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Kapitel

FEinleitung

Seit der Entdeckung des Tunnelmagnetowiderstandeffektes (TMR) durch Jul-
liére im Jahr 1975 [I] haben Tunnelwiderstandselemente (MTJ) eine immense
Entwicklung durchgemacht. Julliére konnte experimentell zeigen, dass sich der
Widerstand zwischen zwei ferromagnetischen Schichten in Abhéngigkeit von
deren Magnