmetrisierten Phasen der Bildwelle im Fourierraum zu
bestimmen [93, 94]. Dies erfordert allerdings Vorkenntnisse iiber das Objekt, so dass sich diese
Methode effektiv auch wieder nur auf schwache Phasenobjekte anwenden lasst.

3.4.2 Antisymmetrische Aberrationen

Um die antisymmetrischen Konstanten, also die Werte fiir den 3-zéhligen Astigmatismus und
die axiale Koma zu bestimmen, sind in der Literatur verschiedene Verfahren bekannt. All diese
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Abbildung 3.4: Obere Hailfte: Diffraktogramm von amorphem Si (D = —209nm, A2 = Onm und C, =
0.49 mm). Die niedrigen Frequenzen sind ausgeblendet. Die Nulldurchginge sind deutlich als Ringe zu erkennen.
Untere Hélfte: Der Betrag des Imaginérteils der (symmetrisierten) CTF fiir diese Bedingungen (aus [92]).

Verfahren basieren darauf, dass sich die effektiven Aberrationskonstanten mit einer Strahlver-
kippung dndern.

Eine Verkippung des Strahls um einen Winkel ¢ = At mit ¢t = (¢,,t,) gegen die optische Achse
lasst sich in der Aberrationsfunktion (3.1) durch Verschiebung des Ursprungs q — (q + t)
beschreiben. Die Aberrationsfunktion fiir diesen Fall l4sst sich erneut in die Form der Gleichung
(3.1) bringen, allerdings mit anderen Aberrationskonstanten. Diese ,effektiven” Konstanten fiir
den verkippten Fall hingen von der Verkippung selbst und den axialen Konstanten ab.

Fiir den symmetrischen Anteil der Aberrationsfunktion
1 1
ol ay) = AP (g + a5) + 7X°Culaz + )

1
+ A A8 - @) + A5 Cavay)| (3.14)
ergeben sich die effektiven Konstanten
DY = D4 2CN(t2 +12) + 4\ [Bats + Byt
AST = Age + CN (82 — £2) + 2X\ [(Ase + Ba)ts + (Asy — By)t,]
ASE = Agy + CoNP(2taty) + 2X [(Asy + By)ts — (Asz — Bo)ty) . (3.15)
Im asymmetrischen Anteil hdngen die effektiven Konstanten fiir die Bildverschiebung (Afg,
Aﬁg) von sédmtlichen Linsenfehlern ab, wihrend sich die effektiven Konstanten fiir die Koma
nur mit der sphérischen Aberration dndern. Fiir die genauere Angabe dieses Anteiles sei auf
die Literatur verwiesen (z.B. [67])

Ein Verfahren zur Messung der Linsenfehler (siehe z.B. [95]) nutzt aus, dass sich die Ab-
bildungen mit Strahlverkippung verschieben. Durch eine Kreuzkorrelation der verkippten mit
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der axialen Abbildung wird diese Verschiebung (A$T, A‘fg) gemessen. Aus den Bildverschiebun-

gen der verschiedenen Kippwinkel lassen sich anschlieftfend die axialen Konstanten berechnen.
Fiir diese Methode werden vorwiegend amorphe Proben benétigt, da sich von kristallinen
Proben aufgrund der Translationssymmetrie nur Bildverschiebungen modulo der Gitterkon-
stanten messen lassen. Ein Nachteil des Verfahrens ist die Verfialschung der Messung durch
Probendrift.

In anderen Verfahren, wie auch in dem in dieser Arbeit verwendeten (s. Abschnitt 4.3), werden
Diffraktogramme von amorphen Proben fiir verschiedene Strahlverkippungen aufgenommen
[96]. Eine solche Aufstellung von Diffraktogrammen wird als Zemlin-Tableau bezeichnet. Wie
im letzten Abschnitt beschrieben, lassen sich aus den einzelnen Diffraktogrammen die effek-
tiven Konstanten fiir den Defokus und den 2-zéhligen Astigmatismus bestimmen. Aus diesen
Werten fiir verschiedene Verkippungen kénnen unter Umkehrung der Gleichungen (3.15) die
axialen Konstanten bestimmt werden. Anders als die oben vorgestellte Methode ist diese un-
empfindlich gegen Probendrift.

Ein aufwendigeres Verfahren wurde von Meyer vorgeschlagen [97]: Fiir diinne amorphe Proben
lasst sich die Bildwelle durch filterbasierte Rekonstruktionsmethoden aus wenigen Abbildun-
gen (z.B. drei) rekonstruieren. Die Messung der symmetrischen effektiven Konstanten ist nun
direkt aus der Wellenfunktion mdoglich. Werden die Bildwellen fiir verschiedene Strahlverkip-
pungen rekonstruiert, lassen sich aus den so erhaltenen effektiven Konstanten wiederum die
axialen Konstanten bestimmen.

Ausfithrliche Ubersichten iiber die verschiedenen Verfahren sind in den Artikel von Typke et
al. [67] und Kirkland et al. [98] zu finden.

40



4 Objektwellenrekonstruktion

Bei der Objektwellenrekonstruktion wird die komplexe Objektwellenfunktion, d.h. die Elektro-
nenwelle auf der Riickseite der Probe, rekonstruiert. Wie in Abschnitt 3.1 beschrieben wurde,
stehen die HRTEM-Abbildungen selbst in einem komplexen Zusammenhang zu dieser Welle.
Werden statt den Abbildungen Objektwellen analysiert, so muss dieser komplexe Zusammen-
hang nicht in der Interpretation der Messungen beriicksichtigt werden. Desweiteren ist die
Abbildung eine Intensitidtsmessung, die nicht sensitiv auf die Phase der komplexen Bildwelle
ist. Diese Information wird bei der Objektwellenrekonstruktion zuriickgewonnen.

Der Unterschied zwischen HRTEM-Abbildungen und der Objektwelle wird in Abb. 4.1 am
Beispiel von GaN (4.8 nm Dicke) demonstriert (Simulation mit den Parametern des verwen-
deten Elektronenmikroskops). Die Lage der Intensitadtsmaxima héngt von der Probendicke und
dem Defokus ab, sie kénnen nicht nur auf einer der beiden Atomsorten liegen, sondern auch
in den ,Léchern” der Struktur auftreten, wie z.B. bei D = —30nm. Bei D = —45nm liegen
die Intensitdtsmaxima zwar fast auf den Orten der Ga-Atome, allerdings ist die Abweichung
in jeder der beiden (0002)-Halbebenen unterschiedlich (das Maximum ist in der einen Ebene
weiter links, in der anderen weiter rechts als das Ga-Atom). In der Objektwelle hingegen sind
die Lagen der Ga-Atome immer gut auszumachen, da sie um ein Vielfaches stérker streuen als
die N-Atome. Folglich lasst sich auch die Stapelfolge immer klar erkennen.

D=-30 nm
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Abbildung 4.1: Simulation einer 4.8 nm dicken GaN-Schicht. Die roten Kreise geben Positionen der
Ga-Atome, die blauen die der N-Atome an. Die beiden linken Abbildungen sind zu erwartende HRTEM-
Abbildungen bei verschiedenen Fokuswerten. Die rechte Abbildung ist die Phase der Objektwelle, wie sie bei
der Objektwellenrekonstruktion zu erwarten wére.

In diesem Kapitel werden die einzelnen Schritte beschrieben, die bei der Objektwellenrekon-
struktion notwendig sind:

1. Die Aufnahme einer Defokusserie (10-20 Abbildungen bei unterschiedlichem Defokus),
aus der die Objektwelle rekonstruiert wird, sowie die Aufnahme eines Zemlin-Tableaus,
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4 Objektwellenrekonstruktion

aus dem die Linsenfehler bestimmt werden koénnen. Ein Zemlin-Tableau besteht aus
mehreren Aufnahmen eines amorphen Probenbereichs bei verschiedenen Kippwinkeln
des Elektronenstrahls. Details fiir diese Aufnahmen sind im Abschnitt 4.1 beschrieben.

2. Aufgrund von thermischen Instabilitdten ldsst es sich nicht vermeiden, dass die Probe
wahrend der Aufnahme der Defokusserie driftet. Die Drift, die wihrend der eigentlichen
Belichtung der Einzelabbildungen auftritt, ist jedoch vernachlissigbar. Uber die gesamte
Serie kommt es allerdings zu Bildverschiebungen. Die Verschiebungen miissen gemessen
und beriicksichtigt werden, die Vorgehensweise dafiir beschreibt Abschnitt 4.2.

3. Die Rekonstruktion der Objektwelle wird von einem Softwarepaket iibernommen
(“Truelmage Fokusserienrekonstruktions Software” der Firma FEI). Diese Software ba-
siert auf der SD-MAL Implementation von Coene et al. und nutzt die Paraboloidmethode
zum Berechnen der Startwerte (s. auch Abschnitt 3.2) [72, 99]. In dieser Software wird
bereits die Bildwelle um die sphérische Aberration, den Defokus und die Effekte der
partiellen Kohérenz korrigiert. Die Effekte der anderen Linsenfehler, die sog. residualen
Aberrationen, sind weiterhin in der Welle enthalten. Dabei sind ihre Effekte klein ge-
nug, um nicht bei der Korrektur der Effekte der eingeschréankten rdumlichen Kohéirenz
berticksichtigt werden zu miissen [68].

4. Das Vorgehen zum Ermitteln der Grofe der Linsenfehler aus den Zemlin-Tableaus wird
in Abschnitt 4.3 beschrieben. Dazu werden in den einzelnen Diffraktogrammen die ef-
fektiven Werte fiir Defokus und 2-z&hligen Astigmatismus bestimmt. Aus diesen Werten
und der Strahlverkippung des jeweiligen Diffraktogramms, lassen sich dann die axialen
Aberrationskonstanten bestimmen.

5. Die residualen Aberrationen, deren Grofe im letzten Schritt ermittelt wurden, werden
abschlieftend numerisch in der Objektwelle korrigiert.

Das Kapitel schlieftt mit einer Messung der Objektwelle eines Si-Kristalls ab. Diese Messung
soll als Test dafiir dienen, ob die Objektwellenrekonstruktion erfolgreich durchgefiihrt werden
kann.

4.1 Experimentelles Vorgehen

Die Defokusserien wurden mit einer Belichtungszeit von 0.5 Sekunden pro Bild aufgenommen
und bestanden typischerweise aus 20 Abbildungen. Mit der benutzten CCD-Hardware liefen
sich so Aufnahmen im Abstand von neun Sekunden durchfiihren, d.h. die Aufnahme einer
kompletten Defokusserie dauert etwa drei Minuten. Eine Vorraussetzung der verwendeten Im-
plementierung fiir die Rekonstruktion ist, dass die Aufnahmen in der Serie eine konstante
Defokusschrittweite haben miissen. Diese Schrittweite selbst sollte dabei von der Grofe der
Streubreite A des Defokus sein (beim verwendeten Mikroskop A = 4.0nm). Die Serie wurde
mit einer Schrittweite von —3.4nm aufgenommen, d.h. von kleineren zu grofieren Unterfo-
kuswerten hin. Dies ist die mogliche Schrittweitenwahl des Mikroskops, die A am néchsten
liegt. Die Grofe dieser Schrittweite des Mikroskops wurde in unabhéngigen Messungen be-
stimmt, indem fiir verschiedene Defokusserien von amorphen Proben die Defokuswerte aus
den Diffraktogrammen der Einzelabbildungen bestimmt wurden.
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4.2 Messung der Bildverschiebung

Die absoluten Werte des Defokus wurden so gewihlt, dass die Serie bei Werten von D =
—80nm bis D = —120nm anfangen. Damit liegt die Serie um den ,optimalen” Defokus! Dgpt,
bei dem eine minimale optische Delokalisation aufgrund der Linsenfehler auftritt [100]. Fiir
das verwendete Mikroskop Dgpy = —148 nm. Nédheres zur Wahl des absoluten Defokus fiir die
Defokusserienrekonstruktion ist bei Thust et al. zu finden [99].

Eine Bestimmung des absoluten Defokus am Mikroskop selbst ist nicht mit hinreichender
Genauigkeit moglich. Die Abweichung vom wahren Defokus lédsst sich wie die residualen Ab-
errationen behandeln. Der wahre Defokus lasst sich bei kristallinen Proben meist nur durch
Vergleiche der rekonstruierten Objektwelle mit Simulationen ermitteln.

Fir die Messung der Linsenfehler wurde zusétzlich zu jeder Defokusserie auch ein Zemlin-
Tableau aufgenommen. Dazu wurde die Probe nach Aufnahme der Defokusserie an eine amor-
phe Stelle (z.B. Klebstoff oder Probenrand) verfahren. Die Bildverschiebung wurde dabei
nicht verdndert, da sie einen Einfluss auf die auftretenden Bildfehler hat. Die Tableaus wur-
den bei einer Kippung des Strahls gegen die optische Achse von ~ 0.3° aufgenommen. Fiir
ein Tableau wurden acht Aufnahmen mit 45° Azimuthwinkelschrittweite gemacht, was eine
Uberbestimmung der Aberrationkonstanten erlauben soll. Die Beleuchtung wurde fiir jede
Aufnahme des Tableaus jeweils zentriert, um eine mdoglichst parallele Beleuchtung zu errei-
chen. Die Serie selbst wurde mit einer zentrierten Beleuchtung entlang der optischen Achse
aufgenommen. Die Tableaus wurden aus Griinden, die spéater erlautert werden, bei starkem
Unterfokus (D = —150bis — 200 nm) aufgenommen.

4.2 Messung der Bildverschiebung

Aufgrund von Drift kommt es zu einer Bildverschiebung iiber die Aufnahmen der Serie. Diese
Verschiebung lasst sich bei der Defokusserienrekonstruktion einfach berticksichtigen, indem in
jeder Aufnahme nur der entsprechende Bildausschnitt verwendet wird. Dazu muss allerdings
die Verschiebung zunéchst gemessen werden.

Bei kristallinen Proben wird die Messung der Verschiebung durch die Translationssymme-
trie des Gitters erschwert, bei der definitionsgemafs nur Verschiebungen bis auf Vielfache der
Gitterkonstante existieren. Wahrend das Gitter anteilsméfig am stérksten zur Abbildung bei-
tragt, sind es daher gerade die schwicheren nichtperiodischen Beitrdge, wie Kristalldefekte
und amorphe Deckschichten, die bei der Messung zu detektieren sind.

Auflerdem ist bei der Messung zu beachten, dass sich die Abbildungen selbst wegen des verin-
derten Defokus iiber die Serie &ndern. Dies erschwert insbesondere in nicht-zentrosymmetrisch-
en Projektionen, z.B. GaN [1120], die Messung: Bei zentrosymmetrischen Projektionen ist die
Verschiebung des Gitters in der Abbildung gegeniiber dem Gitter in der Objektwelle unab-
héngig vom Defokus, bei nicht-zentrosymmetrischen Proben hingegen héngt sie vom Defokus
ab.

Es reicht aus, wenn die Verschiebungen auf wenige Bildpunkte (Pixel) genau gemessen werden,
da wihrend der Rekonstruktion die Software weitere kleine Korrekturen der Verschiebung
auf Subpixel-Niveau vornimmt. Die hohe Genauigkeit dieser Korrekturen wird durch einen

'Dieser Fokus wird teilweise auch Lichte-Fokus genannt. Er ist nicht zu verwechseln mit dem Scherzerfokus,
der von manchen Autoren ebenfalls als optimaler Fokus bezeichnet wird.
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4 Objektwellenrekonstruktion

Vergleich der Aufnahmen mit einer aus der rekonstruierten Welle berechneten Abbildung
erreicht. In diesem Vergleich wird die Anderung des Defokus explizit beriicksichtigt.

Ublicherweise wird die Kreuzkorrelationfunktion

X(r) =7 {9 T(a)}

benutzt, um Verschiebungen zu messen [101]. I(qg) und J(q) sind zwei fouriertransformierte
Abbildungen. Die Kreuzkorrelation von zwei nicht-periodischen Abbildungen hat ein scharfes
Maximum an dem Ort, der dem inversen Verschiebungsvektor zwischen den Abbildungen
entspricht. Leider ist die Kreuzkorrelationfunktion sehr sensitiv auf die periodischen Anteile
in den Abbildungen, wie in Abb. 4.2c zu erkennen ist. Diese Anteile tragen zwar nur bei
wenigen Raumfrequenzen zur Kreuzkorrelation bei, dafiir sind diese Beitridge aber sehr stark
gegeniiber den nichtperiodischen Anteilen, die bei allen Raumfrequenzen zu den Abbildungen
beitragen.

Meyer schlug daher eine andere Korrelationsfunktion fiir die Ausrichtung der Bilder einer Serie
vor [76], die auch in dieser Arbeit verwendet wird: die Phasenkorrelationsfunktion

P(r)y=F"1

Hf(q)'f*(q)H +?7f(q)

Dabei ist 7 eine kleine Zahl, die verhindern soll, dass der Nenner verschwindet. Die Stufenfunk-
tion f(q) ist fiir Raumfrequenzen 0, die grofer als das Informationslimit g, des Mikroskops
sind, und fiir kleinere Frequenzen 1. Die hohen Frequenzen tragen keine Bildinformationen,
sondern nur Rauschen.

Die Phasenkorrelationsfunktion bewertet alle Raumfrequenzen (¢ < ¢info) in gleichem Mafe,
indem die Intensitat fiir alle gleich gesetzt wird. Daher ist sie kaum sensitiv auf periodische
Anteile, die nur bei wenigen Raumfrequenzen Beitrége liefern. Diese geringe Sensitivitat ist
im Vergleich zur Kreuzkorrelation in Abb. 4.2 gut zu sehen.

In Abb. 4.3 ist der Verlauf der Bildverschiebungen iiber zwei Defokusserien zu sehen. Die ge-
samte Drift iiber die Serie betrigt etwa 2 bis 2.5 nm. Umgerechnet auf die Drift pro Belichtung
(0.5 zu 171 Sekunden), ergibt sich eine mittlere Drift von unterhalb 0.1 A wéihrend der Ein-
zelaufnahme. Damit liegt sie weit unter dem Informationslimit und kann daher vernachlassigt
werden.

4.3 Messung der Linsenfehler

Fiir die Korrektur der residualen Aberrationen ist es notwendig, ihre Gréfse zu bestimmen. Eine
Abschétzung der bendtigten Genauigkeit dieser Bestimmung wird in Abschnitt 4.3.1 gegeben.
Die axialen Aberrationskonstanten fiir den 2-zéhligen Astigmatismus, Ao, und Ay, fiir den
3-zdhligen Astigmatismus, A3, und As,, sowie fiir die Koma, B, und B,, sollen bestimmt
werden. Der Wert fiir die sphérische Aberration ist eine Konstante des Mikroskops und dndert
sich nicht, er muss daher nicht bei verdnderten Abbildungsbedingungen neu bestimmt werden.
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4.3 Messung der Linsenfehler

Abbildung 4.2: Vergleich von Phasenkorrelation und Kreuzkorrelation bei der Messung der Bildverschiebung
zwischen zwei Aufnahmen aus einer Defokusserie von GaN [1120]: (a) Aufnahme bei D = —111.6nm. (b)
Aufnahme bei D = —115.0nm. (c¢) Kreuzkorrelation beider Aufnahmen. Aufgrund der starken Periodizitét
des Gitters ldsst sich das Maximum schwer erkennen. (d) Phasenkorrelationsfunktion beider Aufnahmen. Das
Maximum ist deutlich zu erkennen.
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Abbildung 4.3: Bildverschiebungen in zwei typischen Defokusserien relativ zu einem willkiirlichen Ursprung.

Das Vorgehen zur Bestimmung der Konstanten ist es, zunéchst aus mehreren, bei verschiede-
nen Kippwinkeln aufgenommenen Diffraktogrammen einer amorphen Probenstelle die jeweili-
gen effektiven Konstanten fiir den Defokus und den 2-z&hligen Astigmatismus zu bestimmen.
Das dazu benutzte Verfahren wird in Abschnitt 4.3.2 vorgestellt.

Diese Bestimmung wird fiir eine grofere Anzahl an Diffraktogrammen (meistens acht) vorge-
nommen, um eine hinreichende Uberbestimmung der axialen Konstanten zu erlauben. Wie in
Abschnitt 4.3.3 beschrieben, werden anschliefend mit einer y?-Minimierung aus den verschie-
denen Effektivwerten bei Strahlverkippung die axialen Konstanten bestimmt.

Mit diesem Vorgehen ist es zwar auch moglich den absoluten Defokus fiir das Zemlin-Tableau
zu bestimmen, allerdings wurde die zu korrigierende Defokusserie an einer anderen Proben-
stelle aufgenommen. Da sich der absolute Defokus mit der Probendicke und -héhe adndert, ist
im Allgemeinen nicht davon auszugehen, dass er an dem Ort, an dem das Zemlin-Tableau
aufgenommen wurde, der gleiche ist wie am Ort der Serie. Der residuale Defokus, also die
Abweichung des nominellen Defokus, bei dem die Serie rekonstruiert wurde, vim tatsichlichen
Defokus, lasst sich daher besser iiber den Vergleich mit Bildsimulationen oder auf anderen
Wegen bestimmen.

4.3.1 Abschitzung der benétigten Genauigkeit

Die benétigte Genauigkeit, mit der die Linsenfehler gemessen werden miissen, hingt davon
ab, wie groft der verbleibende Fehler sein darf. Als Fehler wird dabei die maximal erlaubte
Phasenverschiebung innerhalb einer gegebenen Apertur verwendet. Es soll dabei maximal eine
Phasenschiebung von 7 /4 erlaubt werden, was sich bei Vergleichen von Bildsimulationen als
ein recht konservatives Kriterium herausgestellt hat [102].
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4.3 Messung der Linsenfehler

Dieses Kriterium fiihrt fiir die Aberrationskonstanten zu der Bedingung

i
27X (Ginfo) < 1

Diese Bedingung ergibt fiir die einzelnen residualen Aberrationen, dass sie kleiner sein miissen
als die folgenden Werte (fiir das verwendete Mikroskop gilt ginto = Snm™1):

Aberrationskonstanten Ginfo = 70M ™" Ginfo = 8nm ™' ginfo = 10nm ™!
Defokus D 2.0 nm 1.6 nm 1.0 nm
2-zéhliger Astigmatismus As 2.0 nm 1.6 nm 1.0 nm
3-zdhliger Astigmatismus As 174 nm 116 nm 60 nm
Axiale Koma B 58 nm 39 nm 20 nm
Sphérische Aberration C 13.2 pm 7.7 pm 3.2 pm

Dabei wurden allerdings die kumulativen Effekte der Linsenfehler aufer acht gelassen, was die
konservative Wahl der Phasenschiebung von 7 /4 rechtfertigt. Die Werte in der obigen Tabelle
konnen als benotigte Genauigkeit interpretiert werden, da die untersuchte Welle bis auf die
Genauigkeit innerhalb der bestimmten Konstanten korrigiert wird.

4.3.2 Bestimmung von Defokus und Astigmatismus

Wie in Abschnitt 3.4.1 bereits beschrieben wurde, ist es moglich, den Defokus und den 2-
zahligen Astigmatismus in Diffraktogrammen von amorphen Proben zu bestimmen. Dazu
wird eine berechnete Kontrasttransferfunktion, Gl. (3.6), an die Diffraktogramme angepasst,
indem die Gréfen D, A, und Ap, verdndert werden.

Im folgenden Abschnitt beziehen sich die Begriffe Defokus und Astigmatismus immer auf die
im Diffraktogramm sichtbaren effektiven Werte fiir Defokus und 2-zdhligen Astigmatismus.

In diesem Abschnitt wird eine Methode fiir diese Anpassung an die Diffraktogramme vor-
gestellt. Dabei arbeitet diese Methode nicht vollautomatisch, sondern bedarf weiterhin einer
groben Anpassung der Startwerte per Hand.

Bei der Anpassung der Diffraktogramme amorpher Proben, kénnen verschiedene Schwierig-
keiten auftreten:

e Die verwendeten amorphen Materialien bestehen meist aus leichten Elementen (z.B.
der Klebstoff vorwiegend aus Kohlenstoff). Thr Streusignal ist recht schwach fiir grofere
Winkel, also hohere Raumfrequenzen. Auflerdem fiihrt die Strahlverkippung zu einer
geringeren Kohérenz des Elektronenstrahls, was ebenfalls zu einer Ddmpfung der hohen
Frequenzen fithrt. Eine Anpassung muss daher im Bereich tiefer Frequenzen (¢ < ¢max ~
4 — 5nm~!) vorgenommen werden.

o Fiir zu tiefe Raumfrequenzen ist die CTF nicht empfindlich gegeniiber Anderungen des
Defokus und des Astigmatismus, auferdem wird dieser Frequenzbereich vom Nullstrahl
tiberlagert. Daher wird auch dieser Frequenzbereich bei der Anpassung ignoriert (¢ >
Gmin ~ 1 — 1.5nm™1).
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©)

(@) (b)

Abbildung 4.4: Verschiedene Formen von Thonringen. Dargestellt ist der Betrag der entsprechenden CTF.
(a) Elliptische Form; (b) Zwischenform; (¢) Kreuz-Form oder hyperbolische Form.

e Die Nulldurchgénge der CTF konnen eine elliptische Form, eine kreuzformige (hyper-
bolische) Form oder eine Zwischenform (parabolische Form) aufweisen (s. Abb. 4.4).

e Bei Defokuswerten im Bereich des Gaufischen Fokus oder des Scherzerfokus sind meist
keine Thon-Ringe fiir den angepassten Raumfrequenzbereich zu erkennen. Bei kleinen
Defokuswerten kann es zudem schwierig sein, zwischen Unter- (D < 0) und Uberfokus
(D > 0) sowie zwischen zwei zueinander senkrechten Azimuthalwinkeln des Astigma-
tismus zu unterscheiden. Um diese Schwierigkeit zu vermeiden, sollten die Tableaus
moglichst bei grofem Unterfokus (D = —150 nm bis —200 nm) aufgenommen werden.

e In der Abbildung konnten sich kristalline Bereiche befinden. Diese fithren zu starken
Reflexen im Diffraktogramm, die das Ringmuster iiberlagern.

Ein einfaches Verfahren zur Bestimmung des Defokus kann in astigmatismusfreien Diffrakto-
grammen angewendet werden. Hier sind die Nulldurchgidnge der CTF kreisférmige Ringe. Aus
einer azimuthalen Mittelung oder auch durch einen Schnitt durch das Diffraktogramm lésst
sich eine eindimensionale Darstellung der Intensitdten I (¢) gewinnen. Die leicht auffindbaren
Minima in dieser Darstellung entsprechen den Nullstellen der berechneten CTF. Dies ist ein
Standardverfahren zur Bestimmung des Defokus (und auch der sphérischen Aberration) und
in vielen Elektronenmikroskopiebiichern zu finden (z.B. [69)]).

Ein Ansatz zur Bestimmung von Defokus und Astigmatismus ist die Erweiterung dieses eindi-
mensionalen Verfahrens: Es kann gezeigt werden, dass der kumulative Effekt von Astigmatis-
mus und Defokus einem unterschiedlichen Defokus in zwei zueinander senkrechten Richtungen
entspricht. In der einen Richtung findet sich dabei der Defokus D + As und in der dazu senk-
rechten D — As. Der Azimuthalwinkel des Astigmatismus gibt dabei die Richtung dieser Achsen
an. Wird nun der Azimuthalwinkel, z.B. durch den Vergleich des Diffraktogramm mit seinem
Spiegelbild, bestimmt [103], lassen sich die Defokuswerte fiir diese beiden Hauptrichtungen
bestimmen und daraus wieder D, A, und A, berechnen.

Fiir Diffraktogramme mit elliptischer Form der Thonringe ergeben sich zwei weitere Moglich-
keiten: Die eine basiert auf einer azimuthalen Mittelung innerhalb von Sektoren des Diffrakto-
gramms (von z.B. 7.5°%). In jedem Sektor lasst sich dann wieder der Defokus bestimmen [104].
Der Defokus eines Sektors héngt in diesem Fall iiber den Azimuthalwinkel des Sektors von
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den Konstanten D, Ay, und As, ab. Eine andere Mdglichkeit besteht darin, zunéchst iiber
Bilderkennung den Azimuth und die Exzentritit der Ellipsen zu bestimmen und anschliefend
eine elliptischen Mittelung des Diffraktogrammes durchzufiihren [105]. Aus der Mittelung ldsst
sich dann der Defokus bestimmen und zusammen mit der Ellipsenform die Grofse des Astig-
matismus berechnen.

In dem hier vorgestellten Verfahren soll ein anderer Ansatz benutzt werden, um den Defokus
und den Astigmatismus in moglichst vielen Féllen zu bestimmen: Eine berechnete zweidimen-
sionale CTF soll an das Diffraktogramm angepasst werden, wie bereits von Uhlemann und
Haider vorgeschlagen wurde [102].

4.3.2.1 Vorbetrachtung

Ein simpler Vergleich zwischen gemessenem Diffraktogramm und berechneter CTF ist nicht
moglich, da verschiedene Einfliisse beriicksichtigt werden miissen, die in diesem Unterabschnitt
betrachtet werden.

Fiir die Ndherung des schwachen Phasenobjekts nimmt das Diffraktogramm die Form der Glei-
chung (3.12) an. Ausgehend von dieser Gleichung lasst sich das Diffraktrogramm modellieren
als

|Tta)]| = £(@)|sin (- 27x:(0))| + Bla) fiirg > quin. (4.1)

Der Term B(q) beschreibt dabei den Hintergrund des Diffraktogramms, hier gehen das Rau-
schen und diffus gestreute Anteile des Elektronenstrahls ein. Auch Abweichungen von der
Niherung des schwachen Phasenobjektes tragen zum Hintergrund bei. Die Einhiillende £(q)
beschreibt zum einen den Einfluss der Probe selbst, d.h. des Strukturfaktors und der Atom-
formfaktoren des amorphen Materials, zum anderen die Einfliisse der eingeschrankten Koh&-
renz. Beide Funktionen lassen sich als rotationssymmetrisch annehmen.

Der Vergleich zwischen den experimentellen Diffraktogrammen und der berechneten Kontrast-
transferfunktion bedarf einer Abschétzung fiir £(¢) und B(g). Da die Dampfungsfunktionen
der CTF bereits in die Einhiillenden £(q) einfliefen, beschrankt sich die Anpassung auf die
Anpassung der zweidimensionalen Aberrationsfunktion xs(q), Gl. (3.14).

4.3.2.2 Vorverarbeitung der Diffraktogramme

Die Diffraktogramme der aufgenommenen Abbildungen werden mittels des FFT-Algorithmus
berechnet. Dieser Algorithmus berechnet strenggenommen eine Fourierreihe, geht also von ei-
ner periodischen Fortsetzung der Abbildung an seinen Randern aus. Die Abbildung ist jedoch
nur ein Ausschnitt und somit nicht periodisch. Dies fiihrt zu Unstetigkeiten bei der peri-
odischen Fortsetzung am Rand, die sich in Artefakten in den Diffraktogrammen (Streaking)
dufern.

Eine Methode diese Artefakte zu vermindern, wére die Anwendung von Fensterfunktionen, die
nachteiligerweise auch einen Effekt auf das Diffraktogramm selbst haben. Fiir die Anpassung
der Aberrationsfunktion wird stattdessen vor der Anwendung der FFT eine Intensitatsebe-
ne an die Intensitidtswerte der Abbildung angepasst und von der Abbildung abgezogen. Die
Anderungen des Diffraktogramms aufgrund dieses Vorgehens beschrinken sich auf die tiefen
Raumfrequenzen ¢ < gmin-
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4 Objektwellenrekonstruktion

4.3.2.3 Abschatzung des Hintergrundes B(q) und der Einhiillenden £(q)

Zur Abschétzung des Hintergrundes wird die empirische Formel

B(q) = exp {—b1 — ba\/q — bsqg — bag*},

verwendet, die von Mallick [105] fiir die automatisierte CTF Anpassung vorgeschlagen wurde.
Dabei werden die b; durch Minimierung von

S = % [ [[7(a)| —bl—bg\/a—bgq—b4q2]2

Gmin <¢<¢gmax

unter der Nebenbedingung HI (q)H > B(q) fir alle ¢min < ¢ < Gmaz, quasi von “unten” (s.
Abb. 4.5), an die experimentellen Diffraktogramme angepasst. Zur Anpassung wurde der in
der IDL-Software implementierte GRG2-Algorithmus verwendet [106].

Fiir die Abschétzung der Einhiillenden wird die gleiche empirische Formel verwendet:
E(q) = exp {—my — ma\/q — m3q — maq®} .

Zur Anpassung schligt Mallick vor, diese Formel #dhnlich wie im letzten Abschnitt an
HI(q) H —B(q) anzupassen, diesmal allerdings unter der Nebenbedingung £(q) > HI(q) H —B(q).

Diese Anpassung von ,oben* an die Diffraktogramme (s. Abb. 4.5) ist sicherlich sehr gut ge-
eignet, solange sich keine Kristallite in der Aufnahme befinden. Kristalline Bereiche fithren
zu Reflexen im Diffraktogramm, die typischerweise grofe Betragswerte auf einem kleinen Fre-
quenzbereich haben, was dazu fiihrt, dass die Anpassung mit Nebenbedingung auf den Maxima
der Reflexe ,héngenbleibt*.

Da der Frequenzbereich, auf dem sich die Reflexe finden, klein gegeniiber dem gesamten zur
Anpassung benutzten Frequenzbereich ist, ist ihr Einfluss auf das azimuthale Mittel gering.
Daher wird zur Anpassung

S = dg*

dmin SqSQmax

In [HIN(q)H - B(q)} - ln% —my — ma\/q —m3q — m4q2'

minimiert. Dies entspricht einer Anpassung von %5 (¢) an das azimuthale Mittel von H:f (9 H —

B(q). Der Faktor % entspricht gerade dem Mittelwert des Sinusbetrags. Zur Anpassung wurde
die ,Downhill Simplex“~-Methode verwendet [107].

Ein Beispiel fiir eine vorgenommene Abschitzung an ein gemessenes Diffraktogramm ist in
Abb. 4.5 zu sehen. Das Diffraktogramm in dieser Abbildung (s. Abb. 4.6b) wies nur einen
schwachen Astigmatismus auf, d.h. es sind nahezu kreisférmige Thonringe zu finden, so dass
eine azimuthale Mittelung moglich war, ohne die Oszillationen des Sinustermes aus Gl. (4.1)
zu zerstoren, d.h. xs(q) ~ xs(q)-

Wiéhrend die Anpassung des Hintergrundes recht optimal ist, gilt dies nicht unbedingt fiir
die Einhiillende. Es hat sich allerdings gezeigt, dass die im néchsten Abschnitt beschriebene
Anpassung des Defokus und des Astigmatismus an die Diffraktogramme nicht sehr sensitiv
auf diese Abschétzung der Einhiillenden ist. Da die am Ende erreichte Genauigkeit bei der Be-
stimmung der Linsenfehler ausreicht, um sie innerhalb der Mikroskopauflésung zu korrigieren,
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4.3 Messung der Linsenfehler

wurde von einer weiteren Verbesserung dieser Anpassung abgesehen. Sollte eine héhere Ge-
nauigkeit bendtigt werden, wire diese Anpassung sicherlich ein guter Startpunkt fiir Verbesse-
rungen. Mit der Einschrankung, die Zemlin-Tableaus nur von rein amorphen Probenbereichen
aufzunehmen, liefie sich beispielsweise diese Anpassung wieder nach Mallick [105] vornehmen.

qmin qmax
018 T T T T T
= azimuthales Mittel
Einhullende E(q)
—— Hintergrund B(q)

Intensitat

Abbildung 4.5: Abschitzungen fiir den Hintergrund B(g) und die Einhiillende £(q) fiir ein Diffraktogramm
von amorphen Si (D = —135nm, Cs = 0.49mm, A> = 2.2nm). Nur der unschattierte Bereich wurde fiir die
Anpassung verwendet (gmin = 1.0 nm ™! und gmax = 5.0 nm_l).

4.3.2.4 Anpassung des Defokus und des Astigmatismus

Nach Gleichung (4.1) gilt

sin(—27rxs )‘— H H

daher wird unter Verdnderung der Werte fiir As,, Az, und D nun versucht, den Sinusbe-
trag der Aberrationsfunktion an das entsprechend normierte Diffraktogramm zweidimensional
anzupassen. Dabei wird die Groéfe

S = %)sin( 2mxs( )‘ HI H

Gmin <¢<¢gmax q

mit dem Downhill-Simplex-Algorithmus [107] minimiert. In Abb. 4.6 ist das Ergebnis einer
Anpassung gezeigt. Weitere Beispiele sind in Abb. 4.10 zu sehen.

4.3.2.5 Abschatzung der erreichten Genauigkeit

Sicherlich hingt die Genauigkeit der einzelnen Anpassung von einer gréfteren Anzahl von Fak-
toren ab, wie z.B. dem mikroskopierten Material, der Grofe der Verkippung des Strahls gegen
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qmin qmax

Normierte Intensitat

q,/nm'’

q,/ nmi'

Abbildung 4.6: Anpassung der Aberrationsfunktion an ein Diffraktogramm von amorphen Si (D =
—135nm, Cs = 0.49 mm, As = 2.2nm) fiir den Bereich von 1 —5nm™'. Abb. 4.5 zeigt die Anpassung von B(gq)
und £(q). (a) Vergleich des angepassten Sinusbetrags (durchgezogene Linie) mit dem entsprechend normierten

azimuthalen Mittel (||I(q)|| — B(q))/€(q). Die Anpassung wurde nur im unschattierten Bereich vorgenommen.

(b) Oben das normierte Diffraktogramm, unten der angepasste Sinusbetrag.
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die optische Achse oder auch vom Defokus und Astigmatismus selbst, da die Diffraktogramme
sich mit diesen Parametern mehr oder weniger stark verdndern. Es soll hier nun ein Fehler
fiir Diffraktogramme, die unter typischen Bedingungen fiir Zemlin-Tableaus (s. Abschnitt 4.1)
aufgenommen wurden, abgeschatzt werden. Dieser Fehler wird im Weiteren benutzt, um die
ermittelten Effektivwerte fiir Defokus und 2-z&hligen Astigmatismus bei der Bestimmung der
axialen Aberrationskonstanten zu gewichten.

In experimentellen Tableaus wurde dazu jede einzelne Aufnahmen in ihre vier Quadranten
zerlegt, und fiir diese nach der beschriebenen Methode Defokus und Astigmatismus bestimmt.
Diese sollten im Prinzip fiir jeden Quadranten gleich sein, daher soll die Standardabweichung
von ihrem Mittel als Abschitzung fiir den Fehler dienen. Abweichungen zwischen den Qua-
dranten koénnen entstehen durch z.B. eine schriage Probe (unterschiedliche Defokuswerte) oder
dadurch, dass die isoplanatische Naherung nicht vollstdndig erfiillt wird. Diese Abweichun-
gen wiirden allerdings auch bei der Bestimmung von Defokus und Astigmatismus iiber den
gesamten Bildausschnitt zu einem Fehler in den Werten fiihren.

Es wurden zwei Tableaus mit einer Strahlkippung von 0.3° und je acht Bildern untersucht.
Ein Beispiel fiir ein gevierteiltes Bild ist in Abb. 4.7 zu sehen. Die Abbildungen des einen
Tableaus wurden von einem diinnen Bereich Klebstoff aufgenommen, stellvertretend fiir die
Félle, bei denen keine amorphe Probenstelle gefunden werden kann und daher auf den Kleb-
stoff ausgewichen werden muss. Die Abbildungen des anderen Tableau wurden von amorphem
Si, stellvertretend fiir eine amorphe Probenstelle aufgenommen. Die Varianzen der einzelnen
Defokuswerte bzw. der Grofen des Astigmatismus wurden fiir jedes Tableau gemittelt. Damit
ergaben sich die Abschétzungen fiir ihre Standardabweichungen:

op [nm] o4, [nm]

Klebstoff 1.26 1.25
amorphes Si 1.64 1.61
rms-Mittel 1.46 1.44

4.3.3 Berechnung der Aberrationskonstanten

Aus den effektiven Werten fiir den Defokus und den 2-z&hligen Astigmatismus des Tableaus
lassen sich nun die Werte fiir die axialen Konstanten nach Gleichung (3.15) berechnen. Da das
sich ergebene Gleichungssystem iiberbestimmt ist, sollen die Werte der Linsenfehler {iber eine
x2-Minimierung ermittelt werden.

Da die Aufnahmen im Tableau aufgrund von Probendrift und Verschiebung des Bildes (bedingt
durch die Linsenfehler) nicht immer am gleichen Probenort durchgefiihrt werden, kann es zu
einer Verdnderung des Defokus iiber das Tableau kommen. Daher wird die Anpassung nur fiir
die Effektivwerte des Astigmatismus vorgenommen. Die minimierte Grofe lautet

2
) Z [A(”) _Aeﬁ”(tg(cn)jtén%A3x7A3y7Bm7By,A2x):|
S + [0Ag /01, 07+ (0457 /01, ) o

2
[Ag;) _ Aeff(t(n) t(y"), Asy, Asy, By, By, AZy)]
_l’_

woo%+ [Aeff/at} o2 + [Aeff/at} o2
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4 Objektwellenrekonstruktion

Abbildung 4.7: Zur Abschitzung der Fehler der Anpassung: (a) Die Aufnahme wurde in ihre vier Quadran-
ten geteilt. (b) Anpassung der Quadranten. Die Verdnderung des Defokus von unten links nach oben rechts
beruht wahrscheinlich auf einer schrégen Probenriickseite.
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4.4 Vergleich zwischen rekonstruierter und simulierter Wellenfunktion

wobei der Index n iiber alle Bilder des Tableaus lauft und die mit n indizierten Grofen
die jeweiligen Verkippungswinkel und gemessenen Effektivwerte sind. Die Funktionen Agg
und Agg aus Gleichung (3.15) geben den Zusammenhang zwischen den Effektivwerten und
den axialen Konstanten an, wie in Abschnitt 3.4.2 beschrieben wurde. Der Fehler in den
Verkippungswinkeln wird mittels gaufsscher Fehlerfortpflanzung beriicksichtigt. Er stammt
aus der Kalibrierung der Strahlverkippung des Mikroskops (s. Anhang A). Die Anpassung
wurde mittels der ,,Downhill Simplex“-Methode durchgefiihrt [107].

Um die Anpassung in der N&he des Minimums zu starten, werden zunéchst die Startwer-
te nach einer Idee von Thust et al. bestimmt [68]: Die axialen Konstanten lassen sich aus
den Koeffizienten einer Fourierreihe iiber die Effektivwerte der 2-zéhlige Aberration bzgl. des
Azimuthalwinkels der Strahlverkippung berechnen.

Die Standardabweichung der iiber Gl. (4.2) bestimmten Konstanten kénnen mittels Monte-
Carlo Simulation bestimmt werden. Die Kippwinkel und die Effektivwerte fiir Defokus und 2-
zahligen Astigmatismus werden dabei zufillig innerhalb ihrer Fehler gaufiverteilt variiert, und
es wird angenommen, dass die Streuung der iiber die variierten Daten angepassten Konstanten
der tatsichlichen Streuung entspricht [107].

4.4 Vergleich zwischen rekonstruierter und simulierter
Wellenfunktion

Um die rekonstruierten Objektwellenfunktionen mit simulierten Wellenfunktionen qualitativ
zu vergleichen, miissen die simulierten Wellenfunktionen noch an die Bedingungen der Re-
konstruktion angepasst werden: Eine Apertur, die das begrenzte Ubertragungsvermogen des
Mikroskops berticksichtigt, muss eingefiigt, die Wellenfunktionen miissen normiert und die
bekannte Abweichung zwischen simulierter und gemessener Wellenfunktionen (Stobbs-Faktor)
muss entsprechend beriicksichtigt werden.

Die Simulationen berechnen auch Beitrage fiir hohe Raumfrequenzen, so bertiicksichtig z.B.
die Multislice-Simulationen im verwendeten Softwarepaket EMS [108] standardméfig Raum-
frequenzen bis mind. 50nm™!. Dies ist fiir eine korrekte Simulation der Vielfachstreuung not-
wendig. Das Mikroskop iibertragt allerdings nur Frequenzen bis zum Informationslimit g,
(beim verwendeten Mikroskop 8.0nm™!). Somit kénnen auch nur Ojektwellen bis zu dieser
Frequenz rekonstruiert werden. Daher werden in den simulierten Wellenfunktionen Bildanteile
mit hoherer Raumfrequenz mittels einer kiinstlichen Apertur entfernt. In Objektwellenrekon-
struktionen von Defokusserien, die nicht unter optimalen Bedingungen aufgenommen wurden,
oder bei denen die Abbildungsparameter nicht genau bestimmt werden konnten, kann auch in
hohen Raumfrequenzen unterhalb des Informationslimits nur Rauschen enthalten sein. Hier
erfordert ein Vergleich mit der Simulation evtl. eine kleinere Apertur.

Zum Vergleich werden zunéchst beide Funktionen normiert, so dass ihr Mittelwert in beiden
Féllen 1 betragt. Fiir den qualitativen Vergleich reicht eine solche Normierung aus. Eine kor-
rekte Normierung wire erreichbar, wenn sich in der rekonstruierten Wellenfunktion auch ein
Bereich ohne Probe, d.h. Vakuum, befande. Der komplexe Wert der Wellenfunktion in diesem
Bereich kénnte mit der einfallenden Welle in der Simulation verglichen werden. Fehlt so ein
Bereich, so ist es nur méglich, die Amplitude und nicht die Phase dieses Wertes aus weiteren
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4 Objektwellenrekonstruktion

experimentellen Abbildungen zu erlangen, da der Abbildungsprozess (Intensitatsbildung) nur
bis auf eine globale Phase eindeutig ist.

Ohne weitere Beriicksichtigung des Stobbs-Faktors, treten grofse Unterschiede in rekonstruier-
ten und simulierten Wellenfunktionen auf. Diese Unterschiede werden in Abb. 4.8a am Beispiel
einer Si(110)-Zonenachse (s. auch Abb. 4.9) verdeutlicht. In der Abbildung sind die Werte der
einzelnen ,Pixel aus einer Einheitszelle der mittels Multislice-Methode simulierten Wellen-
funktion fiir verschiedene Dicken ¢, sowie aus einem etwa zwei Einheitszellen grofsen Bereich
der rekonstruierten (und linsenfehlerkorrigierten) Wellenfunktion auf der komplexen Zahlene-
bene gezeigt. Die Amplitude eines Punktes entspricht seinem Abstand vom Ursprung, seine
Phase dem Winkel zwischen der Verbindungslinie des Punktes zum Ursprung und der reellen
Achse. Es ist augenfillig, dass die Streuung (entspricht dem Kontrast) der Amplituden und
Phasen in der rekonstruierten Wellenfunktion klein gegeniiber den Streuungen der simulierten
Wellenfunktion ist. Insbesondere féllt dies bei den Phasen auf. Diese streuen fiir t = 10.4nm
iiber einen Winkel von 27, wéihrend sie fiir die Rekonstruktion innerhalb eines Winkels von
7 /4 bleiben.

Um diese Abweichungen heuristisch zu beriicksichtigen, wird zur simulierten Wellenfunktion
ein reeller Hintergrundwert H ({iblicherweise 3) addiert. Diese Addition entspricht in Dia-
gramm 4.8a einer Verschiebung der Punkte aus den simulierten Wellenfunktionen um H in
Richtung der positiven reellen Achse. Eine anschliefflende Normierung der verschobenen simu-
lierten Wellenfunktionen auf den Mittelwert 1 ergibt die in Abb. 4.8b gezeigte Situation. Die
noch vorhandenen Unterschiede in den Streuungen der Phase und Amplitude sind bei quali-
tativen Vergleichen der Wellenfunkionen nicht mehr sichtbar, sie konnten ansonsten durch die
Wahl eines groferen Wertes von H beseitigt werden.

Wie in Abschnitt 3.3 erldutert, werden bei Simulationen die Effekte der thermisch diffusen und
inelastischen Streuung nur durch einen Absorptionsfaktor beriicksichtigt. Diese beiden Effekte
tragen allerdings zu einem Intensitétshintergrund in der Abbildung bei. Mit der hier skizzierten
Vorgehensweise wird dieser Hintergrund als konstant angenommen und auf die simulierte
Wellenfunktion addiert. Da die inelastisch gestreuten Anteile in sehr kleine Winkel gestreut
und diese Anteile aufgrund des Energieverlustes der Elektronen auch nur noch unscharf durch
die Objektivlinse fokussiert werden, ist die Annahme eines konstanten Hintergrundes fiir diese
Anteile sicherlich gerechtfertigt. Aufwendige Simulationen haben gezeigt, dass die thermisch
diffus gestreuten Anteile durchaus noch eine Struktur zeigen, allerdings ist ihr Kontrast um
den Faktor 2-6 geringer als der Kontrast der elastisch gestreuten Anteile [109]. Daher werden
sie hier auch als kontrastlos angenommen, was fiir den qualitativen Bildvergleich ausreichend
ist.

4.5 Kontrollmessung

Um zu kontrollieren, ob die Objektwellenrekonstruktion zusammen mit der Korrektur der
Linsenfehler funktioniert, wurde die Objektwelle von Si in [110]-Projektion rekonstruiert. In
Abbildung 4.9 ist ein Ausschnitt aus dieser Defokusserienrekonstruktion zu sehen, vor und
nach Korrektur der Linsenfehler (s.u.).

Diese Projektion wurde fiir eine Kontrolle gewahlt, da sie ein charakteristisches Merkmal bei
einer hohen Raumfrequenz (7.37 nm™!), aber innerhalb des Informationslimit des benutzten
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Abbildung 4.8: Auftragung von Real- und Imaginirteil von normierten Wellenfunktionen von Si{(110). Ge-
zeigt sind die rekonstruierte Wellenfunktionen (mit Exp. gekennzeichnet) und simulierte Wellenfunktionen fiir
verschiedene Probendicken ¢. (a) Ohne Beriicksichtigung des Stobbsfaktors. (b) Nach Addition eines Hinter-
grundes H = 3 und anschliefender Normierung.
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Phase (unkorrigiert) Amplitude (unkorrigiert)

Abbildung 4.9: Phase und Amplitude der rekonstruierten Objektwelle vor Korrektur und nach Korrektur
der residualen Aberrationen. In den korrigierten Wellenfunktionen ist eine simulierte Wellenfunktion eingefiigt.
Der Abstand der ,dumbbells“ ist in der rekonstruierten Phase noch einmal gesondert eingezeichnet.
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Mikroskops besitzt, das bei hinreichender Korrektur der Linsenfehler direkt sichtbar werden
sollte: Die beiden einander nichsten Atomséulen, die sog. ,dumbbells, haben einen Abstand
von a/4 = 0.136 nm. Thr Abstand ist nochmal gesondert in Abb. 4.9 eingezeichnet.

In Abbildung 4.10 ist ein kurz vor der Defokusserie aufgenommenes Zemlintableau zu sehen,
aus dem die Linsenfehler bestimmt wurden. Die Strahlverkippung gegen die optische Achse
im Tableau betrug 0.3°. Die Anpassung der Diffraktogramme erfolgte fiir Raumfrequenzen
zwischen gmin = 1.0nm™! und ¢max = 4.5nm~!. Die gemessenen Aberrationskonstanten sind
in der folgenden Tabelle aufgefiihrt. Die Bestimmung ergab einen y2-Wert von 23.4 bei 10
Freiheitsgraden. Der residuale Defokus wurde mit einem anderen Verfahren bestimmt: In der
Defokusserienrekonstruktion befand sich ein amorphes Randstiick (direkt unter dem hier ge-
zeigten Auschnitt). Der Amplitudenkontrast dieses Ausschnitts wurde durch Variation des
Defokuswertes minimiert.

Aberrationskonstante  Wert [nm| Stdabw. [nm]

D -3.125

Ag, 2.04 0.52
Ay, 2.73 0.50
As, -266 46
As, -196 47
B, 229 47
B, 2033 47

Die simulierte Welle wurde fiir eine Probendicke von 10.4 nm mit einer Strahlverkippung von
8 mrad in (111)-Richtung und einem Hintergrundswert H von 3 berechnet. Der Vergleich
mit Simulationen ergibt, dass die Dicke der Si-Schicht vom unteren zum oberen Bildrand hin
leicht zunimmt. So ist zu erkennen, dass die Amplitude der in Abb. 4.9 eingefiigten simulierten
Wellenfunktion im unteren Bereich der Rekonstruktion grofere Ahnlichkeit zur rekonstruierten
Amplitude hat als im oberen Bereich.

Ein Vergleich zwischen der unkorrigierten und der aberrationskorrigierten Wellenfunktion
zeigt, dass erst die Korrektur eine direkte Interpretation der Wellenfunktion ermdoglicht. Ob-
wohl die Unsicherheit in der Grofe der residualen Aberrationen nicht ausreicht, um nach
der Abschitzung aus Abschnitt 4.3.1 bis zum Informationslimit eine direkt interpretierbare
Welle zu gewéhrleisten, reicht sie doch fiir entsprechende Korrekturen bis kurz vor das Limit
(= 7.5nm™1) aus, was sich auch in der Sichtbarkeit der ,dumbbells* widerspiegelt.
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Abbildung 4.10: Zemlin-Tableau. Die Abbildungen sind mit einer Strahlverkippung von 0.3° aufgenom-
men worden. Die obere Hélfte zeigt das Diffraktogramm, die untere die Anpassung dieser Aufnahmen fiir
Raumfrequenzen zwischen 1.0nm™! und 4.5nm™".
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Mit der Objektwellenrekonstruktion ist es moéglich, ausgedehnte Defekte ohne stérende Effekte
der optischen Delokalisierung zu beobachten. Eine Technik, um die Verschiebungsfelder w(r)
dieser Defekte zu messen, ist die ,Geometric Phase Analyis“ (GPA) [110, 111], die in Abschnitt
5.1 ausfiihrlicher vorgestellt wird. Aus den Ableitungen dieser Verschiebungsfelder lassen sich
anschlieffend die Verzerrungsfelder bestimmen.

Bei konventioneller HRTEM ldsst sich die GPA-Technik nur unter ganz bestimmten Abbil-
dungsbedingungen einsetzen, bei denen die Effekte der optischen Delokalisierung die Messung
nicht verfélschen [112]. In dieser Arbeit wird die GPA erstmals auf komplexe Objektwellenfunk-
tionen angewendet. Dabei entfallen die Einschrinkungen bzgl. der Abbildungsbedingungen,
und die GPA kann vielseitiger eingesetzt werden.

Im Abschnitt 5.2 wird eine Ubersicht iiber die in dieser Arbeit untersuchten GaN-Proben
und die verwendeten Messgeometrien gegeben. In den Abschnitten 5.3 bis 5.8 werden die
verschiedenen ausgedehnten Defekte, wie Stapelfehler, Korngrenzen, Partialversetzungen so-
wie Reaktionen zwischen Versetzungen und Stapelfehler, wie sie in diesen Proben gefunden
wurden, analysiert.

5.1 Geometric Phase Analysis

5.1.1 Grundidee

Die hier skizzierte Idee der GPA folgt in der Argumentation den Ausfithrungen von Hitch
[110, 111]. Wahrend die Formulierungen von Hjtch fiir die Intensititen in einer Abbildung
gelten, werden sie hier auf (komplexe) Objektwellenfunktionen ausgedehnt.

Die Objektwelle eines perfekten Kristalls lasst sich als Summe ebener Wellen schreiben

P(r) = Z Cgexp{i2ng- r}, (5.1
g

wobei die g den Bragg-Reflexen des Kristalls entsprechen und die (komplexen) Cy die zugeho-
rigen Fourierkomponenten sind. Abweichungen vom perfekten Kristall lassen sich durch eine
Ortabhéngigkeit von Cg beschreiben, d.h. mit der ,lokalen* Fourierkomponente Cg(7):

W(r) = Z Cy(r)exp{i2mg-r}. (5.2)

Eine Definition der Cg(r) ergibt sich aus der Fouriertransformation der Gleichung (5.2):

Y(k) = Cy(k) ® 5(k— g). (5.3)
g
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Diese Fouriertransformation entspricht einer Faltung der 6'9(k) mit den reziproken Gitter-
punkten g. Sind die Cg(k) nun nur fiir die 1. Brillouinzone definiert, bzw. 0 fiir k auferhalb,
ergibt sich eine vollstdndige, nicht iiberlappende Abdeckung der Fourierebene.

In der Darstellung der Komponenten Cy4(7r) = Ag(r)exp {ipg(r)} in Form von Amplitude
Ag(r) und Phase pg4(r) wird aus Gl. (5.2)

W(r) = Z Ag(r) exp {i [27rg- r+ gog(r)] } . (5.4)
g

Wird ein perfekter Kristall um einen Vektor u verschoben r — r— u, so wird Gleichung (5.1)
ALl

P(r) = ZAgexp {i[27rg-r—27rg~u+cpg}}. (5.5)

Fiir einen konstanten Vektor w ist diese Gleichung exakt, fiir langsam verdnderliche Verschie-
bungsfelder l4sst sich wiederum ein ortsabhéngiges w(r) einfithren. Dieses Vorgehen entspricht
der Séulennaherung der konventionellen TEM [57]. Ein Vergleich von Gl (5.4) mit Gl. (5.5)
liefert dann bis auf einen beliebigen konstanten Phasenfaktor ¢g4:

pg(r) = —2mg- u(r).

Das bedeutet, dass sich aus den Phasen ¢g4(r) der lokalen Fourierkomponenten Cg(r) fiir einen
beliebigen Reflex g das Verschiebungsfeld bis auf Vielfache des zu g gehorigen Ebenenabstan-
des in Richtung g messen lésst. Aus verschiedenen Reflexen lédsst sich daraus das vektorielle
Verschiebungsfeld w(r) ermitteln, zumindestens senkrecht zur Zonenachse.

Um die Phase ¢g4(r) nicht mit der Phase der Objektwelle zu verwechseln, wird sie als geome-
trische Phase bezeichnet.

5.1.2 Messung der Verschiebungsfelder

Eine Vorschrift, Cy(r) aus einer rekonstruierten Objektwellen ¢(7) zu berechnen, ist bereits
durch Gleichung (5.3) gegeben: Die Fouriertransformation der Objektwelle ¢(k) wird um den
Vektor g verschoben, k — k — g, und die Anteile auferhalb der 1. Brillouinzone werden
0 gesetzt. Eine Riicktransformation liefert Cg(7) fiir diesen Reflex. In der Praxis wird eine
Gauftfunktion exp {—k2 / kg} zum Maskieren der Anteile in der Ndhe des Reflexes benutzt, da
die Anteile der Wellenfunktion fiir weiter vom zugehorigen Reflex g entfernte k ein schlechtes
Signal-Rausch-Verhéltnis haben. Auch bietet es sich an, starke Reflexe zu verwenden, um
moglichst rauschfreie geometrische Phasen zu erhalten.

Fiir die Anwendungen auf GaN in dieser Arbeit wurden immer die zueinander senkrechten
Reflexe (0002), zugehériger Ebenenabstand 1[0001], und (1100), zugehdriger Ebenenabstand
%[HOO], benutzt, sowie ky = 0.75nm~'. Dabei werden die genauen reziproken Vektoren g der
Reflexe aus einem Diffraktogramm der untersuchten Objektwelle mittels eines Schwerpunkt-
verfahrens [113] auf Subpixel-Niveau bestimmt. Somit wird das mittlere Gitter in der Welle
als Referenzgitter zur Messung der Verschiebungsfelder verwendet. Auch die oben beschrie-
bene Verschiebung der Fouriertransformation wird auf Subpixel-Niveau durchgefiihrt, indem
dieser Schritt entsprechend des Verschiebungssatzes der Fouriertransformation im Realraum
durchgefiihrt wird.
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5.2 Wachstum und Geometrie der Proben

Die konstante additive Phase ¢4 in den geometrischen Phasen kann ignoriert werden, denn es
werden keine absoluten Werte dieser Phase verwendet. Die Verzerrungsfelder ¢;; und Rotation
wzy werden aus der Ableitung des Verschiebungsfeldes berechnet:

_ Oug _ 1 ) Oug Ouy
€rz = oz fl‘y—ﬁ{ay+ax}’
Ouy 1 J dug Ouy
€yy = dy Wy 2 { oy  Ox [

5.1.3 Fehlerquellen

Die GPA misst die Verschiebungsfelder aus der Objektwelle, bzw. in der urspriinglichen For-
mulierung aus der Abbildung selbst. Diese ,scheinbaren* Verschiebungen miissen nicht immer
den tatsdchlichen Verschiebungen der Atome aus ihrer nominellen Lage entsprechen.

Wenn die GPA auf HRTEM-Abbildungen durchgefiihrt wird, ergeben sich die grofiten Abwei-
chungen durch die optische Delokalisierung, so dass die GPA nur unter bestimmten Abbil-
dungsbedingungen auszufiihren ist. Gerade die Effekte von Probenverkippung und Anderun-
gen der Probendicke werden in nichtzentrosymmetrischen Strukturen durch die Delokalisierung
problematisch [112]. Aufgrund der Verwendung von rekonstruierten Wellenfunktionen entfallt
diese Fehlerquelle.

An Orten mit starken Variationen in der Probendicke und in der Probenverkippung, wie z.B.
im Kern einer Versetzung, konnen noch Abweichungen zwischen den Verschiebungen in der
Objektwelle und den Verschiebungen in der Struktur selbst auftreten, die zu weiteren Fehlern
in der GPA fiithren [12]. Inwieweit diese starken Variationen die mittels GPA gemessenen
Verzerrungsfelder verfélschen, ist noch nicht untersucht. Auch ist nicht klar, welche Bedeutung
Grofen wie Cg(r), die aus der Annahme eines perfekten Kristalls stammen, noch im Bereich
von ausgedehnten Defekten haben. So hat z.B. ein Kristallreflex g im Kern einer Versetzung
keine sinnvolle Bedeutung mehr. Aus diesen Griinden sind die Ergebnisse der GPA in Bereichen
wie Versetzungskernen nicht interpretierbar.

5.2 Wachstum und Geometrie der Proben

Die in dieser Arbeit verwendeten Proben wurden mit Plasma-unterstiitzter Molekularstrahle-
pitaxie (MBE) von der MBE-Gruppe des IV. Physikalischen Institutes der Universitit Got-
tingen gewachsen. Details zu diesem Wachstumsprozess kénnen in [43]| gefunden werden. Die
Substrattemperatur beim Wachstum der GaN:Mn-Schichten betrug 650° C, das Stickstoft-
Angebot wurde fiir alle Proben konstant (Gasfluss: 1 sccm, Leistung der eingestrahlten Mi-
krowellen: 450W) gehalten. Um erfolgreich Mn in Anteilen von bis zu 5 at% in die Proben ein-
zubauen, musste das GaN bei diesen niedrigen Temperaturen (optimale Temperatur: 750° C)
und in einem stickstoffreichen Wachstumsregime gewachsen werden. Bereits die niedrigen Tem-
peraturen als auch das Wachstum im N-reichen Regime fiithren im Vergleich zu GaN, das bei
optimalen Bedingungen gewachsen wurde, zu schlechterer Kristallqualitdt. In Abb. 5.1 sind die
Ga- und Mn-Fliisse gemessen als ,,Beam-Equivalent-Pressure* (BEP) fiir die in dieser Arbeit
untersuchten Proben gezeigt, normiert auf den Ga-Fluss beim stéchiometrischen Verhéaltnis.
Das stochiometrische Verhéltnis bei dieser Wachstumtstemperatur wird fiir ein Ga-BEP von
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Abbildung 5.1: Wachstumsdiagramm fiir die in dieser Arbeit untersuchten Proben. Die Ga- und Mn-
Fliisse sind auf den Ga-Fluss normiert, der der Stochiometrie entspricht. Die gestrichelten Linien zeigen einen
konstanten Metallfluss, die gepunkteten Linien ein konstantes Mn/Ga-Angebot. Der Bereich, in dem Mn ohne
die Bildung von Ausscheidungen eingebaut werden kann, ist zusétzlich eingezeichnet (nach [43]).

0.5-10~7" mbar erreicht. Probe J0145 wurde bei gleichem Gesamtmetall-Fluss wie Probe J0141
gewachsen, allerdings ohne Mn.

Bei allen Proben wurde ein Si[111]-Substrat verwendet. Bei den Proben J0087, J0091, J0120
und J0121 wurde zunéchst in der MBE eine 70 nm AIN-Pufferschicht bei héheren Tempe-
raturen aufgewachsen. Auf dieser Schicht wurde dann die GaN:Mn-Schicht deponiert (Abb.
5.2a). Die GaN:Mn-Schichten der Proben J0141 und J0145 wurden hingegen auf einem mit-
tels MOCVD hergestellten GaN-Template von etwa 150 nm Dicke aufgebracht. Auch hier
wurde zwischen Si-Substrat und der GaN-Templateschicht zunéchst eine 250 nm dicke AIN-
Pufferschicht gewachsen. (Abb. 5.2b)

(a) (b)

GaN:Mn [0001] GaN:Mn [0001]
GaN [0001]

AIN 0001 AIN [0001]
SiiL] Si [111]

Abbildung 5.2: Schematischer Schichtaufbau: (a) Proben J0087, J0091, J0120 und J0121. Die Richtung
[0001] ist die Wachstumsrichtung. Auf das Si-Substrat wurde zunéchst eine AIN-Pufferschicht aufgebracht,
auf der die Mn-dotierte GaN-Schicht gewachsen wurde. (b) Proben J0141 und J0145. Unterhalb der MBE-
gewachsenen Mn-dotierten GaN-Schicht befindet sich ein undotiertes GaN-Template, das mit MOCVD auf
dem mit einer AIN-Pufferschicht bedeckten Si-Substrat hergestellt worden ist.

Zur Untersuchung der Proben im TEM wurden zwei verschiedene Messgeometrien verwendet.
Der vorwiegende Teil der Untersuchungen wurde in Querschnittsgeometrie durchgefiihrt. Die
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5.3 Basale Stapelfehler in GaN:Mn

Praparation der Aufsichtsproben ist aufwendiger und wird detailliert in Anhang D beschrieben.
In Abb. 5.3 sind die beiden Geometrien noch einmal schematisch verdeutlicht.

Aufsicht
GaN:Mn
GaN
AIN
Si

Querschnitt

s

Abbildung 5.3: Schematische Probengeometrien. Die Schichtdicken sind iibertrieben dargestellt.

5.3 Basale Stapelfehler in GaN:Mn

Wie in Abschnitt 6.2 noch ausfiihrlicher dargestellt wird, wichst das GaN:Mn in Probe J0141
sdulenartig. In den Abbildungen 5.4 und 5.5 sind Defokusserienrekonstruktionen von den Rén-
dern zweier GaN:Mn-S&ulen aus dieser Probe zu sehen. Um die Stapelfolge in den Gitterabbil-
dungen zu erkennen, muss die Probe sehr diinn sein (<10 nm). Aufgrund der geringen Ausmafe
der einzelnen S&ulen, ihrer geringen Dicke und ihrer hohen Defektdichte war es nicht moglich,
sie exakt zu orientieren. Die Abweichung von der Zonenachsenlage lasst sich gut in den lin-
ken Teilen der Objektwellenrekonstruktion am Verschmieren des Kontrastes erkennen. Ebenso
fiihrt die Verkippung zu einer stérkeren Anregung des kinematisch verbotenen (0001) Reflexes,
was daran zu erkennen ist, dass sich die Muster der beiden Wurtzit-Halbebenen unterscheiden.
Im rechten Bereich der Phasenrekonstruktion sind die Proben allerdings hinreichend diinn, so
dass das Gitter trotz Probenverkippung sichtbar wird.

Die Positionen der Stapelfehler sind in den Abbildungen 5.4 und 5.5 eingezeichnet. Der grofite
Teil der identifizierten Stapelfehler war vom Typ ;. Die Stapelfehler durchlaufen die gesamte
Saule, wie in den Hellfeldabbildungen zu erkennen ist. Es wurden keine Stapelfehler vom Typ
E gefunden.

5.4 Aufgespaltene 60°-Versetzung

In Abb. 5.6a ist die Phasenrekonstruktion von zwei aufgespaltenen 60°-Versetzungen zu sehen
(Probe J0141). Dieser Defekt befand sich in etwa 4 nm Abstand zur Grenzfliche zum GaN-
Template, die sich unterhalb des gezeigten Ausschnittes befand. Mittels der GPA konnten
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Abbildung 5.4: Links: Hellfeld-Aufnahme einer untersuchten Siule. Rechts: Phase der Objektwellen des
angezeigten Ausschnittes. Die Maxima in der Phase entsprechen den Positionen der Ga-Atome, so dass hier

die Fehler in der Stapelfolge leicht zu erkennen sind.
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5.4 Aufgespaltene 60°-Versetzung

Abbildung 5.5: Links: Hellfeld-Aufnahme der untersuchten Siule. Rechts: Phase der Objektwellen des
angezeigten Ausschnittes.

auch noch die Verschiebungsfelder, die Verzerrungsfelder und die lokale Rotation des Gitters
gemessen werden. Die z-Komponente des Verschiebungsfeldes, u,, ist in Abb. 5.6b gezeigt.
Der Sprung zwischen maximalem und minimalen Wert kommt durch den Charakter der GPA
zustande, die nur Verschiebungen bis auf Vielfache des entsprechenden Ebenenabstandes (hier
%[HOO]) messen kann, so dass dies in Wirklichkeit ein stetiger Ubergang ist. Die projizierten
Komponenten €., und €, des Verzerrungstensors sind fiir jeden Bildpunkt in Abbildungsteil c)
und d) gezeigt, die Rotationskomponente wy, in Teil e). In y-Richtung (d.h. in [0001]-Richtung)
waren keine signifikanten Komponenten der Verschiebung bzw. Verzerrung zu messen.

Fiir eine 60°-Versetzung mit dem Linienvektor [1120] ist die Aufspaltung in die beiden Shockley-
Partialversetzungen gegeben durch die Burgersvektoren [17]:

!

- 1. 1.
1210 —|0110] 4+ -[1100
S[T210] — £[01T0] + [T100]

wobei der Burgersvektor der linken Partialversetzung im 30°-Winkel und der der rechten
im 90°-Winkel zum Linienvektor steht. Zwischen den Partialversetzungen entsteht ein [s-
Stapelfehler. Da die Abbildung entlang des Linienvektors! aufgenommen wurde, ist nur die
Projektion der Burgersvektoren auf die (1120)-Ebene zu erkennen:

1

— 1. —
|11 —|11 =[1100].
2[ 00]—>6[ 00]+3[ 00]

'Die Wahl, ob der Linienvektor in das Papier hinein- oder aus dem Papier herauszeigt ist beliebig. In diesem
Kapitel wird immer angenommen, dass der Linienvektor in das Papier hineinzeigt. Die in diesem Kapitel
diskutierten Versetzungsreaktionen lielen sich analog fiir die andere Richtung aufschreiben.

[a—y
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5 Ausgedehnte Defekte in GaN

Der Burgersvektor der Schraubenkomponente kénnte somit in das Papier hinein oder ihm
heraus zeigen.

CY

B 7 @ @ @ P
8w g 8 8 =
A & - .
& a AV = -Tl. & [0002]
& i " y
. " 5 (L—V[li.OO]
& @ 5q1 X
‘ye J_ - [1120]

T & @& @
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O N N N\

(b= 0137nm  (c)
- |0137 nm
(d)- -
|<100%
Abbildung 5.6: Zwei entgegengesetzte aufgespaltene 60°-Versetzungen. Die Versetzungen sind aufgespalten
in 30°-Partialversetzungen (beide links) und 90°-Partialversetzungen (rechts), zwischen denen sich jeweils ein
basaler I>-Stapelfehler befindet. (a) Phasenrekonstruktion. (b) Verschiebungsfeld in [1100]-Richtung aus der

GPA. (c)-(e) Verzerrungsfelder ¢, und €y, sowie Rotation ws,. Die GPA-Messungen zeigen den gleichen
Ausschnitt wie die Phasenrekonstruktion.

>10.0%

<-10.0%
>10.0%

<-10.0%

Eine Analyse der unteren aufgespaltenen Versetzung in Abb. 5.6a durch einen Burgersumlauf
ergibt, dass die Projektion des Burgersvektors b = %[TlOO] betriagt. Dabei wurde die SF/RH-
Konvention [17] benutzt, d.h. der Burgersvektor zeigt vom Start S zum Ende F (,Finish®)
des Umlaufs, der nach rechts gewunden (,right-handed®) ist. Der Burgersvektor des oberen
Umlaufs ist entgegengesetzt, so dass sich die beiden Versetzungen insgesamt ausléschen, wie
auch ein Burgersumlauf um beide Versetzungen ergibt. Aufgrund der Projektion kann nicht
ermittelt werden, ob sich auch die Schraubenkomponenten der beiden 30°-Versetzungen auf-
heben. Diese konnten auch bei beiden Partialversetzungen in die gleiche Richtung zeigen, so
dass beide Versetzungen zusammen eine a-Schraubenversetzung bilden wiirden.

In Abb. 5.7 ist ein Modell einer aufgespaltenen 60°-Versetzung gezeigt, deren Kerne Ga termi-
niert sind (#-Kern). Dabei wurde der Kern der Versetzungen ins Glide-Set der Struktur gelegt.
Dieses Modell ist analog zu dem Modell aufgespaltener Versetzungen im Diamant-Gitter [17].
Es werden hier keine weiteren Annahmen iiber die Rekonstruktion der offenen Bindungen in
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5.4 Aufgespaltene 60°-Versetzung

den beiden Kernen gemacht. Fiir kubisches GaN [114] und fiir die 90°-Partialversetzung im
hexagonalen GaN [115] wurden Berechnungen mit einer Kernstruktur wie die in diesem Modell
durchgefiihrt. Die dabei vorhergesagten Rekonstruktionen &ndern die Positionen der Atome
im Kern der Versetzung nur leicht, was bei den untersuchten Dicken keinen groflen Einfluss
auf die resultierenden Objektwellenfunktionen hat.

Abbildung 5.7: Modell fiir eine aufgespaltene 60°-Versetzung. Die in Phasenrekonstruktionen sichtbaren
Ebenen bestehen aus den N-Atomen (blau). Bei der 30°-Versetzung scheint eine Halbebene eingeschoben,
wahrend bei der 90°-Versetzung das Gitter verdndert wirkt. Von unten iiber den Stapelfehler hinweg gesehen,
wirkt das Gitter nach rechts abgeschert (s. Pfeile in der Mitte).

Ein Vergleich mit Simulationen ergab, dass die Probe in Abb. 5.6a eine Dicke von etwa 9.5 nm
hat. Bei dieser Dicke entsprechen die Maxima der Phase den Positionen der N-Atomsaulen.
Im Modell in Abb. 5.7 ldsst sich erkennen, dass bei der 30°-Versetzung (links) eine zusétzliche
(1100)-Ebene von oben eingeschoben scheint, wiihrend bei der 90°-Versetzung eine Verinde-
rung des Gitters zu beobachten ist. Dies ermoglicht es, die beiden Partialversetzungen in der
experimentellen Abbildung zu unterscheiden. Uber den Stapelfehler hinweg gesehen (von un-
ten nach oben) scheint das Gitter nach rechts abgeschert. Bei einer aufgespaltenen Versetzung
mit umgekehrten Burgersvektor wiirde entsprechend die zusétzliche (1100)-Ebene von unten
eingeschoben und die Abscherung des Gitters wiirde (wieder von unten nach oben gesehen)
nach links erfolgen.

In Abb. 5.8a ist die obere der beiden aufgespaltenen Versetzungen zu sehen. Hier scheint bei
der linken Partialversetzung eine Ebene von unten eingeschoben zu sein, so dass die linke Par-
tialversetzung als 30°- und die rechte als 90°-Versetzung identifiziert wird. Im Fall der unteren
Versetzung, s. Abb. 5.9, scheint links eine Ebene von oben eingeschoben zu sein, so dass sich
hier auch auf der linken Seite die 30°-Versetzung befindet. Aus den Wachstumsbedingungen
der Probe ist bekannt, dass die Ga-Atome die obere Seite (in [0001]-Richtung) der Basalebenen
besetzen. Aus der Abscherung des Gitters iiber die Stapelfehler hinweg und der Tatsache, dass
sich die 30°-Versetzungen auf der linken Seite befinden, ldsst sich schliefen, dass die oberen
Partialversetzungen N-terminiert (-Kern) sind, wihrend die unteren Ga-terminiert (3-Kern)
sind.

Um die beobachtete Objektwellenfunktion mit dem Versetzungmodell in Abb. 5.7 zu verglei-
chen wurde eine Simulation des gesamten Defektes, d.h. mit beiden Versetzungen, angefer-
tigt. Dazu wurden die Verschiebungsfelder der vier Partialversetzungen, wie sie sich aus der
anisotropen Elastizitdtstheorie (s. Abschnitt B.1) ergeben, auf ein perfektes GaN-Gitter an-
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Abbildung 5.8: (a) Die obere aufgespaltene Versetzung aus Abb. 5.6. In der linken Partialversetzung scheint
eine zusétzliche (1100)-Ebene eingeschoben. (b) Phase einer simulierten Objektwellenfunktion der Versetzung.
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Abbildung 5.9: (a) Die untere aufgespaltene Versetzung aus Abb. 5.6. In der rechten Partialversetzung

scheint eine zusitzliche (1100)-Ebene eingeschoben. (b) Phase einer simulierten Objektwellenfunktion der Ver-
setzung. Die Simulation weicht in der mit einem Pfeil markierten Atomséiule sowie in der darunterliegenden
von der Beobachtung ab.
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5.4 Aufgespaltene 60°-Versetzung

gewendet. Die Orte der Kerne der Versetzungen wurden dabei so in das Gitter gelegt, dass
sich die Kernstrukturen wie in dem Modell bzw. die analogen a-Kernstrukturen ergeben. Da-
bei soll die verwendetete Superposition der Verschiebungsfelder nur als Naherung dienen, das
Gesamtverschiebungsfeld l&sst sich sicherlich nur durch atomistische Simulationen berechnen.
Allerdings sind nur kleine Abweichungen in den Atompositionen gegeniiber dem verwende-
ten Modell zu erwarten. Die Schraubenanteile der beiden 30°-Versetzungen lagen in dieser
simulierten Struktur entgegengesetzt, d.h. auch die beiden Versetzungen sind genau entgegen-
gesetzt. Die Projektion des Verschiebungsfeldes fiir nicht entgegengesetzte Schraubenanteile
sollte nur minimal vom verwendeten Fall abweichen.

Die Ergebnisse dieser Simulation sind in Abb. 5.8b und 5.9b gezeigt. Aufgrund der nicht in der
Simulation beriicksichtigten starken Verbiegungen in der Probe, die durch die naheliegende
Grenzfliche zum Template und andere Defekte in der Nihe verursacht wurden, gibt die Si-
mulation das beobachtete Muster nicht vollsténdig wider. Die Lagen der Maxima der Phasen,
d.h. die Lagen der N-Atoms&ulen, lassen sich allerdings trotzdem sowohl in der Simulation als
auch im Experiment hinreichend gut ausmachen und miteinander vergleichen.

Im Vergleich stimmen die simulierte und beobachtete Phase in der oberen Versetzung (Abb.
5.8), sowie in der 30°-Partialversetzung der unteren Versetzung (Abb. 5.9 links) miteinander
iiberein. In der unteren 90°-Versetzung (Abb. 5.9 rechts) jedoch ergibt sich eine Abweichung:
Die mit dem Pfeil markierte Atomsaule scheint in der experimentellen Abbildung zu fehlen.
Auch ist die Sdule darunter im Experiment etwas weiter links zu finden. Beides zeigt, dass
hier die zur Simulation benutzte Kernstruktur der 90°-Versetzung, wie sie auch von Savini
et al. [115] angegeben wurde, nicht die beobachtete Struktur ist. Die oben beschriebenen
Einschrankungen der Simulation kénnen diese Abweichung alleine nicht erkléren.

Die fehlende Atoms&ule ist in Abb. 5.7 mit einem Pfeil markiert. Aufgrund der Abweichung
der Muster dieser 90°-Versetzung zwischen Beobachtung und Simulation lasst sich ihre Lage
nicht genau bestimmen. Die Versetzung konnte sich auch eine (1100)-Ebene weiter rechts
befinden als hier angenommen. In diesem Fall ist es die Atomséule in Abb. 5.7 links neben
der markierten Saule, die ,fehlt“.

Hier bedarf es weiterer Modelle fiir die Kernstruktur dieser Partialversetzung. Da zur Aufstel-
lung solcher Modelle atomistische Simulationen bené6tigt werden, liegt es auierhalb der Mog-
lichkeiten dieser Arbeit, mogliche Kernstrukturen zu entwickeln. Auch in der Literatur gibt
es keine ausfiithrlichere Untersuchung iiber mogliche Kernstrukturen von Partialversetzungen
am Rand von I>-Stapelfehlern, wie sie beispielsweise fiir den [;-Stapelfehler von Kioseoglou
et al. [116] durchgefithrt wurde.

Eine Beobachtung, wie diese Versetzungsreaktion, wire ohne die Hilfe der Objektwellenrekon-
struktion so nicht méglich gewesen. Durch die Delokalisierung wére es nicht so direkt moglich
gewesen, die genauen Orte der beiden Kern auszumachen. Auch ein Vergleich der Kernstruk-
turen héatte sich viel schwieriger gestaltet, da Bildsimulationen nétig geworden wéren.

Stapelfehlerenergie
Aus der Breite des Stapelfehlers lédsst sich mit Hilfe von anisotroper Elastizitdtstheorie aus den

Elastizitdtskonstanten des Materials die Energie des Stapelfehlers bestimmen (s. Anhang B).
Bei dieser Bestimmung wird davon ausgegangen, dass es sich um eine isolierte aufgespaltene
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5 Ausgedehnte Defekte in GaN

Versetzung handelt und dass diese sich im thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Ebenso
wird davon ausgegangen, dass es keine weiteren Spannungen im Material gibt, die auf die
Versetzung wirken.

Zwei parallele gleichsinnige Versetzungen, wie die beiden Partialversetzungen stofsen sich ab,
so dass ihre Wechselwirkungsenergie kleiner wird, je weiter sie voneinander entfernt sind. Fiir
den Stapelfehler zwischen den Partialversetzungen ist ein Energieaufwand proportional zu
seiner Breite notig. Im Gleichgewicht ist die Summe dieser entgegengesetzten Energiebeitrage
fiir eine bestimmte Stapelfehlerbreite minimal.

Bei der Bestimmung der Breite des Stapelfehlers wire die optische Delokalisierung, wie sie
in der konventionellen HRTEM auftritt ein grofes Problem, da sie die genaue Positionsbe-
stimmung der Partialversetzungen verhindert, und es daher unmoglich macht die Breite des
Stapelfehlers zu bestimmen. Mit der Objektwellenrekonstruktion hingegen ist es moglich, die
Position auf eine projizierte Gitterebene genau zu bestimmen.

Suzuki et al. [20] haben in Weak-Beam-Aufnahmen die Breite einer in der Basalebenen glei-
tenden Versetzung fiir verschiedene Winkel zwischen Burgersvektor und Versetzungslinie be-
stimmt. Fiir 60°-Versetzungen erhalten sie eine Breite von rund 5.5 nm, die auch in von ihnen
gezeigten HRTEM-Abbildungen wiederzufinden ist. Um die Stapelfehlerenergie zu berechnen
gehen sie den oben skizzierten Weg (s. Tabelle unten). Dabei benutzen sie die elastischen
Konstanten, die von Savastenko und Sheleg [117] aus der temperaturabhingigen Verbreite-
rung von Rontgenbeugungs-Peaks abgeschitzt wurden, und erhalten eine Stapelfehlerenergie
von v = 1.37(25) meV/ A% Wie Wright [118] diskutiert, ist die Genauigkeit dieser Konstanten
fragwiirdig, da die Werte sich merklich von neueren mit verschiedenen Verfahren gemessenen
[119, 120, 121, 122] sowie berechneten Konstanten [118] unterscheiden.

Ein anderes experimentelles Ergebnis stammt von Zakharov et al. [21], die als typische Sta-
pelfehlerbreite in HRTEM-Abbildungen 5.5 nm messen, was der Messung von Suzuki et al.
entspricht. Sie berechnen eine Stapelfehlerenergie von v = 2.49(25) meV/ AZ, benutzen aller-
dings isotrope Elastizitdtstheorie und machen die unrealistische Annahme, dass das Poisson-
Verhéltnis verschwindet.

Die Breite der beiden Stapelfehler in Abb. 5.6a betragt 1.40 nm. Damit ergeben sich nach GL
(B.1) folgende Gleichgewichtsstapelfehlerenergien:

Elastische Konstanten  Stapelfehlerenergie [meV/ AZ]

(Savastenko et al.[117]) 7.5
Schwarz et al.[121] 15.3
Yamaguchi et al.[119] 18.0
Takagi et al.[120] 18.0
Polian et al.[122] 18.6
Wright[118] (theor.) 17.4

Die grofte Abweichung der hier berechneten Werte von den Literaturwerten, ldsst sich bereits
beim Vergleich der Breiten der Stapelfehlers sehen: hier betrégt sie rund ein Viertel der Breite
von 5.5 nm, die sowohl Suzuki et al. als auch Zakharov et al. bestimmt haben. Daher ist die
im vorliegenden Fall berechnete Stapelfehlerenergie aus verschiedenen Griinden zweifelhaft:
Die Formeln, die zur Berechnung der elastischen Energie benutzt wurden, beriicksichtigen
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5.5 Kleinwinkelkorngrenzen

nicht die andere aufgespaltene Versetzung. Deren Partialversetzungen sind sich teilweise ndher
als die andere stapelfehlerberandende Partialversetzung. Daher ist zweifelhaft, ob sich dieses
Versetzungspaar noch innerhalb der linearen Elastizitdtstheorie behandeln lasst.

Wenn die Gesamtburgersvektoren der beiden aufgespaltenen Versetzungen sich gegenseitig
aufheben, sollten sich auch im Gleichgewicht beide Versetzungen annihiliert haben. Auch kann
gezweifelt werden, ob diese Versetzungen frei von weiteren Kréften sind, da sie sich nahe zu
einer defektreichen Grenzfliche befinden, die weitere Verspannungen in das Gitter einbringt.

5.5 Kleinwinkelkorngrenzen

Wie in Abschnitt 6.2 noch ausfiihrlicher besprochen wird, ist die GaN-Schicht in Probe J0141
sdulenartig gewachsen. Diese Sdulen sind dabei teilweise miteinander verwachsen, wie gut in
Aufsichtsaufnahmen zu sehen ist (s. auch Abb. 6.11). In Abb. 5.10 ist eine hochauflésende
TEM-Aufnahme in Aufsichtsgeometrie (Zonenachse [0001]) von zwei verwachsenen Siulen zu
sehen, in der rechten oberen Ecke ist ein Sdulenzwischenraum zu erkennen.

Leider liefen sich keine erfolgreichen Objektwellenrekonstruktionen in dieser Geometrie durch-
fiihren, so dass die Interpretation der Abbildungen schwierig ist. Erschwerend kommen starke
Probenverzerrungen iiber den Ausschnitt hinweg hinzu, so dass sich das Gittermuster von
Ort zu Ort dndert. So lassen sich beispielsweise in Bereich A die Intensitdtsmaxima auf den
Atomsédulen, in Bereich B in den Zwischenrdumen und in Bereich C sogar auf beiden Orten
finden.

Mithilfe einer Braggfilterung konnten trotzdem zwei Stufenversetzungen vom a-Typ mit Li-
nienelement in c-Richtung ausgemacht werden, die innerhalb der stark gestorten Korngrenze
liegen. Aus ihnen lisst sich abschétzen, dass etwa alle 15 nm eine (1010) Ebene in einem 30°-
Winkel zur Grenzflache eingefiigt wird, was einen Winkel von rund 16 mrad (0.9°) zwischen
den beiden Ko6rnern ergibt.

5.6 Simulationen von prismatischen Stapelfehlern

Um die beiden moglichen Typen von prismatischen Stapelfehlen (Drum und Blank-Typ) in
den folgenden Abschnitten 5.7 und 5.8.2 in Querschnittsaufnahmen unterscheiden zu kénnen,
wurden Simulationen der Objektwellen angefertigt. Die Ebenen dieser Stapelfehler liegen dabei
schriag in der Probe. Die Geometrie der simulierten Probe ist in Abb 5.11 angedeutet. Dabei
beginnt der Stapelfehler immer am gleichen Ort auf der Vorderseite der Probe, wiahrend er auf
der Riickseite je nach Dicke die Probe an unterschiedlichen Orten verlésst. Die Verschiebungs-
vektoren in den Simulationen sind pp,, = 1[0111] fiir den Drum-Typ und pgay = 3[0223]
fiir den Blank-Typ.

Die Ergebnisse der Simulation des Drum-Stapelfehlers sind in Abb. 5.12 gezeigt, die des Blank-
Stapelfehlers in Abb. 5.13. Ihre Muster unterscheiden sich deutlich. Das Muster des Drum-
Stapelfehlers ist fiir beide (0002)-Halbebenen gleich: Die GaN-Paare tiberlappen zu horizonta-
len Zick-Zack-Linien in der Phase und der Kontrast in der Amplitude nimmt ab. Im Vergleich
dazu zeigen die beiden Halbebenen beim Blank-Modell ein unterschiedliches Muster. In jeder
zweiten Halbebene verschmiert das Muster sowohl in der Phase als auch in der Amplitude, wie
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Abbildung 5.10: Hochauflésungsaufnahme einer Korngrenze. In dem gestérten Bereich sind zwei Verset-
zungen zu finden. In Bereich A liegen die Intensitdtsmaxima auf den Atomséaulen, in Bereich B zwischen ihnen
(also in den ,Lochern® der Struktur) und in Bereich C an beiden Orten.
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Abbildung 5.11: Probengeometrie der simulierten Stapelfehler. Der Stapelfehler beginnt immer am gleichen
Ort auf der Vorderseite, wihrend sein Ende von der Dicke der Probe abhéngt.
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5.6 Simulationen von prismatischen Stapelfehlern

das auch beim Drum-Modell zu beobachten war. In den anderen Halbebenen hingegen scheint
das Muster der Ga-Atome in den Phasen schéirfer zu werden, wiahrend in der Amplitude kei-
ne grofe Anderung zum ungestérten GaN sichtbar wird. In den Phasen des Drum-Modells
lasst sich zusétzlich ein 6-zdhliges Muster finden, ein vergleichbares Muster findet sich beim
Blank-Stapelfehler nicht.

Dicke Phase (8.0 nm%) Ampl. (8.0 nm™) Phase (6.0 nmi %)
[nm]
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Abbildung 5.12: Simulation eines Drum-Stapelfehlers fiir verschiedene Dicken. Gezeigt sind die Phase und

Amplitude der Objektwelle fiir Raumfrequenzen bis 8.0nm~' und die Phase der Welle fiir Raumfrequenzen
bis 6.0nm™'. Beide (0002)-Halbebenen zeigen ein gleiches Muster. Charakteristisch ist auch das typische
sechszihlige Muster im Bereich des Stapelfehlers, das in gelb angedeutet ist.

Eine weitere Moglichkeit der Unterscheidung bietet das Verschiebungsfeld des Stapelfehlers,
das sich mit der GPA messen l4sst. Entlang der c-Achse l4sst sich dabei allerdings der (0001)-
Reflex schlecht nutzen, da er kinematisch verboten und deshalb nur sehr schwach in den
Objektwellen angeregt ist. Daher wird die GPA am (0002)-Reflex durchgefiihrt, d.h. es lassen
sich nur Verschiebungen bis auf ein Vielfaches von %[0001] messen. Daher lassen sich allerdings
nicht mehr die Verschiebungen der beiden Stapelfehler entlang der c-Achse messen, da sie beide
1[0001] betragen. Senkrecht dazu lisst sich die GPA am (1100)-Reflex durchfithren, was es
erlaubt, Verschiebungen bis auf Vielfache von %[HOO] ZU messen.

Die GPA wurde an den simulierten Objektwellen fiir eine Dicke von 2.55 nm bei einer Apertur
von 8.0nm~! und fiir eine Dicke von 5.77 nm bei einer Apertur von 6.0 nm~' durchgefiihrt.
Profile der Verschiebungen in [1100]-Richtung iiber den Stapelfehler hinweg (d.h. entlang der
[1100]-Richtung) sind in Abb. 5.14 gezeigt. Fiir einen Stapelfehler vom Blank-Typ betragen die
Verschiebungen etwa %[ITOO], wihrend sie fiir den Drum-Typ i[lTOO] betragen. Dies sind auch
die Verschiebungen, die aus der Projektion des Verschiebungsvektors auf die [1100]-Richtung
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Dicke Phase (8.0 nm?) Ampl. (8.0 nmi’Y) Phase (6.0 nm™)
[nm]
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Abbildung 5.13: Simulation eines Blank-Stapelfehlers fiir verschiedene Dicken. Gezeigt sind die Phase und
Amplitude der Objektwelle fiir Raumfrequenzen bis 8.0nm~' und die Phase der Welle fiir Raumfrequenzen
bis 6.0nm™'. Die Muster der beiden (0002)-Halbebenen unterscheiden sich deutlich: Wihrend in der einen
Halbebene die GaN-Paare iiberlappen und so die Horizontalen zu einer verschmierten Zick-Zack-Linie in der
Phase werden bzw. der Kontrast in der Amplitude verschwindet, zeigen die anderen Halbebenen scharfe Punkte

in der Phase bzw. keine sichtbaren Verdnderungen in der Amplitude.
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5.7 Aufgespaltene c(+a)-Versetzung

zu erwarten sind. Diese Simulation zeigt, dass das mittels GPA gemessene Verschiebungsfeld
auch genutzt werden kann, um den Stapelfehlertyp zu identifizieren, wenn die Defektebene
schrag zum Elektronenstrahl in der Probe liegt.

(a) Blank-Typ (b) Drum-Typ
T T T T T T T T
025F _ t=265nm 1 0.00
——t=5.77 nm tf2'55 nm
0.20F | 005l —=5.77 nm|
— 0.15 1 — -0.10 1
(=)
e 8 0.25
= o010} 1 = -01sf E
s 0.166 >
0.05F 1 -0.20f 1
0.00F B -0.25
1 1 1 1 1 1 1 1
3 4 5 6 7 8 3 4 5 6 7 8
x/nm x/nm

Abbildung 5.14: Mittels GPA in simulierten Objektwellen bestimmte Verschiebungsprofile fiir verschiedene
Probendicken ¢ und Aperturen (s. Text). Die Profile laufen {iber den prismatische Stapelfehler hinweg. (a)
Blank-Typ, die Verschiebung betriagt rund %[ITOO]. (b) Drum-Typ, hier betréigt die Verschiebung rund 4[1700].

5.7 Aufgespaltene ¢(+a)-Versetzung

In Abb. 5.15 ist die Objektwellenrekonstruktion eines prismatischen Stapelfehlers sowie zweier
Partialversetzungen an seinem Rand in einer GaN Probe (J0145) zu erkennen. Der Typ des
Stapelfehlers wird auf zwei unterschiedliche Weisen als Blank-PSF identifiziert.

1. Beim Vergleich des Musters des Stapelfehlers in der Objektwelle mit den Mustern, die
nach den Simulationen in Abb. 5.12 und 5.13 zu erwarten sind, findet sich das Muster
des Blank-Modells wieder: Die beiden (0002)-Halbebenen zeigen einen unterschiedlichen
Kontrast. Der Kontrast der einen Halbebene verschmiert, sowohl in der Phase als auch
in der Amplitude, wihrend der Kontrast der anderen Halbebene keine grofe Anderung
zeigt. Auch ldsst sich aus dem Vergleich der Breiten des verschmierten Bereichs in Ab-
bildung und Simulation schliefsen, dass die Probendicke hier 2.0 nm bis 2.5 nm betragt.

2. Das Verschiebungsprofil aus der GPA zeigt eine Verschiebung von rund %[HOO] iiber
den Stapelfehler hinweg (s. Abb. 5.16). Da die Verschiebung nur bis auf Vielfache von
%[HOO] gemessen werden kann, entspricht dies der erwarteten Verschiebung des Blank-
Typs £[1100] = 1[1100] — £[1700]. Fiir den Drum-Typ hingegen wiirde eine Verschiebung

von 1[1100] erwartet werden.

Die Probe ist mit dieser Dicke hinreichend diinn, um die Atome im unverzerrten Bereich seit-
lich des Stapelfehlers direkt aufzul6sen, wie in Abb. 5.17 gezeigt wird. Die Dicke des GaN
befindet sich noch weit unterhalb der Extinktionsléngen der bildbestimmenden Strahlen (der
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(a) Phase _ (b) Amplitude
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Abbildung 5.15: Prismatischer Stapelfehler berandet von zwei Partialversetzungen: (a) Phase der Defokus-
serienrekonstruktion zusammen mit angedeuteten Burgersumlaufen. (b) Zugehorige Amplitude. (c) Verschie-
bungsfeld in [1100]-Richtung aus GPA (in nm). (d) Entsprechend in [0002]-Richtung (in nm). (e)-(h) Rotation
wey und Verzerrungsfelder €,z, €y sowie €,y aus der GPA.
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Abbildung 5.16: Verschiebungsprofil in [1100]-Richtung aus dem markierten Bereich in Abb. 5.15c. Da

der Abstand nur bis auf Vielfache des Ebenenabstands des benutzten Reflexes von %[1T00} gemessen werden

kann, entspricht die gemessene Verschiebung von rund %[ITOO] der Verschiebung des Blank-Stapelfehlers von
£[1700] = 4 [1700] — £[1700].

(0002)-Strahl hat eine Extinktionsléinge von rund 10 nm), so dass eine solche direkte Interpre-
tation moglich ist. Der Vergleich mit der Simulation zeigt auch die Giiltigkeit dieser Deutung.
Die Ga-Atome zeigen aufgrund ihrer héheren Ordnungszahl einen grofleren Kontrast als die
N-Atome. Der Abstand der GaN-Dumbbells befindet sich zwar mit 1.13 A unterhalb des In-
formationslimits des Mikroskops, aufgrund des unterschiedlich starken Kontrastes der beiden
Atomsorten ldsst sich aber noch die Orientierung und Polaritét erkennen.
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Abbildung 5.17: Rechts: Vergroferung der Phasenrekonstruktion eines unverzerrten Bereiches. Die beiden
Atomsorten und die Gitterstruktur lassen sich direkt auflésen. Links: Simulation fiir eine Probendicke von 2.55
nm.

Um diesen Stapelfehler zu erzeugen, muss die Versetzungslinie in der Ebene des Stapelfehlers
liegen. Es ergeben sich zwei verschiedene Stapelfehlerebenen, die in der Projektion nicht zu
unterscheiden sind, die (2110)- und die (1210)-Ebene. Entsprechend ergeben sich auch zwei
Richtungen fiir Versetzungslinien. Mit der Festlegung, dass die Linienelemente in das Papier
hineinzeigen, lauten der Linienvektor fiir den ersten Fall [0110] bzw. [1010] fiir den zweiten Fall.
Im Folgenden wird nur der Fall einer Stapelfehlerebene von (1210) und einer Versetzungslinie
entlang [1010] besprochen, der andere Fall ergibt sich analog.
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5 Ausgedehnte Defekte in GaN

Burgersumldufe nach SF/RH-Konvention ergeben fiir die untere Partialversetzung einen Bur-
gersvektor von #[1103], fiir die obere Partialversetzung £[1103] und fiir einen Umlauf um den
gesamten Stapelfehler [0001]. Damit ergibt sich als Versetzungsreaktion in der Projektion auf
die (1120)-Ebene:

—_

1

5(0003] — <[1703] +

[1103).

D
| =

Aus kristallographischen Uberlegungen miissen die beiden Partialversetzungen vom Frank-
Shockley-Typ % <20§3> sein, um die n6tigen Verschiebungen des Stapelfehlers zu erzeugen. Da
neben den besprochenen keine weiteren Kristalldefekte auszumachen sind, muss der Gesamt-
burgersvektor der einer perfekten Versetzung sein. Es ergeben sich zwei verschiedene Typen
von Versetzungsreaktionen, die kompatibel zu der beobachteten Projektion sind.

Eine Moglichkeit ist die Reaktion
1, 1_
[0001] — 6[2023] + 6[2023].

Die basalen Anteile der beiden Partialvektoren heben sich hier gerade auf, so dass diese Re-
aktion der Aufspaltung einer perfekten c-Sufenversetzung entspricht. Eine solche Versetzung
wire zwar in der (1210)-Ebene gleitfihig, allerdings wire eher zu erwarten, dass sie in einer
{1700}-Ebene gleitet. Der Ebenenabstand der {1210}-Ebenen betrigt 1.6 A, der der {1700}-
Ebenen aber 2.8 A, was eine geringere Peierls-Energie vermuten lisst. Ebenso ist auch eher
eine Aufspaltung dieser Versetzung unter Erzeugung eines basalen Ii-Stapelfehlers als eines
prismatischen Stapelfehlers zu erwarten [17]. Diese Aufspaltung mit einem I;-BSF wurde auch
bereits in GaN beobachtet [15].

Die andere mogliche Versetzungsreaktion lautet

1 - 1. 1
—11123 —10223] + -[2023].
$[T728] — =[0223] + £[2023]

Hier haben die beiden Partialversetzungen zusammen zusétzlich zum c-Anteil auch einen a-
Anteil entlang der Elektronenstrahlrichtung, so dass diese Reaktion insgesamt der Aufspaltung
einer (a + c)-Versetzung entspricht. Diese Versetzung wire nicht gleitfahig, da der Burgers-
vektor nicht in einer Gleitebene liegt.

Da die Versetzungenslinien schrig in der Probe liegen, sind die beiden moglichen Versetzungs-
reaktionen in dieser Projektion nicht voneinander zu unterscheiden. Auch eine Unterscheidung
mithilfe von Simulationen ist nicht méglich, da bis jetzt keine Kernstrukturen fiir diese Par-
tialversetzungen in der Literatur vorgeschlagen wurden.

Stapelfehlerenergie

Wie schon bei den aufgespaltenen 60°-Versetzungen lésst sich auch hier die Stapelfehlerenergie
aus dem Abstand der beiden Partialversetzungen mittels der Formeln der anisotropen Ela-
stizitidtstheorie (s. Anhang B) berechnen. Der hier vorliegende Stapelfehler hat eine Breite
von 7.40nm. Es ergeben sich als Stapelfehlerenergien (in meV/AZ) fiir die Annahme einer
aufgespaltenen c- bzw. (a + ¢)-Versetzung bei einem geschétzten relativen Fehler von 1%:
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5.8 Weitere Partialversetzungen

Elastische Konstanten  a-Versetzung (a + ¢)-Versetzung

(Savastenko et al.[117]) (2.9) (7.4)
Schwarz et al.[121] 3.4 12.6
Yamaguchi et al.[119] 7.9 18.7
Takagi et al.[120] 7.7 18.5
Polian et al.[122] 8.1 19.2
Wright[118] (theor.) 8.1 18.5

Diese Werte sind rund eine Gréfsenordnung kleinen als die erwarteten theoretischen Werte
(=~ 140 meV/ A® [19]), d.h. auch der Abstand der Partialversetzungen ist entsprechend grofer
als zu erwarten wire.

Diese Abweichung kann mehrere Griinde haben. Es ldsst sich bereits in der Abbildung 5.15
beobachten, dass die Stapelfehlerebene klettert: die beiden Partialversetzungen miissten iiber-
einander liegen, aber ihre Verbindungslinie ist um etwa 10° gegen die c-Achse geneigt. Auch
im Scherungs-Verzerrungsfeld €., und im Rotationsfeld w,, lassen Verzerrungen zwischen den
beiden Partialversetzungen erkennen, die fiir einen ,perfekten Stapelfehler nicht zu erwarten
wéren.

Es ist mdoglich, dass die Partialversetzungen nicht in den fiir das Gleichgewicht nétigen Ab-
stand gleiten konnen, da im Bereich der Verzerrungen innerhalb des Stapelfehlers zum Gleiten
sicherlich héhere Energiebarrieren zu iiberwinden sind, wofiir die thermische Energie evtl. nicht
ausreicht. Wenn es sich um eine (a + ¢)-Versetzung handelt, wére eine der beiden Partialver-
setzungen auch nicht gleitfahig, so dass das Erreichen des thermodynamischen Gleichgewichts
erschwert ist. Auch kann nicht garantiert werden, dass sich die Versetzungen frei von weiteren
Kréften sind.

5.8 Weitere Partialversetzungen

5.8.1 Spiegelvarianten

In Abb. 5.18 sind zwei Spiegelvarianten des basalen I;-Stapelfehlers zu erkennen. Die bei-
den Varianten ergeben sich aus den beiden moglichen Ebenenfolgen dieses Stapelfehlers: zum
einen die Stapelfolge ...ABABCBCBC..., zum anderen ...ABABACACA.... Der Burgersum-
lauf ergibt fiir die Partialversetzung in Abb. 5.18a in der Projektion einen Burgersvektor von
b = 1[1100] bei einem Linienelement in Richtung von [1120]. Ebenso ldsst sich das Klettern
des Stapelfehlers um ¢/2 erkennen. Aus kristallographischen Uberlegungen sind sowohl das
Klettern des Stapelfehlers als auch ein Burgersvektor der Art % < 1010 > zu erwarten [123].

Da die Komponente des Burgersvektors entlang der Strahlrichtung nicht zu erkennen ist,
kann die Schraubenkomponente des Burgersvektors wieder in das Papier hinein oder hinaus
zeigen, so dass als Burgersvektoren der Partialversetzungen im Einklang mit obiger Projektion
b= 1[1010] und b= £[0110] in Frage kommen.

5.8.2 Stairrod-Versetzung

In Abb. 5.19 ist das Umklappen eines prismatischen Stapelfehlers in einen basalen Stapelfehler
vom Typ Ij zu sehen (Probe J0141). Der genaue Verlauf des Stapelfehlers ist im Bereich des
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Abbildung 5.18: Partialversetzung zwischen zwei I1-Spiegelvarianten. In der unteren rechten Ecke ist der
Probenrand zu erkennen. (a) Phasenrekonstruktion. Ein rechtsgewundener Burgersumlauf ist eingezeichnet, es
ergibt sich b = £[1100]. Die  und y-Richtungen der GPA sind eingezeichnet. (b) Verschiebungsfeld in [1100]-
Richtung aus GPA, in [0002]-Richtung ist keine Verschiebung messbar. (c)-(e) Verzerrungsfelder €;, und ez,

sowie Rotation wyy aus der GPA. Die GPA-Messungen zeigen den gleichen Ausschnitt wie die Phasenrekon-
struktion.
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5.8 Weitere Partialversetzungen

Knicks nicht eindeutig zu erkennen. Dies mag daran liegen, dass der PSF in dieser Projektion
schrag in der Probe liegt. Im obereren Bereich lduft der BSF von rechts in den Ausschnitt
und knickt dann nach unten in einen Drum-PSF ab, wobei er eine Stairrod-Versetzung mit
dem Burgersvektor b = %[TlOO] hinterldsst. Im unteren Bereich des Auschnittes ist der PSF
gut zu erkennen. Dass er vom Drum-Typ ist, lasst sich an drei Merkmalen erkennen: zum
einen das Vorhandensein der Stairrod-Versetzung, die bei einem Blank-PSF nicht auftreten
wiirde, zum anderen anhand des sechszdhliges Muster, das charakteristisch fiir den Drum-Typ
ist (s. Abschnitt 5.6), im Bereich des Stapelfehlers, wie auch in Abb. 5.19a eingezeichnet, und
drittens durch die quantitative Messung des Verschiebungsfeldes mittels GPA. Es wird eine
Verschiebung um 0.27-[1100] gemessen (s. Abb. 5.20), was dem Drum-Typ zugerechnet werden
kann. Ein Blank-PSF wiirde eine Verschiebung von %[ﬁOO] zeigen. Da dieser Defekt in der
Né&he der Grenzfliche zum GaN-Template gefunden wurde, ldsst sich die kleine Abweichung
durch weitere Verschiebungsfelder aufgrund von Defekten in der Grenzfliche sowie durch eine
mogliche Gitterrelaxation aufgrund der nahen Probenoberfliche erklaren.
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Abbildung 5.19: Partialversetzung zwischen einem basalen I;-Stapelfehler und einem prismatischen Sta-
pelfehler vom Drum-Typ. (a) Phasenrekonstruktion. Das fiir den Drum-PSF typische sechszéhlige Muster ist
angedeutet. Die z und y-Richtungen der GPA sind eingezeichnet. (b) Verschiebungsfeld in [1100]-Richtung aus
GPA, in [0002]-Richtung tritt nur eine sehr kleine Verschiebung auf. (c)-(e) Verzerrungsfelder €,, und €., sowie
Rotation wgy aus der GPA. Die GPA-Messungen zeigen den gleichen Ausschnitt wie die Phasenrekonstruktion.
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Abbildung 5.20: Verschiebungsprofil u, aus dem in Abb. 5.19b gelb markierten Bereich.
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6 Mn-Einbau in GaN

6.1 Ausscheidungen

Es wurden Mn-Ausscheidungen in unter verschiedenen Wachstumsbedingungen gewachsenen
Proben beobachtet: Die Probe JO087 wurde mit einem Mn-Angebot von 40 at% und sehr stick-
stoffreich, die Proben J0120 und J0121 hingegen bei einem Mn-Angebot von 15% und nahe am
stochiometrischen Punkt gewachsen. Wahrend sich die Schichtmorphologien je nach Wachs-
tumsbedingung unterscheiden, lisst sich doch in beiden Fillen die Phase der Ausscheidung
als GaMn3N identifizieren, wie im Folgenden gezeigt wird.

Abb. 6.1 zeigt Probe J0120 in einer HAADF (,high-angle annular dark field) Abbildung. Bei
diesem Dunkelfeld werden Bildanteile, die in einen grofen Winkel gestreut wurden, zur Abbil-
dung benutzt. Die Elektronen, die in solche Winkel gestreut wurden, haben vorwiegend (inko-
hérente) Rutherford-Streuung erfahren. Da der Rutherford-Streuquerschnitt eines einzelnen
Atoms proportional zum Quadrat der Ordnungszahl ist, kann dieser so genannte Z-Kontrast
verwendet werden, um chemische Unterschiede in den Proben sichtbar zu machen [57]. Eine
Abschétzung der Streuquerschnitte der GaN-Matrix und der GaMn3N-Ausscheidungen ergibt
einen Unterschied von rund 30%, was die gute Sichtbarkeit dieser Ausscheidungen erklért.
Neben dem Z-Kontrast sind in Abbildung 6.1 auch Beugungskontraste zu erkennen, die hier
z.B. die Versetzungen hervorheben, d.h. das der HAADF-Kontrast kein reiner Z-Kontrast ist.
In der unter vergleichbaren Bedingungen gewachsenen Probe J0121 findet sich die gleiche
Schichtmorphologie.

Ausscheidungen

Klebeschicht

GaN-Schicht

200 nm

Abbildung 6.1: Zusammengesetzte HAADF-Aufnahme einer GaN-Schicht mit Ausscheidungen (Probe
J0120). Neben den Ausscheidungen, die sich durch ihren starkeren Z-Kontrast herausheben, zeigen auch Kri-
stallbaufehler (wie Stapelfehler und Versetzungen) Beugungskontraste, die der Schicht das leicht marmorierte
Aussehen verleihen.

Auf der Probenoberseite haben die Ausscheidungen einen Durchmesser von rund 100 nm,
und ihr Abstand untereinander liegt im Bereich von 300 nm. Diese Beobachtungen sind kon-
sistent mit rasterelektronenmikroskopischen Aufsichtsaufnahmen dieser Probe (s. Abb. 6.2).
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6 Mn-Einbau in GaN

Ein Teil dieser Ausscheidungen wird in Schichtwachstumsrichtung breiter. Die Oberfliche der
Probe zeigt Vertiefungen am Ort der Ausscheidungen. Diese Vertiefungen sind auch in der
Querschnittsaufnahme 6.1 als dunkler Kontrast zwischen den Ausscheidungen und der Kle-
beschicht zu erkennen. Diese Bereiche sind leer. Dies lasst sich den Schluss zu, dass in dieser
Probe die GaN-Matrix im Vergleich zu den Ausscheidungen schneller wéchst.

I
200 nm

Abbildung 6.2: REM-Aufsichtsaufnahme (Probe 120). Die Ausscheidungen haben eine dreieckige Grund-
flache, ihr mittlerer Durchmesser liegt bei 100 nm und sie haben typische Abstidnde im Bereich von 300 nm.
Am Rand der Ausscheidungen ist ein dunkler Saum in der Matrix erkennbar. [Abbildung: M. Kocan]

Die HRTEM-Aufnahmen (Abb. 6.3) zeigen das untere Ende von Ausscheidungen, die bis an
den Anfang des GaN herunterreichen. Hier ist nahe der Grenzfliche zur AIN-Pufferschicht,
direkt am Fuf der Ausscheidungen, ein stark gestortes Gitterbild zu sehen, das auf einen
ausgedehnten Kristalldefekt, wahrscheinlich eine Versetzung mit Linienelement in c¢-Richtung,
hindeutet. Auch zeigt das GaN auf beiden Seiten der Defekte ein unterschiedliches Muster, was
von einem Verzerrungsfeld herrithren kann. Dies wiirde bedeuten, dass die Ausscheidungen an
den Defekten keimen. Ausscheidungen, die in Querschnittsaufnahmen scheinbar in der Mitte
der Schicht beginnen, keimen dann aufierhalb des Querschnitts, so dass sie mit zunehmender
Schichtdicke erst in den Querschnitt hineinwachsen.

In Abb. 6.4 ist eine Feinbereichsbeugungsaufnahme einer Ausscheidung aus dieser Probe ge-
zeigt. Auf ihr sind die Beugungsreflexe zweier Gitter zu erkennen: zum einen das hexagonale
GaN-Gitter (in blau dargestellt; Zonenachse [1120]) und zum anderen das kubische Gitter der
Ausscheidung (in rot dargestellt; Zonenachse [110]). Aus der Lage der beiden Gitter relativ
zueinander l&dsst sich eine epitaktische Beziehung fiir das Wachstum der Ausscheidungen ange-
ben: GaN(0002) || Ausscheidung(111), GaN[1100] || Ausscheidung[112]. Die GaN-Reflexe wur-
den benutzt, um die reziproken Lingen in dem Beugungsbild zu kalibrieren. Fiir das kubische
Gitter ergibt sich dann die Gitterkonstante a = 0.3922(40) nm. Die epitaktischen Beziehun-
gen zum GalN und die Bestimmung der Gitterkonstanten lieften sich innerhalb des Fehlers in
weiteren Beugungsbildern und Diffraktogrammen auch von anderen Proben bestétigen.

Im Materialsystem Ga-Mn-N ist eine einzige kubische Phase im Bereich der genannten Gitter-
konstante bekannt [124]: Gaj_,Mngs,N, dabei nimmt die Gitterkonstante dieser perowskiti-
schen Phase monoton mit dem Ga-Gehalt zu von ¢ = 0.3871 nm fir MnyN bis ¢ = 0.3885 nm
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(@) (b)

Ausscheidung

GaN
GaN

AN —_— AN

3nm

Abbildung 6.3: HRTEM-Aufnahme am unteren Ende der Ausscheidungen. Die Ausscheidungen keimen an
Defekten in der Grenzschicht zum AIN. (a) Probe J0120. (b) Probe J0121.

fir GaMn3N [46]. Um die Ga-Konzentration dieser Phase zu bestimmen, wurde eine EDX-
Analyse an den Ausscheidungen durchgefiihrt.

Die Spektren zweier solcher Messungen sind in Abb. 6.5 gezeigt. Die Messungen wurden in
Probe J0121 durchgefiihrt, wobei das rote Spektrum von einer Ausscheidung und das blaue
Spektrum von der GaN-Matrix stammt. Neben den Ga-, Mn- und N-Linien sind weitere Li-
nien zu sehen, die als Messartefakte erklart werden kénnen: Wahrend der Probenpraparation
durch Ionenitzen wurden auch geringe Teile des Probentrigers (Cu) und des Substrats (Si)
auf die Probe aufgesputtert, die in der Messung sichtbar werden. Ebenso kontaminieren die
Probenoberflichen an Luft mit Sauerstoff, und unter Elektronenbestrahlung im Mikroskop
mit Kohlenstoff. Zur Konzentrationsbestimmung werden die Intensitdten der Ga-K- und Mn-
K-Linien bestimmt. Die N-Linie ist aus Griinden, die in Abschnitt 7.3 beschrieben werden,
nicht fiir eine quantitative Messung geeignet.

Das Ergebnis der EDX-Analyse einer Ausscheidung in Probe J0121 ist in Abb. 6.6 gezeigt. In
der Ausscheidung finden sich Ga und Mn im Verhéltnis 1:3, was die Ausscheidung als GaMnzN
identifiziert. Der Mn-Gehalt der Matrix sinkt auf unter 1%, was von weiteren EDX-Messungen
bestétigt wird, die weiter entfernt vom Rand der Ausscheidung vorgenommen wurden. Somit
befindet sich das Mn in dieser Probe im Wesentlichen in den Ausscheidungen.

Die Probe wurde bei 650° C gewachsen und das Wachstum der gesamten Schicht hat 3 Stunden
benoétigt. Die Probe wurde danach nicht ausgelagert. Um zu beurteilen, ob sich das Mn im
Volumen durch Diffusion umverteilt hat, oder ob diese Umverteilung bereits wahrend des
Wachstum an der Oberflache der Schicht stattgefunden hat, soll die Diffusionslange von Mn
im Volumen abgeschitzt werden. Cai et al. [125] haben die Diffusionskonstante von Mn in
GaN aus Eindiffusionsexperimenten fiir 500° C und 800° C bestimmt. Mit der Annahme,
dass sich die Diffusionskonstante wie ein Arrhenius-Term verhélt, lasst sich daraus fiir die
Wachstumstemperatur interpolieren:

1 em?

D(650° C) = 2.07- 1071

Mit der Beziehung x = 2v/ Dt ergibt sich damit eine Diffusionsldnge von 17 nm fiir 1 Stunde
(30 nm bei 3 Std.). Da bei einem Abstand der Ausscheidung untereinander von bis zu 300 nm
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Abbildung 6.4: (a) Beugungsbild von GaN mit GaMn3N-Ausscheidung (logarithmische Skala, Modulations-
transferfunktion entfaltet). Die Schweife der intensiven Reflexe sind Artefakte der Aufnahme. (b) Schema der
reziproken Gitter mit je zwei grundlegenden Reflexen, GaN in Blau, GaMn3N in Rot. Die weiteren zugehdrigen
Reflexe befinden sich auf den Kreuzungspunkten der Gitter.
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Abbildung 6.5: EDX-Spektrum. Die Cliff-Lorimer-Auswertung (s. Abschnitt 2.2.2) des blauen Spektrums
ergibt ein Mn/Ga-Verhiltnis von 0.5 zu 99.5 at%, d.h. das Mn ist unter der Nachweisgrenze. Die Auswertung
des roten Spektrums ergibt ein Verhaltnis von 25.5 zu 74.5 at%.
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Abbildung 6.6: EDX-Analyse einer Ausscheidung. (a) Hellfeldaufnahme der untersuchten Ausscheidung.
Die EDX-Messung wurde entlang der roten Linie durchgefiihrt. (b) Ergebnis der Konzentrationsbestimmung;:
die Ausscheidung enthédlt Mn und Ga im Verhéltnis 1:3. Die Linien dienen der Orientierung.
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6 Mn-Einbau in GaN

Léangen von rund 150 nm zuriickgelegt werden miissen, kann somit geschlossen werden, dass
die Ausscheidungsbildung durch Diffusionsprozesse an der Oberfliche statt gefunden haben
muss.

Aus den Beobachtungen lédsst sich die Diffusionskonstante des Mn wéhrend des Wachstums
an der Oberfliche abschitzen. Dazu wird angenommen, dass das Mn nur an der Oberflache
diffundieren kann. Aus der GaN-Schichtdicke von 300 nm ergibt sich, dass alle 9.34 s eine
GaN-Doppelebene, d.h. ein GaN-Molekiil pro Einheitszellenfliche, deponiert wurde. In dieser
Zeit mussten die Mn-Atome bis zu 150 nm zuriicklegen, so dass sich nach obiger Beziehung
fiir die Diffusionsldange die Diffusionskonstante auf mindestens

D=60-10""——
S

abschéatzen lasst.

Eine Hellfeld-Aufnahme aus Probe J0087 ist in Abb. 6.7 gezeigt. Im Unterschied zu den
nahe am stéchiometrischen Verhiltnis gewachsenen Proben J0120 und J0121 ist das GaN
hier in einer stirker gestorten Schicht gewachsen. Die Ausscheidungen scheinen wieder bis zur
AIN-Grenzschicht hinabzureichen, so reicht das Moiré-Muster, das durch die Uberlagerung des
Gitters der Ausscheidung mit dem Gitter der Matrix entsteht, bis an die Grenzfliche heran. Die
Ausscheidungen dieser Probe scheinen aus der Oberfliche herauszuwachsen, ihre Durchmesser
variieren im Bereich von 50-100 nm und die typischen Abstidnde liegen zwischen 50 und 200
nm. Letzteres bedeutet gegeniiber Probe J0120 eine héhere Dichte von Ausscheidungen, was
aufgrund des héheren Manganangebots wihrend des Wachstums auch zu erwarten war.

Ausscheidungen

Klebeschicht

GaN &

AIN

Si

Abbildung 6.7: Hellfeldaufnahme von Ausscheidungen einer unter stickstoffreichen Bedingungen gewach-
senen Probe (J0087). Die Streifenmuster an der Grenzfliche der Ausscheidungen zur GaN-Matrix sind Moiré-
Effekte der beiden Kristallgitter.

Die fiir diese Probe beobachtete Grofen- und Abstandsverteilung ist konsistent mit Beobach-
tungen aus REM-Aufsichtsaufnahmen (s. Abb. 6.8). Der Umstand, dass in dieser Probe die
Ausscheidungen aus der Schicht herausragen, wiahrend sie in der Probe J0120 Vertiefungen in
der Oberflache darstellen, konnte den unterschiedlichen Kontrast am Rande der Ausscheidun-
gen erkldren, der in den REM-Aufnahmen zu beobachten ist: In der Aufnahme aus Abb. 6.2
(Probe J0120) ist ein dunkler Saum in der Matrix am Rand der Ausscheidungen zu erkennen,
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6.2 Gelostes Mn

diese Sdume sind nicht in Abb. 6.8 zu finden. Die Abbildungsbedingungen (Beschleunigungs-
spannung, Arbeitsabstand) waren bei beiden Aufnahmen identisch. Das grofe Mn-Angebot
(40 at%) in dieser Probe fiihrt scheinbar zu einem gegeniiber den Ausscheidungen langsameren
Wachstum der GaN-Matrix.

Abbildung 6.8: REM-Aufsicht der Probe J0087. Die Ausscheidungen zeigen eine Gréfenverteilung von
50-200 nm und eine Abstandsverteilung im Bereich 50-200 nm. Ein deutlicher dunkler Saum um die Ausschei-
dungen, wie in Abb. 6.2 erkennbar, ist nicht sichtbar. [Abbildung: M. Kocan]

Bestimmung der Gitterkonstante aus Diffraktogrammen von HRTEM-Aufnahmen (hier nicht
gezeigt) ergab fiir die Ausscheidungen aus Probe J0087 a = 0.3877(18)nm und die bereits
oben genannten epitaktischen Beziehungen zwischen Ausscheidung und Matrix. Durch EDX-
Analysen wurde auch in diesen Ausscheidungen ein Ga/Mn-Verhéltnis von 1:3 nachgewiesen.
Daher werden auch diese Ausscheidungen als GaMnsN identifiziert.

An den Oberflachen der Ausscheidungen wurde zusétzlich eine diinne Schicht (/= 10 nm) einer
weiteren polykristallinen Phase entdeckt, die allerdings nicht eindeutig identifiziert werden
konnte. Anhang C befasst sich mit dieser Phase. Im Volumen der Proben wurden ansonsten
keine Ausscheidungen einer anderen Phase beobachtet.

6.2 Gelostes Mn

In Abbildung 6.9 sind Ubersichtsaufnahmen von Probe J0141 gezeigt, die auf einem GaN-
Template gewachsen wurde. In dieser Probe wurden keine Ausscheidungen gefunden. Augen-
fallig ist, dass das GaN nicht als geschlossene Schicht sondern sidulenartig wéchst. Die Sdulen
haben einen Durchmesser im Bereich von 50-100 nm.

Dieses sdulenartige Wachstum wird durch das Mn verursacht: Zum Vergleich ist in Abb.
6.10 eine Aufnahme einer Schicht gezeigt (Probe J0145), die unter den gleichen Bedingungen
wie Probe J0141 gewachsen wurde, d.h. bei gleicher Wachstumstemperatur und bei gleichem
Gesamtmetall-Fluss, allerdings ohne Mn. Diese Probe weist eine geschlossene GaN-Schicht
auf. Es ist bekannt, dass unter sehr stickstoffreichem Wachstumsbedingungen ein derartiges
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100 nm

(b) 70 nm

Abbildung 6.9: Ubersicht iiber die GaN:Mn-Schichten der Probe J0141. Am unteren Rand der Abbildungen
ist das GaN-Template zu erkennen: (a) STEM-Dunkelfeld, die leichte Scherung ist ein Artefakt der Aufnahme.
Die Pfeile zeigen Fadenversetzungen, die bereits in der Mitte der Schicht an den S&ulenoberflichen die Probe
verlassen. (b) TEM-Hellfeld.
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6.2 Gelostes Mn

Saulenwachstum auftritt, da der Stickstoff die Adatom-Diffusion des Ga an der Oberfliche
behindert [126, 127]. Da das Sdulenwachstum allerdings nicht in der Probe ohne Mn auftritt,
kann geschlossen werden, dass die es nicht die stickstoffreichen Bedingungen allein sind, die
das Sdulenwachstum verursachen, sondern dass das Mn ebenfalls einen derartigen Einfluss auf
das Wachstum haben muss.

100 nm

Abbildung 6.10: Hellfeldaufnahme von Probe J0145, die unter identischen Bedingungen wie Probe J0141
gewachsen wurde, allerdings ohne Mn. Am unteren Rand der Aufnahme ist das GaN-Template zu erkennen.

In den S&dulen lassen sich viele Defekte auf Basalebenen erkennen, die in Abschnitt 5.3 als
intrinsische Stapelfehler identifiziert wurden. Auch lief sich keine signifikante Anderung der
Mn-Konzentration mittels EDX im Bereich dieser Stapelfehler feststellen. Aufgrund der hohen
Versetzungsdichte im unteren Teil der Sdulen sind hier diese Stapelfehler schwer zu erkennen.
Durch die Oberflachen der Sdulen ergeben sich fiir Fadenversetzungen bereits nahe am Schicht-
beginn Mdglichkeiten aus der Probe auszutreten. Dies lasst sich in Abb. 6.9a am Abknicken
dieser Versetzungen zum Rand der Sdulen hin erkennen, wie mit Pfeilen markiert ist. Aus-
scheidungen sind in dieser Probe nicht nachzuweisen.

Das sédulenartige Wachstum ist auch in Aufsichtsaufnahmen dieser Schicht sichtbar (Abb.
6.11). Der Sdulendurchmesser von etwa 100 nm lésst sich auch hier wiederfinden. Die Winkel
zwischen diesen Facetten betragen Vielfache von 30°. In Hochauflésungsaufnahmen liefsen sich
diese Facetten als die prismatischen {1120}- und {1100}-Ebenen identifizieren. Die Siulen sind
dabei teilweise zusammengewachsen. Zwischen nicht zusammengewachsenen Sdulen finden sich
leere Bereiche, teilweise mit Breiten bis unterhalb von 10 nm, die auch in Querschnittsaufnah-
men beobachtet werden kénnen. Die Kontraste zwischen den Siulen in Abb. 6.11 stammen
vom GaN-Template und von wéhrend der Praparation aufgesputtertem Material.

Fir den Querschnitt in Abb. 6.12a ist eine chemische Analyse mittels EDX durchgefiihrt
worden. Dabei wurden die Zahlereignisse fiir die einzelnen Rontgenlinien der verschiedenen
Elemente fiir jeden Punkt des Bildes gesondert gezahlt. Dies erméglicht jedoch aufgrund der
mangelnden Hintergrundkorrektur der Rontgen-Intensitdten und der schlechten Z&hlstatisti-
ken nur qualitative Aussagen. Da unterschiedliche Zahlraten auch durch eine unterschiedliche
Probendicke auftreten kénnen, wurden die Intensitdten in jedem Punkt mit der Summe der
Intensitdten der Ga-Ka-Linie und Mn-Ka-Linie skaliert. Die Summe ist proportional zur Pro-
bendicke. In Abb. 6.12b ist das skalierte Mn-Verhéltnis gezeigt. Da im oberen Bildbereich
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<0001> <1120>

<1100>

100 nm

Abbildung 6.11: Aufsichtaufnahme von Probe J0141. Die Sdulen haben einen Durchmesser im Bereich
von 100 nm und sind mit prismatischen Ebenen facettiert. Zwischen den nicht zusammengewachsenen S&ulen
finden sich leere Bereiche.

Vakuum und die Klebeschicht sichtbar sind, wird hier das Hintergrundrauschen aufgrund der
Skalierung verstdrkt. Um diesen storenden Effekt zu beseitigen, sind Bildpunkte mit weni-
ger als 35 Ga-Z&hlereignissen (Maximum bei 290) schwarz gefarbt. Die scheinbar hohen Mn-
Konzentrationen am oberen Probenrand kénnen ebenfalls von dieser Skalierung herriihren.

Es l4sst sich erkennen, dass das Mn nicht homogen geldst ist. Es ist (insbesondere im oberen
Bereich der Schicht) vorwiegend in der Mitte der Sdulen gelost. Dies lasst sich insbesondere in
den fiir Punktmessungen markierten Sdulen erkennen. Die anderen S&ulen liegen in dieser Pro-
jektion teilweise iibereinander, was die Interpretation der Messung dort erschwert. Es ist auch
erkennbar, dass die Mn-Anreicherung nicht in den Bereichen der im STEM-Bild erkennbaren
Fadenversetzungen stattfindet.

Um zusétzlich quantitative Ergebnisse fiir die Mn-Verteilung zu erhalten, wurden an den in
Abb. 6.12b eingezeichneten Stellen EDX-Punktmessungen durchgefiihrt. Sie ergaben folgende
Zusammensetzungen (in at%; bezogen auf den Gesamtmetall-Anteil):

A B C D E F

Mn 049 160 029 0.17 464 0.24
Ga 99.51 9840 99.71 99.83 95.36 99.76

Die mittlere Mn-Konzentration der Schicht lag bei 1.5 at%.

Diesen Effekt der Mn-Anreicherung in der Mitte der Sdulen lisst sich auch in Aufsichtsauf-
nahmen aus dem oberen Teil der Schicht (s. Abb. 6.13) beobachten. Auch hier wurden wieder
zur besseren Sichtbarkeit, diejenigen Bildpunkte mit weniger als 90 Z&hlergeignissen fiir die
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0.000

Abbildung 6.12: (a) STEM-Aufnahme. (b) EDX-Messung: das Verhiltnis der Z&hlraten der Mn-Ka-Linie
zur Summe der Mn-Ka und Ga-Ka-Linien ist aufgetragen. Zur besseren Sichtbarkeit wurden die Punkte mit
weniger als 35 Ga-Zahlereignissen schwarz gefarbt. Die Buchstaben bezeichnen die Orte der Punktmessungen

(s. Text).
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6 Mn-Einbau in GaN

0.000

Abbildung 6.13: (a) STEM-Aufnahme. (b) EDX-Messung: das Verhiltnis der Z&hlraten der Mn Ka-Linie
zur Summe der Mn- und Ga-Ka-Linien ist aufgetragen. Zur besseren Sichtbarkeit wurden die Punkte mit
weniger als 90 Ga-Zahlereignissen schwarz gefarbt.
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6.2 Gelostes Mn

Ga-Ka-Linie (Maximalwert 319) schwarz gefarbt. Trotzdem ist am oberen Rand das Rauschen
aufgrund der geringen Probendicke sichtbar.

In Abb. 6.13b ist zu beobachten, dass das Mn in der Mitte der Sdulenreihen angereichert ist.
Es findet sich in den von den Seitenflichen am weitesten entfernten Bereichen der Sdulen. Es
lasst sich durch diese Messung ausschliefen, dass sich das Mn in dieser Probe ausschlieflich
im Bereich von Kristalldefekten wie den Kleinwinkel-Korngrenzen zwischen den Sdulen oder
gar in Fadenversetzungen ansammelt. Dies steht im Einklang mit den Beobachtungen aus
der Querschnittsprobe, in denen ebenfalls keine Korrelation zwischen Mn-Anreicherung und
Kristalldefekten erkennbar war.

In Abb. 6.14 ist eine Ubersichts-Hellfeldaufnahme von Probe J0091 gezeigt. Diese Probe wurde
unter sehr stickstoffreichen Bedingungen und bei einem Mn-Angebot von 15% gewachsen. Das
GaN wichst in dieser Probe zunédchst als zusammenhéngende, sehr defektreiche Schicht. Im
weiteren Verlauf des Probenwachstums, wachst diese Schicht nicht geschlossen weiter, sondern
innerhalb von 50-100 nm grofsen Bereichen, mit geringerer Defektdichte als in der anfanglichen
Schicht. Nur sehr vereinzelte, wenige Nanometer grofie Ausscheidungen wurden in dieser Probe
gefunden.

50 nm

Abbildung 6.14: Hellfeld-Aufnahme von Probe J0091.

Zur Untersuchung der Menge des eingebauten Mangans und seiner Verteilung innerhalb der
Probe wurden, wie schon in Probe J0141, EDX-Untersuchungen durchgefiihrt. In Abb. 6.15b
ist das Mn-Ka-Signal im Verhéltnis zur Summe der Ka-Linien der Metall-Signale fiir den
Auschnitt aus Abb. 6.15a gezeigt (Punkte mit weniger als 50 Zahlereignissen sind schwarz
gefiarbt). Wie schon in Probe J0141 ist auch hier eine ungleichméfige Verteilung des Mn zu
erkennen.

An den Grenzen der Bereiche mit héherer Mn-Konzentration zu Bereichen mit niedrigerer
Konzentration lassen sich in dieser Probe Kristalldefekte finden. Dies wird im Vergleich der
EDX-Messung in Abb. 6.15 mit der Dunkelfeldaufnahme dieser Probenstelle in Abb. 6.16
deutlich. Der mit A gekennzeichnete Bereich hat eine geringere Mn Konzentration. An seinem
oberen und unteren Ende finden sich ausgedehnte basale Defekte (wahrscheinlich Stapelfehler).
An den mit B und C gekennzeichneten Stellen findet sich ein prismatischer Defekt. Diese
Defekte lassen sich bis zur Grenzschicht zum AIN hinabverfolgen. Am Punkt D l&sst sich
eine Uberlagerung des GaN-Gitters mit dem Gitter der Ausscheidung (Durchmesser etwa 10
nm) in Form eines Moiré-Effektes erkennen. Bei E ziehen sich Stapelfehler durch die Schicht
bis zur Ausscheidung bei D, die sich oberhalb und unterhalb eines Bereiches von hoher Mn-
Konzentration befinden.
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Abbildung 6.15: (a) STEM-Aufnahme. (b) EDX-Messung: das Verhéltnis der Zahlraten der Mn-Ka-Linie
zur Summe der Mn-Ka und Ga-Ka-Linien ist aufgetragen. Die Summe der beiden Z&hlraten ist proportional
zur Probendicke, so dass die Abbildung nur chemische Unterschiede zeigt. Zur besseren Sichtbarkeit wurden
die Punkte mit weniger als 50 Ga-Zahlereignissen schwarz gefarbt. Die Buchstaben bezeichnen die Bereiche,
die auch in Abb. 6.16 markiert sind.
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25 nm

25 nm

Abbildung 6.16: Dunkelfeldaufnahmen mit g = (0002) aus dem gleichen Probenbereich, wie in Abb. 6.15.
Die mit Buchstaben markierten Bereiche entsprechen denen in Abb. 6.15. Der Bereich A ist nach oben und
unten durch Stapelfehler begrenzt, die Bereiche B und C zeigen vertikal verlaufende Defekte. Bei D ist eine
Ausscheidung zu erkennen, bei E befinden sich wieder Stapelfehler.
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6 Mn-Einbau in GaN

In der HRTEM-Abbildung (Abb. 6.17) des Defektes bei C lésst sich eine starke Musterénde-
rung in der Mitte der Abbildung auf einem etwa 3 nm breiten Bereich erkennen, die Anderung
am linken Rand dieses Bereiches ist sehr deutlich. Eine exakte Identifizierung dieses Defektes
ist nicht méglich, da Auswertungen wie in Kapitel 5 nur bei diinnen Probenstellen méglich sind,
hingegen ist eine dicke Probenstelle notwendig, um die fiir die hier gezeigten EDX-Messungen
notwendigen Zahlraten zu erreichen.

IR

2 nm

Abbildung 6.17: HRTEM-Abbildung ([1120]-Zonenachse) des Defektes bei Markierung C in Abb. 6.15 bzw.
6.16.

In Abb. 6.18 ist eine EDX-Messung einer weiteren Probenstelle gezeigt. Die Punkte mit weniger
als 30 Ga-Zahlereignissen sind wieder schwarz gefarbt. Insbesondere in der Mn-reichen Schicht
zwischen dem oberen inselartigen Bereich und der unteren geschlossenen GaN-Schicht lassen
sich wieder basale Defekte finden. Strukturelle Defekte, die den Mn-reichen Bereich innerhalb
der Insel vertikal begrenzen, sind nicht zu finden. Um die ungleichméfige Mn-Verteilung zu
quantifizieren, wurden an den markierten Orten zuséitzlich Punktmessungen durchgefiihrt:

A B C D E

Mn 023 0.08 737 392 1.27
Ga 99.77 99.92 92.63 96.08 98.73

Die mittlere Mn-Konzentration dieser Schicht lag bei 2.6 at%.

Die in den hier untersuchten Proben beobachtete inhomogene Verteilung der gelosten Mn-
Atome in der GaN-Schicht wurde bisher noch nicht in der Literatur berichtet. Auch wurden
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Abbildung 6.18: (a) STEM-Aufnahme. (b) EDX-Messung: das Verhiltnis der Z&hlraten der Mn-Ka-Linie
zur Summe der Mn-Ka und Ga-Ka-Linien ist aufgetragen. Zur besseren Sichtbarkeit wurden die Punkte mit
weniger als 30 Ga-Zahlereignissen schwarz gefirbt. Die Buchstaben bezeichnen die Orte der Punktmessungen

(s. Text).
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6 Mn-Einbau in GaN

von keinem Autor bisher die GaN:Mn-Schichten auf eine homogene Verteilung hin untersucht.
In Kapitel 8 wird die hier gefundene Mn-Verteilung ausfiihrlicher diskutiert.
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7 Gitterplatzbestimmung

Wie in den folgenden Abschnitten erldutert wird, lasst sich die anomale Absorption schneller
Elektronen in Kristallen, die aufgrund von Channeling-Effekten auftritt, nutzen, um zu un-
tersuchen, zu welchen Anteilen die Mn-Atome im GaN-Wirtsgitter substitutionell eingebaut
werden. Der Name der verwendeten Technik, “Atom Localization by Channeling Enhanced
Microanalysis”, kurz ALCHEMI, wurde von Spence und Taftg eingefiihrt [128], die erstmals
diesen Effekt zur Lokalisierung von Fremdatomen benutzten.

Im folgenden Abschnitt wird das Grundprinzip der ALCHEMI-Messung erldutert. Der Ab-
schnitt 7.2 erkldrt, wie die Technik konkret zur Lokalisierung der Mn-Atome in der Ein-
heitszelle angewendet wird. In Abschnitt 7.3 werden die experimentellen Bedingungen fiir die
Aufnahme der Profile besprochen. Abschnitt 7.4 behandelt die Simulation der Profile. Das Vor-
gehen beim Vergleich der experimentellen und simulierten Profile sowie bei der Bestimmung
der Gitterplatzbesetzung wird in Abschnitt 7.5 beschrieben.

7.1 Channeling und anomale Absorption

Trift der Elektronenstrahl entlang einer Orientierung hoher Symmetrie in den Kristall, wie
z.B. entlang einer Zonenachse, so tritt ein Effekt auf, der als Channeling bezeichnet wird: die
eingestrahlten Elektronen werden vorwiegend entlang von Atomsiulen gefiihrt, wihrend die
Intensitat des Elektronenstrahls in den Lochern der Struktur stark verringert ist. In Abb. 7.1a
wird eine klassische Erklarung dieses Effektes gegeben. Die Elektronen werden von den positi-
ven Atomriimpfen in den Atomséulen angezogen. Das fiihrt dazu, dass die Elektronen entlang
ihres Weg durch den Kristall um die Atoms&ulen pendeln. Durch diese Selbstfokussierung des
Elektronenstrahls kommt es zu einer hoheren Dichte der Elektronen an den Orten der Ato-
me, was zu einer geringeren Dichte zwischen den Atoms&ulen fiihrt. Quantenmechanisch wird
dieser Effekt durch die dynamische Beugungstheorie (Vielfachstreuung) beschrieben.

In Abb. 7.1b ist als Beispiel die berechnete Elektronenintensitit fiir Kupfer in [001]-Zonen-
achsenorientierung gezeigt, sowie die fiir einen leicht gekippten Elektronenstrahl (die Strahlver-
kippung K; entspricht dem (100)-Streuvektor). Wahrend fiir beide Orientierungen das Chan-
neling in Form der entlang der Atoms&dulen konzentrierten Elektronendichte zu erkennen ist,
fallt auf, dass die Stirke dieses Effektes von der Probenverkippung abhingt: Die Maxima in
den Atomsaulen weisen im verkippten Fall geringere Intensitat auf. Deutlicher wird dies, wenn
die Elektronenintensitat entlang des Strahls aufintegriert wird (s. Abb. 7.2). Die integrierte
Intensitdt am Ort der Atomsaulen nimmt in diesem Beispiel um etwa 40% ab.

Im Beispiel Abb. 7.1b ist noch ein weiterer Effekt zu beobachten. Die Stadrke der Intensi-
tdtsmaxima an den Orten der Atomsdulen, bzw. das Channeling, nimmt mit zunehmender
Probendicke ab. Das Channeling ist ein Effekt der kohdrenten Vielfachstreuung. Inkohirente
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(a) Einfallender Elektronenstrahl  (b)  Elektronenintensitat
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Abbildung 7.1: (a) Klassische Erklarung des Channelings: die Elektronen werden von den positiv geladenen
Atomriimpfen (hier durch Punkte symbolisiert) angezogen, wodurch sie entlang ihres Weges um die Atomséu-
len pendeln. (b) Berechnete Elektronendichte fiir [001]-Kupfer ohne und mit Strahlverkippung entlang des
Elektronenstrahls (Beschleunigungsspannung 200 kV). Das obere Ende ist die Probenvorderseite, das untere
Ende die Riickseite. Die Horizontale ist die [010]-Richtung.
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Abbildung 7.2: Entlang des Elektronenstrahls iiber 54 nm Probendicke integrierte Intensitét fiir Kupfer (s.
Abb. 7.1b) in [010]-Richtung. Die Atomsiulen befinden sich bei den Relativkoordinaten 0.0, 0.5 und 1.0.

106



7.1 Channeling und anomale Absorption

Streuprozesse in der Probe (vorwiegend durch thermisch diffuse Streuung) zerstéren die Ko-
hédrenz der Elektronenwelle und verringern somit das Channeling. Die durch solche Prozesse
gestreuten Elektronen tragen nur noch zu einem diffusen Hintergrund bei [129]. Bei hinrei-
chend dicken Kristallen ergibt sich daher nur noch eine homogene Elektronendichte.

Zusammengefasst fithrt das Channeling dazu, dass die Elektronendichte innerhalb der Ein-
heitszelle nicht gleichmafig verteilt ist. Die Grofe dieses Effektes und auch die Orte der Ein-
heitszelle, auf denen die Elektronen lokalisiert sind, hdngen dabei stark von der Einstrahlrich-
tung in den Kristall ab.

Streuprozesse, wie z.B. TDS oder die Ionisierung der inneren Atomschalen, sind an den Or-
ten der Atome lokalisiert. Da die Dichte der Elektronen an den Orten der Atome durch das
Channeling von der Einstrahlrichtung abhéngig ist, wird auch die Anzahl dieser Streuprozesse
richtungsabhéngig. Diese Richtungsabhingigkeit der Absorption wird als anomale Absorpti-
on bezeichnet, im Gegensatz zur ,normalen” Absorption, die richtungsunabhingig ist. Wird
Rontgenstrahlung als Primérstrahlung benutzt, ist dieser Effekt auch als Borrmann-Effekt
bekannt.

7.1.1 Grundidee von ALCHEMI

Die Ionisierung der inneren Atomschalen (K,L,...) durch die schnellen Elektronen kann zur
Emission von charakteristischer Rontgenstrahlung fiihren. Die Intensitét der charakteristi-
schen Rontgenstrahlung fiir die verschiedenen Elemente wird bei einer EDX-Messung quanti-
tativ untersucht.

Zunichst sei angenommen, dass die dafiir nétigen Streuprozesse, d.h. die Ionisierung der Ato-
me, genau am Ort der Atome stattfinden. Diese Annahme ist zumindest fiir die K-Linien
schwerer Elemente hinreichend erfiillt (s. Abschnitt 7.1.2). Durch das Einstellen verschiedener
Einstrahlrichtungen des Elektronenstrahls ldsst sich aufgrund des Channelings die Elektro-
nendichte an bestimmten Orten der Einheitszelle variieren. Befinden sich an diesen Orten
Atome einer bestimmten Sorte, so wird auch die Intensitit der zugehdrigen charakteristischen
Rontgenstrahlung variieren. Dies ist die Grundidee der ALCHEMI-Technik.

Die urspriingliche Formulierung [128] kann benutzt werden, um geringe Mengen von Fremdato-
men in geordneten Kristallen zu lokalisieren. Gering heift in diesem Fall, dass die dynamischen
Beugungsbedingungen des Wirtskristalls nicht durch die Fremdatome beeinflusst werden. In
einem geordneten Kristall besetzen z.B. die Atomsorten A und B zwei unterschiedliche Un-
tergitter. Ein Fremdatom der Sorte X kann lokalisiert werden, indem die Rontgenintensititen
der Sorten A, B und X fiir zwei verschiedene Kristallorientierungen gemessen werden. Die eine
Orientierung ist so zu wéhlen, dass das Channeling zu einer Lokalisierung der Elektronendichte
auf vorwiegend dem einen Untergitter fiihrt, was z. B. bei der Anregung eines chemisch sensi-
tiven Reflexes zu erwarten ist. Ein chemisch sensitiver Reflex oder auch Uberstrukturreflex ist
ein Reflex, der im ungeordneten Kristall verschwinden wiirde. Die andere Orientierung wiirde
so gewahlt werden, dass ein moglichst geringes Channeling auftritt. Durch das Berechnen der
Verhiltnisse der Rontgenintensitéten fiir die verschiedenen Elemente und Orientierungen kann
nun die Konzentration der Sorte X auf dem A- und auf dem B- Untergitter bestimmt werden.

Die ALCHEMI-Technik wurde von verschiedenen Autoren erweitert, um z.B. auch die An-
wendung auf weniger geordnete Kristalle, auf Wirtskristalle mit vielen Komponenten oder auf
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grokere Konzentrationen der Fremdatome zu erméglichen. Eine Ubersicht der verschiedenen
ALCHEMI-Formulierungen ist bei Jones zu finden [130]. Der Grundzug dieser Methoden ist es,
die Variation der Rontgensignale der Komponenten des Wirtskristalls mit der Kristallorientie-
rung als Referenz zu verwenden, um die Variation des Rontgensignals der Fremdatomspezies
einem Gitterplatz zuzuordnen.

ALCHEMI lédsst sich auch auf eine andere Weise durchfiihren [131, 132, 133, 134], die ebenfalls
in dieser Arbeit verwendet wird. Dazu werden die Rontgensignale der unterschiedlichen Ele-
mente fiir verschiedene Kippwinkel des Elektronenstrahls um eine Orientierung mit starkem
Channeling herum gemessen (Rocking Curve). Die sich so ergebenden Rontgenprofile (auch
sincoherent channeling patterns® genannt) kénnen mit simulierten Profilen fiir verschiedene
Positionen des betrachteten Elements innerhalb der Einheitszelle verglichen werden. Diese
Vergleiche konnen rein qualitativ [131, 132], aber auch quantitativ [133, 134] geschehen. Die-
ses Vorgehen, das es zudem ermdglicht, interstitielle Gitterplédtze zu berticksichtigen, da keine
Rontgensignale zur Referenz bendtigt werden, wird ausfiihrlicher in Abschnitt 7.2 am konkre-
ten Beispiel von GaN erlautert.

7.1.2 Delokalisierung

Im letzten Abschnitt wurde die Annahme gemacht, dass die Streuprozesse, die zur Emission
der charakteristischen Rontgenstrahlung fiihren, am Ort der Atome selbst stattfinden, d.h.
dass sich das (inelastische) Ionisierungsstreupotential als Superposition von ¢-Funktion an
den Orten der entsprechenden Atome modellieren l&sst. Diese Annahme ist gerechtfertigt
solange die wahre Ausdehnung dieses Potentials klein gegen die Langenskala der aufgrund von
Channeling entstehenden Variationen der Elektronendichte ist. Als Delokalisierung werden die
Effekte bezeichnet, die auftreten, wenn diese Annahme nicht mehr gerechtfertigt ist.

Ein Effekt, der prinzipiell zur Verschmierung des Streupotentials fiihrt, ist die thermische
Vibration der Atome. Diese Verschmierung wird {iblicherweise durch den Debye-Waller-Faktor
beschrieben. Es hat sich allerdings gezeigt, dass dieser Effekt einen zu vernachlissigenden
Einfluss auf den Streuquerschnitt hat [135].

Gravierenderen Einfluss hat jedoch ein anderer Effekt: Die Energie, die ein schnelles Elektron
bei der inelastischen Streuung an einem Atom auf dieses iibertrigt, hingt vom Streuparameter
ab, das ist der Abstand zwischen der Bahn des einfallenden Elektrons und dem Atom. Dieser
Energietlibertrag ist fiir kleinere Streuparameter gréfser. Aus dieser Abhéngigkeit ergibt sich
ein maximaler Streuparameter, bei dem noch genug Energie iibertragen wird, um die entspre-
chende Schale des Atoms zu ionisieren. Somit wird der Streuquerschnitt abhéingig von den
Ionisierungsenergien der verschiedenen Elemente und wird dabei fiir kleinere Energien grofer.
Daher tritt die Delokalisierung vorwiegend fiir leichte Elemente oder L-Linien auf.

Die Delokalisierung léasst sich bei der Simulation der Rontgenemission beriicksichtigen, indem
die Form des Streupotentials analog zu den Atomformfaktoren der elastischen Streuung ex-
plizit mit einbezogen wird (s. Abschnitt 7.4). Allen [136] hat fiir Sauerstoff gezeigt, dass bei
diesem Vorgehen die simulierten Rontgenprofile hinreichend mit den experimentell gemesse-
nen iibereinstimmen. Eine Ubersicht und Bewertung von Verfahren, die Delokalisierung fiir
ALCHEMI-Formulierungen zu beriicksichtigen, die ohne Simulation der Rontgenprofile aus-
kommen, ist bei Oxley zu finden [137].
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7.2 Vorgehensweise bei GaN:Mn

Mittels ALCHEMI wird in dieser Arbeit untersucht, in welchem Umfang die Mn-Atome substi-
tutionell oder interstitiell in den GaN-Kristall eingebaut werden. Neben dem substitutionellen
Ga-Platz werden die interstitielle Oktaeder-Liicke (O) und die interstitielle Tetraeder-Liicke
(T) als mogliche Plitze in Betracht gezogen. Da im Wirtskristall die interstitiellen Gitterplét-
ze unbesetzt sind, konnen keine Rontgensignale als Referenz fiir diesen Gitterplatz verwen-
det werden. Daher wird hier die ALCHEMI-Messung durchgefiihrt, indem die Rontgensignale
fiir verschiedene Einstrahlrichtungen um eine Symmetrieorientierung herum gemessen werden.
Das auf diese Weise erhaltene Rontgenprofil (charakteristisches Rontgensignal gegen Einstrahl-
richtung) soll mit simulierten Profilen fiir die verschiedenen moglichen Gitterplatze verglichen
werden. Bei der Simulation wird dabei von einem perfekten Kristall ausgegangen, der Einfluss
von evtl. vorhandenen Defekten auf die mittleren Beugungseigenschaften des Wirtskristalls
wird somit vernachléssigt.

Das Grundprinzip dieser Messung ist in Abb. 7.3 skizziert. Die entlang des Elektronenstrahls
integrierte Elektronenintensitdt ist in Graustufen dargestellt (aus Simulationen, Beschleuni-
gungsspannung 200 kV, nur dynamisch gestreuter Anteil, keine diffusen Anteile). Die benutzten
Anregungsbedingungen sind eine systematische Reihe von (0002)-Reflexen. Die Strahlverkip-
pung ist {iber den Vektor K; vom Nullstrahl zum Laue-Zentrum in Koordinaten des reziproken
Raumes angegeben. Auf die integrierte Elektronenintensitét ist die atomare Struktur der GaN-
Einheitszelle samt exemplarischen interstitiellen Gitterplatzen projiziert. Es ist zu erkennen,
dass die Elektronenintensititen an den verschiedenen Gitterplatzen mit dem Einstrahlwinkel
variieren. Unter der Annahme, dass die emittierte charakteristische Rontgenstrahlung propor-
tional zur Elektronenintensitdt am Ort der Atome ist, variieren die zu erwartenen Réntgensi-
gnale entsprechend. So ist beispielsweise fiir Atome in der Oktaederliicke bei K; = [000x] fiir
—1 < x <1 eine geringe Intensitét zu erwarten, fiir x = £2 hingegen eine grofe. Fiir den Ga-
Platz gilt gerade das Gegenteil. Zu beachten ist, dass die Elektronenintensitéten in der oberen
wie in der unteren Hélfte der Einheitszelle identisch sind und es unter diesen (und auch den
anderen in dieser Arbeit verwendeten) Anregungsbedingungen nicht moglich ist zwischen O
und T-Platz zu unterscheiden.

K. = [0002] K. = [0001] K = [0000] K¢ = [0001] K. = [0002]

@ Ga e N O Oktaeder-Licke @ Tetraeder-Licke j—’%[3§00]

Abbildung 7.3: Grundprinzip der ALCHEMI-Messung zur Lokalisierung der Mn-Atome. In Graustufen ist
die entlang des Elektronenstrahls integrierte Elektronendichte dargestellt, auf die die atomare Struktur der
GaN-Einheitszelle samt interstitiellen Plitzen (exemplarisch) projiziert ist.

Da der Mn-Gehalt der untersuchten Proben im Bereich von 1-4 at% (bezogen auf die Gesamt-
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metallkonzentration) liegt, ist nicht zu erwarten, dass die dynamischen Beugungsbedingungen
von den Mn-Atomen abhingen.

7.3 Experimentelles Vorgehen

Als Anregungsbedingungen fiir die Rontgenmessungen wurde die systematische Reihe von
(0002)-Reflexen sowie von (1120)-Reflexen gewiihlt. Von einer systematischen Reihe (oder
auch von planaren Channeling-Bedingungen) wird gesprochen, wenn nur ganzzahlige Vielfa-
che des der Reihe zugrundeliegenden Reflexes angeregt werden. Diese Bedingungen haben den
Vorteil, dass das im Kristall entstehende Wellenfeld entlang der Richtung senkrecht zur sy-
stematischen Reihe und zum Elektronenstrahl konstant ist. Somit haben auch geringe Strahl-
verkippungen senkrecht zur Reihe keinen Einfluss auf die Messung, und es miissen nur die
Verkippungen entlang der Reihe kontrolliert werden. Auch ist der Einfluss der Delokalisierung
auf das Experiment geringer als in einer Zonenachsenorientierung [130, 133].

Zunichst wurden die Symmetrieorientierung und die systematische Reihe mittels des Gonio-
meters eingestellt. Die Variation der Verkippung um diese Orientierung herum wurde durch
Kippen des Elektronenstrahls im Mikroskop erreicht. Den Strahl zu kippen, hat gegeniiber
dem Verkippen des Kristalls mittels Goniometer mehrere Vorteile: Zum einen lésst sich der
Kippwinkel besser kontrollieren und messen (s. Anhang A). Zum anderen bleibt der Winkel
zwischen EDX-Detektor und Probe konstant. Bei einer Kippung mittels Goniometer wiirde
sich die Probe in alle drei Raumrichtungen verschieben, was eine Nachfiihrung der Probe
notwendig macht. Die leichte Verschiebung des Elektronenstrahls aufgrund der Linsenfehler
(s. Abschnitt 3.4.2) kann durch eine Strahlverschiebung im Mikroskop ausgeglichen werden.
Ein Nachteil der Strahlverkippung ist, dass sich aufgrund der Linsenfehler auch die Form
des Leuchtfleckes (s.u.) verdndert. Dadurch ist es nicht moglich, grofe Strahlverkippungen zu
realisieren.

Die Rontgenspektren wurden fiir einen Kippwinkelbereich von 4+0.8° in Schritten von ty-
pischerweise 0.13° entlang der systematischen Reihe gemessen. Vor der Messung wurde der
Leuchtfleck immer wieder auf dieselbe Probenstelle zentriert und eine Aufnahme von der Probe
im Leuchtfleck gemacht. Die Messzeit fiir die einzelnen Rontgenspektren betrug 50 s ,Live-
Time“, das ist die Zeit bei der Rontgenstrahlung tatsichlich detektiert wird. Nachdem ein
Rontgenstrahl den Detektor getroffen hat, wird immer eine kleine Zeit benétigt (die ,,Dead-
Time“), um das Signal zu analysieren. Die eigentliche Messzeit setzt sich aus beiden Anteil
zusammen. Gemessen wurde mit einem Oxford-Link-ISIS System und einem Si:Li EDX De-
tektor. Bei der Messung wurden die Intensitaten der Ga-K und Mn-K Linien bestimmt (bzw.
fiir die Messung in Abschnitt 7.6 die Al-K-Linie).

Von der Verwendung der N-Linie wurde aus mehreren Griinden abgesehen: Fiir diese Linie
ist ein schlechtes Signal-Rausch-Verhéltnis zu erwarten, da im niedrigen Energiebereich (<1
keV) die Detektoreffizienz gering ist, wihrend der Hintergrund, d.h. die Bremsstrahlung, hier
grofe Intensititen aufweist. Zusatzlich tiberlappt die N-Linie mit der O-Linie und der C-Linie.
Gerade das Signal des Kohlenstoffs ist aufgrund von Probenkontamination unvermeidlich. Au-
ferdem sind in diesem Energiebereich weitere Rontgensignale aufgrund der Tatsache zu er-
warten, dass die untersuchten Probenstellen sich am Rand der Probe befanden, wodurch auch
Rontgensignale aus der Klebeschicht (im Wesentlichen leichte Elemente, wie C und O) zum
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Spektrum beitragen. Auch miisste die Absorption der N-Roéntgenlinien innerhalb der Probe
mit beriicksichtigt werden. Diese ist fiir die schweren Elemente hingegen zu vernachlassigen.

Fokussierung des Elektronenstrahls

Es hat sich gezeigt, dass fiir das Gelingen der ALCHEMI-Messung eine sorgfiltige Kontrolle
der Beleuchtung (Strahlengang in Abb. 7.4) notwendig ist. Da die spéteren Messungen in
einem kleinen Probenbereich (Durchmesser 75 nm) durchgefiihrt werden, sind sie sehr sensitiv

auf die Beleuchtung.
I Gun cross—over
>

- Cl

. C1 cross—over

Cc2
C2-Blende

Ablenkspulen

Oberer Polschuh

Objekt

_A
©, Strahlverkippung

optische Achse

Abbildung 7.4: Schematischer Strahlengang des Beleuchtungssystems. Der Winkel der Strahlverkippung
ist © = AKy, mit A als der Wellenlédnge der Elektronen.

Samtliche Messungen wurden im Abbildungsmodus des Mikroskops durchgefiihrt. Vor den
Messungen wurde die Intensitidtsverteilung im Leuchtfleck sorgfiltig justiert und diesem mit
den Stigmatoren des Beleuchtungssystems eine moglichst symmetrische Form (Kreisform) ge-
geben. Mit Hilfe der CCD-Kamera wurde kontrolliert, dass sowohl die Intensitédtsverteilung
im Leuchtfleck mittig, als auch die Intensitdten im Beugungsmaximum am Rand des Leucht-
fleckes gleichméfig waren. Die ALCHEMI-Messungen wurden mit der 50 yum C2-Blende und
den Cl-Einstellungen (Spotsize) 5 oder 6 durchgefiihrt. Nach der Fokussierung der Probe
mittels der Objektivlinse (dies &dndert auch die Erregung des oberen Polschuhs) wurde der
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7 Gitterplatzbestimmung

Strahl durch Verdndern der C2-Linsenerregung auf einen Durchmesser von 75 nm fokussiert.
Nach dieser Fokussierung wurden die Einstellungen der Linsen nicht mehr gedndert. Einzig
die Strahlverkippung und Strahlverschiebung durch die Ablenkspulen wurden wahrend der
Messung gedndert.

Um zu kontrollieren, dass sich die Intensitét des Elektronenstrahl wahrend der Messung nicht
verandert, wurden Aufnahmen des Leuchtflecks vor und nach der Messung, sowie fiir die
extremen Strahlverkippungen (40.8°) gemacht (s. Abb. 7.5). Bei der Strahlverkippung ist
zu beachten, dass der Strahl nun nicht mehr parallel zur optischen Achse durch den oberen
Polschuh der Objektivlinse lduft, sondern unter einem Winkel ® = AK;. Dies fiihrt dazu,
dass aufgrund der Linsenfehler der Leuchtfleck zum einen leicht grofer wird, zum anderen
eine leicht elliptische Form annimmt. Da die Gesamtintensitdt des Strahles konstant bleibt
(Anderungen < 1%), muss die Intensitéit im Leuchtfleck daher kleiner werden, was gut in den
Abbildungen des Flecks fiir die extremen Strahlverkippungen zu erkennen ist.

0.0° (vor Messung) 0.0° (nach Messung) —0.8° (nach Messung) +0.8 (nach Messung)

© normierte Intensitat

25 nm

Abbildung 7.5: Intensititsverteilung im Elektronenstrahl vor und nach der Messung fiir verschiedene Strahl-
verkippungen. Die Stérung am rechten Rand stammt von einem Fehler in einer der Blenden des Beleuchtungs-
systems, die linienartige Struktur im Inneren des Leuchtflecks ist ein Artefakt der CCD-Kamera.

Durch die Fokussierung auf einen kleinen Bereich ist der Elektronenstrahl leicht konvergent
geworden (s. Strahlengang in Abb. 7.4). Zur Bestimmung der Groke des Konvergenzwinkels
wurden im Beugungsmodus Abbildungen ohne Probe im Strahl unter den gleichen Beleuch-
tungsbedingungen wie bei den ALCHEMI-Messungen aufgenommen (gleicher C1, C2, und
Objektivlinsenstrom). Der Durchmesser des Nullstrahls in diesen Abbildungen entspricht dem
Konvergenzwinkel des Strahls. Es ergaben sich Konvergenzwinkel von 0.169° fiir Spotsize 6 und
0.177° fiir Spotsize 5. Diese Konvergenz wurde in den Simulationen der Profile beriicksichtigt.

7.4 Simulationen

Zur Simulation der Rontgenspektren wurde eine Blochwellenrechnung fiir nicht-zentrosymme-
trische Kristalle mit komplexen Streupotentialen nach der Bethe-Methode (siehe z.B. [82])
implementiert.

Fiir eine bestimmte Kristallorientierung wird zunéchst das aus der dynamischen Vielfachstreu-
ung resultierende Wellenfeld (in Form von Koeffizienten, Wellenvektoren und Anregungen der
Blochwellen) fiir die eingestellten Beugungsbedingungen berechnet. Die Rechnung wird mit
typischerweise 21 Strahlen (nullte Laue-Zone) aus der systematischen Reihe um die Symme-
trieorientierung herum durchgefithrt. Die Parametrisierung der reellen und der imaginiren
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7.5 Anpassung und Vergleich der Profile

Atomformfaktoren wurde von Weickenmeier und Kohl iibernommen [83]. Die so berechneten
imagindren Formfaktoren beriicksichtigen nur TDS als inkohirenten Streuprozess. Da andere
Streuprozesse, wie z.B. Plasmonenanregung, im Wesentlichen nur fiir sehr kleine Streuvekto-
ren Beitrdge liefern, wird ein additiver Term fiir das mittlere Absorptionspotential der Pro-
be Vj — Vi + oV mit der empirischen Absorptionskonstante « eingefiihrt, um auch diese
Prozesse zu beriicksichtigen. Die spétere Anpassung der simulierten an die gemessenen Ront-
genintensititen ergab die besten Ubereinstimmungen fiir & = 0.06. Bei den Simulationen
wurden die Debye-Waller-Faktoren fiir GaN von Schulz iibernommen [14]: Bg, = 0.0034 nm?
und By = 0.0040nm?. Der Ga-Wert wurde ebenfalls fiir die anderen Metalle (Al und Mn)
verwendet.

Aus den so berechneten dynamischen Beugungsbedingungen kénnen die totalen Ionisierungs-
streuquerschnitte in Abhéngigkeit von der Probendicke t fiir eine bestimmte Atomsorte an
bestimmten Gitterplatzen mit den von Allen und Roussow [135], bzw. von Allen und Josefs-
son [129, 138] hierfiir hergeleiteten Ausdriicken berechnet werden. Diese Querschnitte bestehen
aus zwei Teilen. Der erste Teil beschreibt die Ionisierung durch Elektronen, die sich noch in
der dynamischen Vielfachstreuung befinden, d.h. noch Channeling zeigen. Dabei wird das lo-
nisierungsstreupotential in der lokalen Naherung [129] benutzt, d.h. dieses Streupotential wird
wie das elastische Streupotential als Superposition der Streupotentiale der freien Atome, mit
den zu untersuchenden Gitterplitzen als Aufpunkten berechnet. Die thermischen Vibrationen
der Atome werden auch hier in Form von Debye-Waller-Faktoren beriicksichtigt. Der zweite
Term im Streuquerschnitt beschreibt die Ionisierung durch Elektronen, die bereits diffus ge-
streut wurden. Dabei wird diesen eine iiber die Einheitszelle konstante Intensitdt zugeordnet,
entsprechend wirkt auf sie das mittlere Ionisierungsstreupotential der untersuchten Atomspe-
zies. Die Intensitiat der diffus gestreuten Elektronen wird dabei aufgrund der Erhaltung der
Elektronenzahl als die nicht mehr in der dynamischen Vielfachstreuung enthaltene Elektro-
nenintensitét beschrieben. Fiir die atomaren inelastischen Streufaktoren wurden die in [139]
angegebenen Parametrisierungen benutzt, so dass Delokalisierungseffekte mdoglichst exakt be-
riicksichtigt werden.

Die Rontgenprofile werden simuliert, indem die oben skizzierte Rechnung fiir jede Strahlver-
kippung um die Symmetrieorientierung herum durchgefiihrt wird. Die so berechneten Profi-
le sind proportional zu den messbaren Rontgenprofilen. Der Proportionalitdtsfaktor ist da-
bei linienspezifisch, da nur die jeweiligen Ionisierungsquerschnitte berechnet wurden, in die
Intensitidten der Rontgenlinien allerdings noch die Rontgenfluoreszens der Linie und weite-
re EDX-systemspezifische Parameter (energieabhéngige Detektorsensitivitat usw.) einfliefen.
Dieser Faktor muss beim Vergleich des simulierten mit dem berechneten Profil mit angepasst
werden. Um den konvergenten Elektronenstrahl zu beriicksichtigen, werden die erhaltenen lo-
nisierungsquerschnitte fiir jede Einstrahlrichtung tiber den entsprechenden Konvergenzwinkel
integriert.

7.5 Anpassung und Vergleich der Profile

Fiir den Vergleich der gemessenen mit den simulierten Profilen miissen zunéchst die Para-
meter der Simulation an das Experiment angepasst werden. Diese Parameter sind die Dicke
der Probe sowie die genaue Strahlverkippung (im Folgenden absolute Verkippung genannt)
an den einzelnen Punkten des Profils. Ist die genaue Verkippung fiir einen Punkt des Profils
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7 Gitterplatzbestimmung

bekannt, kénnen die Verkippungen fiir die anderen aus der nominellen Strahlkippung des Mi-
kroskops berechnet werden (s. Anhang A). Da es nicht moglich war, die Dicke und die absolute
Verkippung wiahrend des Experimentes hinreichend genau aus der konvergenten Elektronen-
beugung (CBED) oder anderen Techniken zu bestimmen, wurden diese Parameter angepasst:
Dazu wurde das simulierte substitutionelle Ga-Profil unter Variation der Probendicke und
der absoluten Verkippung bei gleichzeitiger Anpassung eines Proportionalitdtsfaktors an das
experimentell gemessene Ga-Profil angepasst.

Die gemessenen Rontgenintensitdten sollten possionverteilt sein, da es sich hierbei um ein
Zahlexperiment handelt. Da die Anzahl der Zahlereignisse hinreichend grof ist (> 20), kann
die Verteilung durch die Gaufsverteilung gendhert werden. Aus diesem Grund wurde fiir diese
und auch fiir die weiteren Anpassungen eine y?-Minimierung benutzt. Simtliche Anpassungen
wurden mit der Downhill-Simplex-Methode vorgenommen [107].

Um die Besetzung der Gitterpldtze zu bestimmen, d.h. die Frage zu beantworten, zu wel-
chen Anteilen ein Fremdatom substitionell oder interstitiell eingebaut wird, wurde ein etwas
anderes Vorgehen gewéhlt. Es wurde das Verhéltnis des Signals des Fremdatoms zum (substi-
tutionellem) Ga-Signal angepasst. Die Signalverhéltnisse haben den Vorteil, dass die meisten
der weiteren Einfliisse auf das Experiment nur in die Signalintensitdten, nicht aber in ihre
Verhéltnis eingehen. Daher wird auch die quantitative EDX-Analyse mit den Verhéltnissen
der Intensitaten durchgefiihrt [57] (s. auch Abschnitt 2.2.2).

Es wird eine Linearkombination aus den simulierten Rontgenintensitéitsverhéltnissen fiir das
Fremdatom auf dem interstitiellen sowie auf dem substitutionellen Gitterplatz an das experi-
mentelle Verhéltnis angepasst. Die bei der Anpassung fiir ein Fremdatom A minimierte Grofke
ist

IA,exp(x) _ IA,subSt(x) _ .IA,interst(a:) 2
2 IGa,exp(x) SIGa,subst(x) 1I(}a,subst(x)
v Lsod@) + Do @)
x T35 7O (T - 0 X
Iéa(x) A Iéa,exp(x) Ga

dabei sind Ix exp(2) und ox exp () die gemessenen Intensititen und ihre Standardabweichun-
gen, Ix subst(z) und Ix interst(2) die simulierten Intensitéten fir die jeweiligen Gitterplatze,
wobei X die entsprechende Atomsorte darstellt und z iiber die Verkippungen des experimen-
tellen Profils 1auft. Der Nenner berechnet den Fehler des Verhéltnisses mit Gaufscher Fehler-
fortpflanzung. Das Verhéltnis der Koeffizienten As/\; ist das Verhéltnis von substitutionellem
zu interstitiellem Einbau des Fremdatoms, die Proportionalitdatsfaktoren zwischen Experiment
und Simulation kiirzen sich dabei heraus.

Um eine Standardabweichung fiir die Gitterplatzbesetzung zu erhalten, wurde eine Monte-
Carlo-Simulation mit 10000 Punkten verwendet [107]. Das Vorgehen ist dabei analog zu dem
in Abschnitt 4.3.3 beschriebenen.

7.6 Testmessung an Alj-3Gay 77N

Zur Uberpriifung der hier vorgestellten ALCHEMI-Technik wurde diese auf eine Alg 93Gag 77N
Schicht angewendet, die in Abb. 7.6 gezeigt ist. Dabei wurde eine systematische Reihe von
(0002)-Reflexen als Anregungsbedingung gewéhlt. Diese Schicht war Teil einer Heterostruk-
tur, die unter optimierten Bedingungen gewachsen wurde (Probe ED162 aus [140]). Bei dieser
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7.6 Testmessung an Alyo3Gag 77N

Schicht kann davon ausgegangen werden, dass simtliches Al substitionell auf den Ga-Plitzen
eingebaut wurde. Bei der Messung wurde ein Durchmesser des Leuchtflecks von ~ 75 nm ver-
wendet, was dem Durchmesser der bei GaN:Mn-Proben verwendeten Leuchtflecken entspricht.

Klebstoff

——6nm GaN
25nm AlGaN

GaN

100 nm

Abbildung 7.6: Hellfeldabbildung der untersuchten AlGaN-Schicht. Der Kreis deutet den untersuchten
Bereich und an. Die beiden Versetzungen seitlich des Kreises wurden bei der Messung zur Orientierung benutzt.

Im Gegensatz zur Lokalisierung der Mn-Atome, die hinreichend homogen im Wirtskristall ein-
gebaut werden, muss in dieser Messung beriicksichtigt werden, dass der beleuchtete Bereich
teilweise aus der zu untersuchenden AlGaN-Schicht und teilweise aus reinem GaN besteht. Die
Klebeschicht oberhalb des Kristalls kann ignoriert werden, da sie keinen Beitrag zu den Ront-
gensignalen fiir Al und Ga leistet. Da der beleuchtete Bereich wihrend der Strahlverkippung
jeweils nachgefiihrt werden musste, konnte nicht sichergestellt werden, dass sich immer die
gleichen Anteile von reinem GaN und der AlGaN-Schicht im beleuchteten Bereich befanden.
Um diesen Messfehler zu korrigieren, wurden fiir jede Strahlverkippung aus den Abbildungen
des Leuchtfleckes die beleuchteten GaN- und AlGaN-Flichen Aga.n bzw. Aaigan bestimmt
und die gemessenen Al-Signale mit dem Faktor (Agan + AAlGaN)/AAlgan korrigiert, so dass
das Verhéltnis der Ga und Al-Signale einem homogenen AlGaN-Bereich entsprach.

Durch den 23%-igen Aluminium-Anteil weichen die dynamischen Beugungseigenschaften des
Wirtskristalls von denen eines reinen GaN ab, daher wurde als Wirtskristall fiir die Berech-
nungen des Wellenfeldes entsprechend Alg23Gag 77N verwendet. Wenn ein gréferer Al-Anteil
interstitiell eingebaut wiirde, wére mit einer weiteren Verdnderung der Beugungseigenschaften
zu rechnen, was korrekterweise bei der Anpassung durch Neuberechnung der Beugungseigen-
schaften fiir verschiedene interstitielle Al-Anteile beriicksichtigt werden miisste. Da jedoch
Simulationen (s. Abb. 7.7) zeigen, dass die Grofe dieses Effektes im Bereich des Fehlers des
Al-Signals liegt, wird hier darauf verzichtet. Wird das hier vorgestellte ALCHEMI-Verfahren
auf geringe Fremdatom-Konzentrationen angewendet, kann davon ausgegangen werden, dass
die Beugungseigenschaften sich nicht &ndern.

Abb. 7.8 zeigt die gemessenen Al- und Ga-Profile gemeinsam mit den angepassten Simulations-
profilen. Die Anpassung des Ga-Profils ergab eine Probendicke von 41 nm. Die Bestimmung der
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Substitutionelles Al-Signal Interstitielles Al-Signal
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Abbildung 7.7: Vergleich zwischen den simulierten Ionisierungsstreuquerschnitte o fiir Alg.23Gag.77N und
denen fiir einen (hypothetischen) GaAlp 33 interst. N-Kristall (Dicke: 40 nm), der etwa im gleichen Metallver-
h&ltnis die Al-Atome unter Verletzung der Stéchiometrie interstitiell eingebaut hat. Die grofiten Abweichungen
liegen im Bereich von 10%, das gemessene Al-Signal hat einen relativen Fehler von etwa 20%. Die gezeigten
Simulationen beriicksichtigen nicht die Strahlkonvergenz.

Gitterplatzbesetzung fiir das Al ergab, dass sich 99.9 + 8.9% des Al auf dem substitutionellen
Ga-Platz befinden. Diese Bestimmung ergab einen x2-Wert von 10.05 bei 10 Freiheitsgraden.
Wihrend die Besetzung das erwartete Ergebnis lieferte, lisst der hohe x?-Wert vermuten, dass
die Korrektur der GaN bzw. AlGaN-Anteile im beleuchteten Bereich nicht ausgereicht hat, um
diesen systematischen Messfehler zu korrigieren. Bei den spéteren Mn-Bestimmungen ergeben
sich zwei- bis dreimal kleinere x2-Werte.

Insgesamt entsprechen die experimentellen Ergebnisse den theoretischen Uberlegungen, so dass
die vorgestellte Methode zuverldssig zur Gitterplatzbestimmung von Mn in GaN:Mn genutzt
werden kann. Dabei enthielt diese Messung noch weitere Fehlerquellen, die bei der Messung
im GaN:Mn entfallen.

7.7 Gitterplatz des Mn in GaN

Um zu untersuchen, zu welchem Anteil die Mn-Atome im Kationen-Untergitter des Wurtzitkri-
stalls eingebaut werden, wurden ALCHEMI-Untersuchungen an Probe J0141 vorgenommen.
Wie in Abschnitt 6.2 beschrieben, liegt das Mn in dieser Probe gelGst vor.

In der Probe kommt es zu einem séulenartigen Wachstum des GaN (s. Abb. 7.9). Jede dieser
Sadulen weist dabei eine leicht andere Orientierung auf. Da das Elektronenchanneling sehr
sensitiv auf Orientierungsunterschiede ist, wurde bei den Untersuchungen jeweils eine einzige
Saule beleuchtet und darauf geachtet, dass im beleuchteten Bereich keine Korngrenzen oder
Fadenversetzungen lagen. Hier bietet die Ortsauflosung der ALCHEMI-Technik einen grofien
Vorteil gegeniiber Methoden wie RBS oder EXAF'S, deren Signale aus grofsen Probenbereichen
kommen.

Die mittlere Mn-Konzentration dieser Proben betrug etwa 1.5 at%, allerdings schwankt die
Mn-Konzentration im Bereich unter 5 at% mit dem Ort innerhalb der Saulen. Der beleuchtete
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(a) Ga-Signal (b) Al-Signal
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Abbildung 7.8: (a) Gemessenes (Punkte) sowie simuliertes Ga-Profil (Kurve). Die Anpassung ergab ei-
ne Probendicke von 41 nm. (b) Gemessenes (Punkte) sowie simuliertes Al-Profil (Kurven). Die Anpassung
(schwarze Kurve) ergab, dass 99.9 & 8.5% des Al substitutionell gelost sind. Zusétzlich ist das simulierte Profil
fiir den rein interstitiellen Einbau (rote Kurve) gezeigt. (c) Gemessenes (Punkte) und angepasstes simuliertes
Al/Ga-Intensitétsverhéltnis.
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Bereich fiir die Messung eines Rontgenprofils ist in Abb. 7.9 markiert.

Abbildung 7.9: Ubersicht des beleuchteten Bereichs fiir die ALCHEMI-Untersuchung (Messung B).

Es wurden an zwei unterschiedlichen Orten der Probe ALCHEMI-Messungen an einer syste-
matischen Reihe von (0002)-Reflexen durchgefiihrt, die erhaltenen Rontgenprofile und ihre
Anpassung sind in Abb. 7.10 gezeigt. Die Ergebnisse der Anpassungen sind in der folgen-
den Tabelle zusammengefasst. Die Messungen zeigen, dass das Mn vorwiegend substitutionell
gelOst ist.

Messung Dicke Anteil subst. Mn  x?  Freiheitsgrade
A 80nm  95.5+6.8at%  5.39 13
B 48 nm  95.9+6.3at%  3.77 13

Eine weitere Messung wurde mit einer systematischen Reihe von (1120)-Reflexen durchgefiihrt.
Die untersuchten interstitiellen Platze (Tetraeder- und Oktaeder-Liicke) sowie die Platze des
Kationen-Untergitters sind in dieser Reihe nicht mittels ALCHEMI-Experimenten zu unter-
scheiden. Die Rontgenprofile dieser drei Plétze sind identisch. Daher wird hier ausschliefslich
das substitutionelle Profil durch Variation der Proportionalitdtskonstante an das Intensitéts-
verhéltnis angepasst. Diese Messung soll sicherstellen, dass keine anderen Gitterpldtze als die
beriicksichtigten fiir die Mn-Atome in Frage kommen. Das Ergebnis ist gemeinsam mit der
Anpassung in Abb. 7.11 gezeigt. Die Anpassung ergab einen y2-Wert von 2.86 (bei 13 Frei-
heitsgraden), was als hinreichende Bestétigung der Annahme, nur diese drei Gitterplitze zu
berticksichtigen, zu werten ist. Die Abweichungen der simulierten von den gemessenen Profi-
len in Abb. 7.11a und 7.11b sind wahrscheinlich darauf zuriickzufiihren, dass bei der Messung
nicht nur Reflexe der systematische Reihe, sondern auch die Reflexe in benachbarten Reihen
leicht angeregt wurden. Die leichten Variationen in dem simulierten Mn/Ga-Verhéltnis rithren
von Delokalisierungseffekten her.

Das Ergebnis, dass das Mn vorwiegend substitutionell in GaN eingebaut wird, steht im Fin-
klang zu Messungen anderer Gruppen, die den Gitterplatz des eingebauten Mn beobachtet
haben. Messungen, die mittels EXAFS durchgefiihrt wurden, zeigen eine groRe Ubereinstim-
mung zwischen den gemessenen Signalen und den fiir den substitutionellen Einbau erwarteten
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Abbildung 7.10: ALCHEMI-Messung an einer systematischen Reihe von (0002) Reflexen, s. Text fiir die
zugehorigen Parameter: (a) Gemessene Ga-Profile und ihre Anpassung. (b) Mn Profil, die Anpassung sowie die
simulierten Profile fiir substitutionelles und interstitielles Mn. (c) Mn/Ga Verhéltnisse der Rontgenintensitéten
und Anpassung.
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Abbildung 7.11: ALCHEMI-Messung an einer systematischen Reihe von (1120)-Reflexen. (a) Gemessenenes
und angepasstes simuliertes Ga-Profil fiir eine Dicke von 9 nm. (b) Gemessenes und angepasstes Mn-Profil. (c)
Mn/Ga Verhiltnis der Rontgensignale und Anpassung.
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7.7 Gitterplatz des Mn in GaN

Signale |53, 54, 55]. Allerdings werden diese Messungen von keinem der Autoren auf die Gro-
Be des substitutionell eingebauten Anteils untersucht und auch nicht mit dem zu erwartenen
Signal fiir interstitiell eingebautes Mn verglichen. Einzig Soo et al. tragen diesem Umstand
Rechung und interpretieren ihre Auswertung so, dass das Mn ,gréftenteils* substitutionell
eingebaut wird. Die einzigen quantitativen Messungen haben Kuroda et al. [56] mittels win-
kelaufgelostem RBS durchgefiihrt. Sie kamen zu dem Ergebnis, dass das Mn zu 87% - 94% auf
dem Ga-Platz zu finden ist, was im Bereich des Fehlers der hier gezeigten Messungen liegt.
Einen Fehler fiir den von ihnen gefundenen Anteil geben Kuroda et al. nicht an.

Der hier beobachtete substitutionelle Mn-Einbau ist konsistent mit optischen Messungen an
der untersuchten Probe. Es wurde eine Photoluminszenz-Linie bei 1.4 eV gefunden, die einem
intra-atomaren Ubergang zwischen den kristallfeldaufgespaltenen 3d-Niveaus der Mn-Atome
zugeordnet werden konnte [141]. Dieser Ubergang ist nur bei substitionell eingebautem Mn zu
finden, da er fiir interstitielle Mn-Atome dipol-verboten ist [50].
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8 Zusammenfassende Diskussion und
Ausblick

In dieser Arbeit wurden verschiedene Methoden der Transmissionselektronenmikroskopie vor-
gestellt und entwickelt, um diinne Schichten, wie hier GaN:Mn, in Hinblick auf auftretende
ausgedehnte Defekte, ihre Mikrostruktur sowie die Verteilung und Gitterplatzbesetzung von
Dotieratomen zu untersuchen.

Fiir die Untersuchung ausgedehnter Defekte ist eine Aufldsung im atomaren Bereich nétig.
Konventionelle HRTEM-Mikroskope sind durch die Linsenfehler in ihrer Punktauflésung be-
schrankt, obwohl diese Mikroskope auch Bildinformationen unterhalb dieser Auflésung abbil-
den koénnen. Diese Bildinformationen sind allerdings durch die optische Delokalisierung, die
aufgrund von Linsenfehlern und der Betragsbildung im Abbildungsprozess auftreten, nicht
direkt interpretierbar. Um diese Informationen zu nutzen, miissen die Aufnahmen mit Bild-
simulationen, die auf der Basis von Strukturmodellen angefertigt werden kénnen, verglichen
werden.

Mit der Objektwellenrekonstruktion, wie sie in Kapitel 4 vorgestellt wurde, wird es moglich,
die den HRTEM-Abbildungen zugrundeliegende Objektwelle zu erlangen. Diese Objektwelle
ist frei von optischer Delokalisierung und im Gegensatz zur reellen Abbildung eine komplexe
Groke, die sowohl in der Amplitude als auch in der Phase Informationen iiber das Objekt
enthalt. In dieser Arbeit konnten so mit einem Mikroskop, das eine Punktauflésung von 1.9 A
besitzt, Objektwellen rekonstruiert werden, in denen z.B. Si-Dumbbells (Abstand 1.36 A;
Abb. 4.9) oder sogar die Polaritiit von GaN-Dumbbells (Abstand der Atome 1.1 A; Abb. 5.17)
erkennbar waren. Die rekonstruierten Objektwellen sind nur noch durch die Stabilitdat des
verwendeten Mikroskops in der Auflésung begrenzt. Auch wurde es moglich, leichte Atome
wie N trotz der Ndhe von stérker streuenden Atomen wie Ga abzubilden.

Um eine Objektwellenrekonstruktion durchzufithren, sind verschiedene Verfahren nétig, die
im Laufe dieser Arbeit entwickelt wurden. So mussten zunéichst experimentelle Bedingungen
gefunden werden, die es ermdglichen, eine Defokusserie aufzunehmen, aus der mittels Defo-
kusserienrekonstruktion die Bildwelle rekonstruiert werden kann. Die Anwendung des Rekon-
struktionsverfahrens auf Materialien wie GaN, deren Gitter keine Inversionszentren besitzen,
bendtigte eine besondere Methode zur Ausrichtung einzelner Abbildungen einer Serie, wie sie
ebenfalls in dieser Arbeit entwickelt wurde.

Um die Linsenfehler, wie sie noch in der Bildwelle vorhanden sind, numerisch zu korrigieren,
miissen die Grofen dieser Linsenfehler mit einer hinreichend hohen Genauigkeit gemessen wer-
den. Dabei sind Aberrationen wie der zweizdhlige Astigmatismus oder die axiale Koma, sehr
sensitiv auf die konkreten Bedingungen der Abbildungen und dndern sich fortwihrend, so dass
sie fiir jede Defokusserie einzeln bestimmt werden miissen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde
ein Verfahren entwickelt, mit dem es moglich ist, diese Aberrationen mit der nétigen Genauig-
keit zu ermitteln. Dies beseitigt eine mogliche Fehlerquelle in der Objektwellenrekonstruktion,
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8 Zusammenfassende Diskussion und Ausblick

denn es ist ansonsten iiblich, die Linsenfehler nur grob zu messen, und die Feinkorrektur durch
Vergleich der Objektwellen mit Simulationen durchzufithren [60, 142]. Dabei ist allerdings noch
nicht untersucht, inwieweit dieser Vergleich iiberhaupt giiltig ist. So kdnnte beispielsweise eine
Probenverkippung einen dhnlichen Einfluss wie die axiale Koma auf die Objektwelle haben,
wie es z.B. von HRTEM-Abbildungen bekannt ist [104].

Die Korrektur der optischen Delokalisierung erlaubt auch, die Geometrische Phasen-Analyse
(GPA) ohne Riicksicht auf die Abbildungsbedingungen einzusetzen. In dieser Arbeit wurde
erstmals die GPA auf die komplexe Objektwelle angewendet. So konnten, wie in Kapitel 5
gezeigt wird, die Verschiebungs- und Verzerrungsfelder von verschiedenen ausgedehnten De-
fekten gemessen werden. In konventionellen Abbildungen ist die Messung dieser Felder ein
hochst anspruchvolles Problem [12], wahrend diese Felder durch die Anwendung der GPA auf
Objektwellen in einer einfachen Weise ermittelt werden koénnen.

Die direkte Interpretierbarkeit der Objektwellen ermoglicht es, ausgedehnte Defekte auf eine
neue Art und Weise zu untersuchen. So wurde in dieser Arbeit gezeigt, dass es direkt moglich
ist, die Positionen von Partialversetzungen anzugeben, was beispielsweise ermdglicht, Stapel-
fehlerenergien zu messen. Auch kénnen verschiedene Typen von basalen Stapelfehlern direkt
voneinander unterschieden werden, wie in Abschnitt 5.3 gezeigt wurde. Weiterhin konnten
die Reaktionen von Partialversetzungen mit Stapelfehlern, sei es die Aufspaltung von perfek-
ten Versetzungen (Abschnitt 5.4 und 5.7) oder die Partialversetzungen zwischen verschiede-
nen Stapelfehlern (Abschnitt 5.8) direkt beobachtet werden. Auch konnten in dieser Arbeit
zum ersten Mal die Kernstrukturen dieser Partialversetzungen abgebildet werden. Die direkte
Interpretierbarkeit der Objektwelle ermdglicht es sogar, die Unterschiede von verschiedenen
Atompositionen im Kern gegeniiber den von theoretischer Seite vorgeschlagenen Strukturen
aufzuzeigen.

Ferner ergeben sich durch die Kombination von GPA mit der Objektwellenrekonstruktion auch
neue Methoden, selbst schrig in der Probe liegende Defekte zu untersuchen, was erstmals in
dieser Arbeit demonstriert wurde. So kann (s. Abschnitt 5.6) das Verschiebungsprofil der GPA
genutzt werden, um auch die Typen von prismatischen Stapelfehlern in GaN zu unterscheiden.

Durch die Analyse der Objektwellen anstatt der Intensitétsabbildungen ergeben sich eine Viel-
zahl weiterer Moglichkeiten der quantitativen Elektronenmikroskopie: Die Phase einer einzel-
nen projizierten Atomséule in Gitterabbildungen ist sensitiv sowohl auf die Zusammensetzung
als auch auf die Probendicke am Ort dieser Sdule [143]. Dies konnte genutzt werden, um mit
den Methoden der diskreten Tomographie dreidimensional atomare Strukturen zu analysisie-
ren. Andere Moglichkeiten sind beispielsweise eine numerische Nanobereichsbeugung, bei der
die Fouriertransformation eines Ausschnittes der Abbildung analysiert wird [60]. Diese Tech-
nik konnte bereits genutzt werden, um die radiale Paar-Verteilungsfunktion einer amorphen
Korngrenze zu analysieren [144].

Um das Wachstum Mn-dotierter GaN-Schichten zu optimieren, ist neben der Analyse der
Kristalldefekte auch das Einbauverhalten des Mn zu analysieren. So wurden in Abschnitt
6.1 die Methoden der abbildenden und analytischen Elektronenmikroskopie genutzt, um die
Phase der auftretenden Ausscheidungen in Mn dotiertem GaN als GaMnsN zu identifiziert.
Zur Identifizierung dieser Ausscheidung reichen strukturelle Untersuchungen alleine nicht aus,
daher miissen weitere Methoden zur Identifizierung eingesetzt werden. In der Literatur wurde
diese Phase bisher nur indirekt, durch Korrelation der Ergebnisse von Rontgendiffraktometrie
mit magnetischen [35] oder EXAFS-Messungen [47] bestimmt. In dieser Arbeit konnte erstmals
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durch die hohe Ortsauflésung, mit der chemische Analysen im TEM mdglich sind, direkt
die Phase aus der Struktur und der Zusammensetzung von ein- und derselben Ausscheidung
bestimmt werden. Auch wurde festgestellt, dass bei Auscheidungsbildung der Mn-Gehalt in
der GaN-Matrix unter Wachstumsbedingungen nahe am St&chiometrischen Punkt unterhalb
der EDX-Nachweisgrenze (=~ 1 at%) lag.

Fiir den Fall, das das Mn gel6st in den Proben vorliegt, wurde in dieser Arbeit erstmals die
Homogenitit der Mn-Verteilung untersucht. Dabei wurde eine inhomogene Verteilung des Mn
beobachtet. Das Mn sammelte sich bevorzugt in der Mitte der inselartigen Strukturen in der
Probe, die bei einem Mn-Angebot von 15 at% gewachsen wurden (s. Abb. 6.18). Noch deutli-
cher wurde dies in einer Probe, bei der nur 4 at% Mn angeboten wurden und die GaN-Schicht
sdulenartig wuchs. Hier fand sich das Mn in Bereichen, die am weitesten von den Oberfla-
chen der Sdulen entfernt waren (s. Abb. 6.13). Dabei konnten in den Mn-reichen Bereichen
Konzentrationen von bis zu iiber 7 at% nachgewiesen werden, wihrend die Konzentrationen
der Mn-armen Bereiche teilweise unterhalb der Nachweisgrenze lagen. Durch die M6glichkeit
mittels der ,Focused Ion Beam“-Technik auch Proben in schwierigen Geometrien, wie hier ei-
ne Aufsichtprobe von einer 400 nm diinnen Schicht, herzustellen, konnte diese Mn-Verteilung
innerhalb der Siulen noch deutlicher beobachtet werden.

Um zu untersuchen, zu welchen Anteilen das geloste Mn auf substitutionellen Gitterplat-
zen eingebaut wird, wurde eine erweiterte ALCHEMI-Technik entwickelt (Kapitel 7). Diese
Anteile werden durch den Vergleich von gemessenen winkelaufgelésten EDX-Profilen mit an-
gepassten Simulationen bestimmen. Dabei wurde gefunden, dass sich das Mn zu 96 + 6%
auf dem Kationen-Gitterplatz befindet. Im Gegensatz zu anderen Untersuchungen des Mn-
Gitterplatzes, wie sie in der Literatur zu finden sind, ist es mit dieser Methode moglich, die
Mikrostruktur der Probe zu beriicksichtigten, da diese Untersuchung mit hoher Ortsauflo-
sung durchgefiihrt werden kann. Weil die ausgenutzten Channeling-Effekte sehr sensitiv auf
den Einstrahlwinkel sind, wére eine derartige winkelabhéngige Messung mit anderen Metho-
den in den sdulenartigen Proben aufgrund der leichten Verdrehung der S&ulen gegeneinander
unmoéglich.

Die gemessene inhomogene Mn-Verteilung kénnte einen Hinweis auf die Ursachen der Dis-
krepanz zwischen den theoretischen Modellen und experimentellen Beobachtungen bzgl. des
Ferromagnetismus von GaN:Mn geben. Wie neuere theoretische Arbeiten vorschlagen, kénnte
sich das Mn durch eine spinodale Entmischung in bestimmten Bereichen anreichern, in denen
sich dann Mn-Cluster oder Nanokristalle in Form von wurzitischen MnN bilden. Diese Cluster
bzw. Kristalle konnten dann die Quellen des experimentell beobachteten Ferromagnetismus
sein. Diese Entmischung kénnte sowohl aufgrund von Coulumb-Kriften, wie Dietl in einem
aktuellen Artikel [145] vorschldgt, oder aufgrund von Austauschwechselwirkung zwischen den
Mn-Ionen auftreten [40, 146].

Die Anreicherung, wie sie hier beobachtet wird, ldsst noch einen anderen Grund fiir eine sol-
che Entmischung moglich erscheinen: im System GaN ist bekannt, dass Spannungsfelder den
Einbau von Dotieratomen beeinflussen kénnen [147|. Da Spannungsfelder an Oberflachen ver-
schwinden, ist anzunehmen, dass sie am grofsten in Bereichen sind, die weit von der Oberflache
der Inseln bzw. Sdulen entfernt sind. Gerade in diesen Bereichen wird eine Mn-Anreicherung
gefunden.

Es zeigt sich, dass das System GaN:Mn sehr komplex ist, da neben den angesprochenen Ver-
zerrungsfeldern sich auch weitere Einfliisse z.B. die Lage des Ferminiveaus [148] auf den
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8 Zusammenfassende Diskussion und Ausblick

Mn-Einbau auswirken. Dies eroffnet allerdings auch neue Moglichkeiten fiir den Optimie-
rungsprozess. So konnte es moglich werden, mit Hilfe dieser Wechselwirkungen lokal Mn-
Anreicherungen im Bereich des fiir den Ferromagnetismus nétigen Perkolationslimits zu errei-
chen. Es bleibt noch die Frage offen, ob das Mn sich in Clustern oder wurzitischen Nanoaus-
scheidungen ansammelt. Methoden, wie z.B. ELNES, die sensitiv auf die chemische Umgebung
der Mn-Atome sind, konnten evtl. MnN-Cluster nachweisen. Wurzitische MnN-Phasen kénnten
unter Umsténden auch mittels Objektwellenrekonstruktion durch die Sensitivitdt der Phase
der Objektwelle auf chemische Unterschiede direkt nachgewiesen werden.

Wie diese Arbeit zeigt, erlaubt die moderne Transmissionselektronenmikroskopie eine sehr
weitreichende Charakterisierung der GaN-Schichten. So ergeben sich durch die Objektwel-
lenrekonstruktion neue Moglichkeiten zur Analyse ausgedehnter Defekte, da z.B. die Kern-
strukturen von Versetzungen direkt beobachtet werden kénnen. Auch die Verzerrungsfelder
der Defekte lassen sich auf einfache Weise messen. Mit der ALCHEMI-Technik wird es mog-
lich, die Gitterpldtze von Dotieratomen zu untersuchen. Eine inhomogene Mn-Verteilung, wie
sie in dieser Arbeit beobachtet wurde, ist ein weiterer Effekt im System GaN:Mn, der bei
weiteren Untersuchungen von GaN:Mn-Schichten sicherlich beriicksichtigt werden muss. Eine
ausfiihrliche strukturelle Charakterisierung der Proben wie sie mit den hier vorgestellten Me-
thoden mdglich ist, ist sicherlich ein nétiger Schritt, um die Frage nach den Mechanismen des
Ferromagnetismus in Mn-dotierten GaN zu beantworten.
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A Kalibrierung der Strahlverkippung

In dieser Arbeit wird an verschiedenen Stellen die Moglichkeit genutzt, den Elektronenstrahl
des Mikroskops zu verkippen: zum einen bei der Bestimmung der Aberrationskonstanten (s.
Abschnitt 4.3), zum anderen bei den ALCHEMI-Experimenten (s. Kapitel 7). In beiden Fillen
ist die Kenntnis der genauen Kippwinkel wichtig. Fiir die Messung der Aberrationskonstanten
ist es zuséatzlich notwendig, diese im Koordinatensystem der CCD-Kamera anzugeben, d.h. im
Koordinatensystem der benutzten HRTEM-Abbildungen (hier 560000-fache Vergréferung).

Anhand des in Abb. A.1 skizzierten Strahlengangs wird das Vorgehen erldutert. Der Elektro-
nenstrahl wird von den Ablenkspulen in einem Winkel (u,v) zur optischen Achse abgelenkt.
Am Mikroskop selbst werden diese Winkel auf einer Skala angegeben!, die in diesem Ab-
schnitt kalibriert werden soll. Der Elektronenstrahl trifft auf das Objekt, von dem neben dem
unabgelenkten Strahl auch um den Bragg-Winkel Ag abgelenkte Strahlen ausgehen.

Im Beugungsbild entsprechen diese Winkel (u,v) und Ag den Strecken a bzw. Aa. Da die Ab-
bildung selbst (s. Abschnitt 3.1.2.1) ein Interferenzmuster zwischen verschiedenen Strahlen ist,
lassen sich nur Winkel zwischen Strahlen messen. Diese Winkel At entsprechen dabei Strecken
im Diffraktogramm. Durch die Funktionsweise von Elektronenlinsen kommt es zusétzlich zu
einer Drehung um die optische Achse zwischen den drei benutzten Koordinatensystemen, in
der Abbildung, im Beugungsbild und in der Ebene der Ablenkspulen.

Bei kristallinen Objekten sind die Winkel Ag der Reflexe bekannt, so dass sie benutzt werden
kénnen um Aa und At zu kalibrieren. Aus ihnen ldsst sich dann eine Umrechnung von der
Skala (u,v) ins Koordinatensystem der Abbildung t angeben.

A.1 Strahlverkippung im Beugungsbild

Zur Kalibrierung im Beugungsbild wurde eine Probe verwendet, bei der sich viele kleine Gold-
kristalle auf einem Kohlenstofffilm befinden. Die Beugungsbilder wurden von einem grofen
Probenbereich unter gleichbleibenden Bedingungen aufgenommen. Durch die vielen Kristal-
le besteht das Beugungsbild aus einem konzentrischen Ringmuster. Aus dem Durchmesser
der Ringe, die den Braggreflexen der Gold-fcc Struktur zugeordnet werden kénnen, wurde
zunichst das Beugungsbild kalibriert.

Das Zentrum der Ringe entspricht dem unabgelenkten Strahl, es kann dadurch bestimmt
werden, dass die Gesamtvarianz der azimuthalen Mittelung minimiert wird: Fiir die azimuthale
Mittelung muss ein Mittelpunkt angegeben werden bzgl. dessen die Mittelung vorgenommen

! Am Mikroskop selbst werden die Winkel auf dieser Skala in Grad angegeben. Da Um keine Verwechslungsge-
fahr zwischen diesen nominellen Winkeln und den wahren Winkeln autkommen zu lassen, wird im Folgenden
von Skalenteilen gesprochen. Am Mikroskop werden u als Verkippung in X-Richtung und v als Verkippung
in Y-Richtung bezeichnet.
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A Kalibrierung der Strahlverkippung

Ablenkspulen

Objekt

Objektiv

Beugungsbild

Abbildung

At

t

optische Achse

Abbildung A.1: Strahlengang fiir die Kalibrierung der Strahlverkippung. Die Verkippung u bzw. die Bragg-
winkel g entsprechen Strecken a bzw Aa im Beugungsbild. In der Abbildung kénnen nur Winkel At (d.h.
Strecken im Diffraktogramm) zwischen den Strahlen gemessen werden.
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A.2 Umrechnung Beugungsbild-Diffraktogramm

wird. Entspricht dieser Mittelpunkt dem Zentrum eines rotationssymmetrischen Musters, wird
die Gesamtvarianz der Mittelung minimal.

Fiir verschiedene Kippwinkel gegen die optische Achse (0.5 Skt, 1.0 Skt und 1.5 Skt mit
je 45° azimuthaler Schrittweite) wurden Beugungsbilder aufgenommen. Aufierdem wihrend
der Messung mehrere Aufnahmen ohne Strahlverkippung gemacht. Eine Strahlverkippung
entspricht einer Verschiebung des Beugungsbildes. Fiir alle Beugungsbilder wurde daher das
Zentrum (p,,py) der Beugungskreise bestimmt.

Die Position des Zentrums in sémtlichen unverkippten Beugungsbildern sollte im Prinzip gleich
sein. Die Schwankung o, dieser Position soll daher als Abschatzung fiir den Fehler dienen,
der durch Ungenauigkeiten bei der Bestimmung des Zentrums, Hysteresen in den Ablenkspulen
und Drift der Strahlrichtung im restlichen Beleuchtungssystem wéhrend der Messung entsteht.

Zur Kalibrierung der Strahlverkippung wurde anschlieffend an die Koordinaten der Zentren
(pz,py) der Beugungsbilder mit einer x2-Minimierung die quadratische Form

— 2 2
Dz = A0z + OQuyzU + Gy;z¥ + Quuzl™ + Guyig ¥ + Quyp UV

bzw. fiir p, die analoge Form angepasst, wobei (u,v) die nominelle Strahlverkippung ist.
Eine Abweichung vom linearen Zusammenhang zwischen nomineller und wahrer Verkippung
wiirde zu nichtverschwindenen quadratischen Termen fithren. Die Terme (ao.z, ao;y) geben den
Durchstofpunkt der optischen Achse ((u,v) = 0) in der Beugungsebene an. Die Fehler der
Koeffizienten wurden durch eine Monte-Carlo-Simulation mit 2000 Punkten bestimmt, in der
jede Zentrumskoordinaten innerhalb einer Gaufiverteilung mit o,yja variiert wurde.

Die Anpassung ergab, das die Groe der quadratischen Terme weniger als 1% der linearen
Terme betrigt, so dass die Nichtlinearititen der Verkippung zu vernachlédssigen sind. Der
Winkel zwischen den beiden Strahlablenkungsrichtungen v und v betragt 90.22°. Insgesamt
lasst sich folgende Kalibrierung der Kippwinkel feststellen:

1Skt = 4.275nm ™! = 0.614°.

Die genaue Umrechnung der Strahlverkippungen (u,v) in Skalenteilen in das Koordinaten-
system der CCD-Abbildung (z,y) in Pixeln lautet bei einer nominellen Kameraldnge des
Mikroskops von 190 mm:

)=t Taas ) L

A.2 Umrechnung Beugungsbild-Diffraktogramm

Um die Umrechnung der Strahlverkippung (u,v) in das Koordinatensystem der Abbildung
zu bestimmen, wurden ein Beugungsbild sowie ein Diffraktogramm eines Si-Kristalls in [110]-
Projektion aufgenommen. In diesen Abbildungen wurden die Reflexe indiziert und ihre Koor-
dinaten mit einem Schwerpunktverfahren [113] bestimmt. Die Richtungen und Langen zweier
Basisvektoren des Beugungsmusters (hier [001] und [110]) wurden in jeder Abbildung mit-
tels einer y?-Anpassung aus der Lage der Reflexe bestimmt. Aus den Basisvektoren beider
Abbildungen ergibt sich die Umrechnung.
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A Kalibrierung der Strahlverkippung

Die Umrechnung der CCD-Koordinaten des Beugungsbildes (z,y) (in Pixel) bei 190 mm Ka-
meralénge in die CCD-Koordinaten eines Diffraktogramms (g, g,) (in Pixel) bei 560000-facher
Vergroferung und einem Ausschnitt von 1024x1024 Pixeln lautet:

¢z | _ [1.0430 —01141] [a
g, | ~ | 0.1116  1.0520 y |

Da Diffraktogramme als Betrag der Fouriertransformierten einer (reellen) Abbildung immer
inversionssymmetrisch sind, ist diese Koordinatentransformation nicht eindeutig. Die Transfor-
mation ist nur bis auf eine 180°-Drehung bzw. eine Inversion festgelegt. Im nichsten Abschnitt
wird beschrieben, wie diese Doppeldeutigkeit aufgehoben werden kann.

A.3 Aufhebung der Doppeldeutigkeit

In Abschnitt 3.4.2 wurde bereits darauf verwiesen, dass eine Strahlkippung zu einer Bildver-
schiebung fiihrt. Dieser Effekt soll nun dafiir genutzt werden, die Doppeldeutigkeit der im
letzten Abschnitt bestimmten Koordinatentransformation aufzuheben.

Fiir ein Zemlin-Tableau (s. Abschnitt 4.1) wurden die Verschiebungen (Ax, Ay) zwischen je-
weils zwei aufeinanderfolgenden Abbildungen (Unterschied von 45° Azimuthalwinkel) iiber
die Kreuzkorrelationsfunktion bestimmt. Auferdem wurde fiir das gesamte Tableau der axiale
Defokuswert bestimmt, der den wesentlichen Anteil der Verschiebungen fiir den benutzten
Kippwinkel ausmacht. Die erwarteten Verschiebungen fiir beide moglichen Koordinatentrans-
formationen, d.h. mit und ohne Inversion, wurden berechnet.

Die Verschiebungen sind in Abb. A.2 gezeigt. Wahrend sich der Drehsinn der Verschiebun-
gen aus dem Drehsinn bei der Aufnahme des Tableaus ergibt, beginnt die Rotation dieser
Verschiebung bei beiden Moglichkeiten bei einer anderen Position. Die gemessenen und die
ohne Inversion berechneten Verschiebungen beginnen auf der 10-Uhr Position, wihrend die
erwarteten Verschiebungen bei Inversion auf der 4-Uhr Position beginnen. Die Abweichungen
der gemessenen Positionen von den berechneten lassen sich durch die Probendrift wahrend
der Aufnahme des Tableaus erkldren. Wiederholungen dieser Auswertung mit verschiedenen
Tableaus ergaben das gleiche Resultat.

Somit kann eine zusétzliche Inversion ausgeschlossen werden.

A.4 Kalibrierung

Zusammengefasst lautet die Kalibrierung der Strahlverkippung (u, v) in Skalenteilen im Koor-
dinatensystem der CCD-Kamera (g, qy) in 1/nm bei 560000-facher Vergroferung und einem
Sampling von 0.02658 nm/Pixel:

¢ | _ [ 0766 42747 [ u
g | T | 4288 0.742 v |
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A.4 Kalibrierung
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Abbildung A.2: Gemessene und berechnete Verschiebungen zwischen den Abbildungen eines Tableaus. Die
gemessenen und ohne Inversion berechneten Verschiebungen beginnen ihre Rotation in einer 10-Uhr Position,

mit Inversion wiirde die Rotation auf der 4-Uhr Position beginnen.
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A Kalibrierung der Strahlverkippung
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B Anisotrope Elastizitatstheorie von
Versetzungen

Dieser Abschnitt folgt im Wesentlichen den Ausfiihrungen von Steeds [149] fiir die anisotrope
Elastizitatstheorie von Versetzungen. Dabei wird auch die dortige Nomenklatur verwendet.

Die gestrichenen Tensorkomponenten und Richtungen beziehen sich auf das Standardkoor-
dinatensystem des hexagonalen Kristalls, d.h. z% liegt parallel zur c-Achse und die 2} und
a:/Q—Richtungen in der Basalebene. Da die Basalebene elastisch isotrop ist, ist die genaue Lage
der beiden Achsen beliebig. Ungestrichene Grofien beziehen sich auf das Koordinatensystem
der Versetzung.

Der Elastizitatstensor fiir Wurtzit lautet

Ay g i3 0 0 0 ]
Ay ¢y 3 0 0 0
Jo dig i3 chs 0 0 0
=0 0 0 dy 0 0 |
0 0 0 0 &y 0
L0 0 0 0 0 |

Aus der Isotropie der Basalebene folgt cfq = %(c’11 — ¢)5). Damit gibt es nur fiinf unabhéngige
Elastizitatskonstanten.

In der Literatur sind folgende Werte fiir diese Konstanten zu finden:

Autor ci; [GPa] dhs [GPa] (), [GPa] ¢, [GPa] )5 [GPal
Savastenko et al.[117] 296 +18 267+17 24+2 130£10 158+5
Schwarz et al.[121] 377 209 81.4 160 114
Yamaguchi et al.[119] 365+0.2 381+0.1 109+0.3 135+04 114+1.6
Takagi et al.[120] 374 379 101 106 70
Polian et al.[122] 39015 398+£20 105+10 145£20 106420
Wright[118] (theor.) 367 405 95 135 103

Die Werte von Savastenko et al. wurden aus der temperaturabhéngigen Verbreiterung von
Peaks in in Rontgenbeugungsexperimenten', die Werte von Yamaguchi et al., Takagi et al.
sowie Polian et al. aus Brillouin Streuung und die Werte von Schwarz et al. aus resonanter
Uberschallspektroskopie bestimmt. Die Werte von Wright hingegen sind mittels DFT /LDA-
Methoden berechnet worden.

!Siehe Diskussion in Abschnitt 5.4 bzw. in [118].
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B Anisotrope Elastizitdtstheorie von Versetzungen

Der zum Elastizitatstensor inverse Tensor, der Compliance-Tensor, lautet:

[ s s12 s13 0 00
sig s11 s;3 0 00
s = {c;j}—l _ Si3 S13 Sig 9 0 0 :
0O 0 0 sy 0 0
0 0 0 0 sy O
0o 0 0 0

wobel sgg = 2(sh; — s)o) ist.

Die in dieser Arbeit untersuchten Versetzungen haben ihre Versetzungslinie entlang <1§10> und
<1TOO>—Richtungen, d.h. sie liegen beide in der Basalebene. Alle Richtungen in der Basalebene
sind bzgl. ihrer elastischen Eigenschaften (allerdings nicht bzgl. ihrer atomaren Anordnung)
zweizahlige Symmetrieachsen, und in beiden Fillen liegt die c-Achse (6-fache Symmetrieachse)
senkrecht zur Versetzungsrichtung. Damit lassen sich die elastischen Eigenschaften dieser Ver-
setzungen mit den von Steeds fiir diesen Fall angegebenen analytischen Lésungen beschreiben.

Im Koordinatensystem der Versetzung liegt die c-Richtung entlang xo. Somit entspricht die
xr1x3-Ebene der Basalebene des Wurtzits. Die Versetzungslinie liegt parallel zur x3-Achse und
die Versetzung befindet sich im Ursprung der zjze-Ebene. Die Formeln sind aufgrund der
elastischen Isotropie der Basalebene fiir alle Versetzungslinien in der Basalebene identisch. In
diesem Koordinatensystem lautet der Compliance-Tensor

shy sy sy 00 0
8§3 5%3 533 0 0 O
o — | 12 S13 su 0 0 O
i 0 0 0 s, 0 0
0 0 0 0 sy O

0 0 0 0 0 s

Fiir die Berechnung der Stufenkomponente wird der reduzierte Compliance-Tensor, der sich
aus Annahme €33 = 0 ergibt, benutzt:

S’Lj = Sij — 537,'33]’ .
533
Damit lassen sich die Hilfsgrofen
A = _ 2512 + See
2511
A= @
S11

definieren.

B.1 Verschiebungsfeld

Die Verschiebungsfelder der Stufenkomponente (Komponente des Burgersvektors in der x;xs-
Ebene) und der Schraubenkomponente (Komponente des Burgersvektors entlang z3) lassen
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B.2 Stapelfehlerenergie

sich unabhingig voneinander berechnen. Dabei werden die Verschiebungsfelder in Zylinderko-

ordinaten mit

. T2
r? = 22 + 22 sowie § = arctan —=
I

angegeben.

Das Verschiebungsfeld der Schraubenkomponenten b3 wird durch

us = 5—; arctan [\ / %;: tan 9]

V2(A2 — A) tan@

beschrieben. Mit

A = arctan 1 - tan0
—2(A + N2
B = M arctan ( A )Qtane
A2 _ )4 1+ A2tan?6
2
C = M]n r2\/cos4(9 + Msintg — 1Asin2 20
22 — A 2

20 o 2 __ \4 s 02
()\2 — S12/S11) . cos“ 0 (A VA A )sm 0
2¢/=2(A+ X)) cos26 — (A + VA2 — )\4> sin? 6

ist die Losung fiir die Stufenkomponente (b1, b2) parallel zu z1 (b2 = 0), d.h. der Burgersvektor
liegt in der Basalebene),

b1
= —[A—-B
uy 47r[ ]
- by
Ug = ar .

Und die Losung fiir den Fall, dass die Stufenkomponente (b1, b2) parallel zu x5 ist (by = 0) ,
d.h. der Burgersvektor liegt in der prismatischen Ebene, lautet

bo

= — D
Ul . [C + ]
bo
= 2 [A+ Bj.
U2 47 [ + ]

B.2 Stapelfehlerenergie

Um die Energie der Stapelfehler in aufgespaltenen Versetzungen zu berechnen, werden zu-
néchst die Energiefaktoren K;; bendtigt. Aufgrund der Symmetrie (2-zdhlige Achse entlang
Versetzungslinie, 6-z&hlige Achse entlang x2) der beiden Fille, die in dieser Arbeit auftreten,
gilt fiir sie

Ky 0 0
K;j = 0 Ky O
0 0 Kjs
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B Anisotrope Elastizitdtstheorie von Versetzungen

mit
=g 2(1)\2—A)
o -
Ky = ——

V/S14555°

Die elastische Wechselwirkungsenergie (pro Versetzungslinge) fiir zwei gerade und parallele
Versetzungen mit den Burgersvektoren b(!) und 53 und dem Abstand d lautet (Abschnitt
3.1.4 in [149])

Eiy(d) = —Zmilnd—l—

— 27
Z7J
die ausgelassenen Terme in obiger Formel hingen nicht vom Abstand d ab.

Die Gesamtenergie der aufgespaltenen Versetzung ist die Summe der Selbstenergien der beiden
Partialversetzungen F; und Fy (beide unabhéngig von d), ihrer Wechselwirkungsenergie Eo
sowie der Stapelfehlerenergie vd:

E=F + FE>,+ E12(d) + ~d.

Im Gleichgewicht ist die Gesamtenergie minimal, so dass aus %—g = 0 die Stapelfehlerenergie
folgt:

(s
v = %dZKz b (B.1)
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C Phase an der Ausscheidungsoberflache

An der Oberfliche der GaMnsN-Ausscheidungen wurde ein 10-20 nm diinner Film einer wei-
teren polykristallinen Phase gefunden (s. Abb. C.1), die nicht identifiziert werden konnte.

In Abb. C.2 ist der Betrag der Fouriertransformation einer Objektwellenrekonstruktion ei-
nes groferen Kristallits (Probe J0121) zu sehen. Er kann mit einem Beugungsbild verglichen
werden, da auch die Intensitdten der Reflexe interpretiert werden kénnen, was bei normalen
Diffraktogramme aufgrund der nichtlinearen Bildentstehung nicht mdglich ist. Dieses ,Beu-
gungsbild“ ldsst sich kubisch indizieren (Zonenachse [110]), die Winkel zwischen den {111}-
Reflexen entsprechen wie im kubischen Fall 109°. Die in der fce-Struktur verbotenen Reflexe,
wie {100} oder {110}, sind auch hier nicht auffindbar. Auffillig sind die schwachen {200}-
und starken {440}-Reflexe. Die kubische Gitterkonstante dieser Phase ist 0.84 £ 0.05 nm.

Eine EDX-Analyse dieser Phase war aufgrund ihres Auftretens am Probenrand nicht mdoglich,
da das Signal der Klebeschicht nicht vom Signal der unbekannten Phase zu trennen war.

137



C Phase an der Ausscheidungsoberfliche

unbekannte
Phase

GaMngN

2 nm

2nm

Abbildung C.1: (a) HRTEM-Abbildung der unbekannten Phase in Probe J0087. Der Kristallit in der Mitte
der Abbildung zeigt ein fcc-[110]-Zonenachsenmuster. (b) Phasenrekonstruktion von Probe J0121. Hier lassen
sich verschiedene Kristallite der unbekannten Phase finden. Der grofie Kristallit oben rechts zeigt ein dhnliches
Muster zu dem Kristallit in (a).
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Abbildung C.2: Betrag der Fouriertransformation einer Defokusserienrekonstruktion der unbekannten Pha-
se (logarithmisch skaliert).
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C Phase an der Ausscheidungsoberfliche
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D Probenpraparation

D.1 Querschnittsproben

Die Querschnittsproben wurden bis auf das Ionenétzen nach dem bei Seibt [150] beschriebenen
Verfahren hergestellt.

Die Ionendiinnung wurde unter einseitigem Beschuss mit einer Azimuthalwinkeloszillation
mit einer Amplitude von 20° in einer BAL-TEC RES 0201 Ionenétzanlage vorgenommen. Der
Beschuss wurde senkrecht zur Klebenaht vorgenommen.

Bei einem Einstrahlwinkel von 17° wurde zunéchst mit 4.5 keV-Ar-Ionen die Probe bei einem
etwa 20-miniitigen Wechsel der Beschussseite gediinnt. Sobald eine Eindellung des Substrats
erkennbar war, wurde die Beschleunigungsspannung auf 3 keV heruntergesetzt und der Be-
schuss mit einem Einstrahlwinkel von 10-12° fortgesetzt, bis das Loch die GaN-Schichten der
Querschnittsprobe erreicht hatte. Kurz vor Beendigung des Ionenédtzens wurde die Frequenz
der Seitenwechsel auf 5-10 Minuten verringert.

D.2 Aufsichtproben

Die Aufsichtsproben wurden zunéchst wie die Querschnittsproben geklebt und gesdgt. Das
Schleifen und Polieren wurde danach nur einseitig vorgenommen. Aus diesen Querschnitts-
proben wurde in einer Nova 600 Nanolab-Anlage mittels Focused-Ion-Beam (FIB) eine TEM-
Querschnittspraparation durchgefiihrt [151]. Dabei lag dieser ,Querschnitt der Querschnitts-
probe in der Ebene der GaN-Schicht (s. Abb. 5.3).

Der Omniprobe-Probentrager, an dem die TEM-Probe befestigt ist, wurde zunéchst auf einen
Kupferprobentréiger geklebt (s. Abb. D.1). Dieser Probentriger wurde in eine Gatan-Duomill-
Ionenétze eingebaut und unter einem Winkel von 12° mit 2.5 keV- bis 3 keV-Ar-lTonen fiir
1-2 Minuten von jeder Seite beschossen. Dieser Ionendtzvorgang wurde unter stindigem Kon-
trollieren der Probe im TEM wiederholt, bis die GaN:Mn-Schicht die notwendige Elektronen-
transparenz erreicht hatte.
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D Probenpréiparation

lonendiinnung von dieser Seite

TEM-Probe

Cu-
Probentrager

Omniprobe-
Probentrager

Abbildung D.1: Geometrie beim Ionenétzen der Aufsichtsprobe (nicht mafstabsgerecht).
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E Parameter des Mikroskops

Samtliche TEM-Untersuchungen dieser Arbeit wurden an einem Philips CM200-UT FEG Mi-
kroskop durchgefiihrt. Es ist mit einer Feldemissionskathode ausgeriistet und seine Beschleu-
nigungsspannung betragt 200 kV. Die EDX-Untersuchungen wurden mit einem Si:Li Detektor
und dem Link-ISIS System der Firma Oxford durchgefiihrt. Die verwendeten CCD-Kamera
handelt stammt von der Firma Gatan (Modell: 694).

Die weiteren mikroskopspezifischen Parameter lauten:

Parameter

Wellenlange A 2.508 pm
Sphérische Aberration Cj 0.49 mm
Defokusstreuung A 4.0 nm

Semikonvergenzwinkel der Beleuchtung o 0.2 mrad
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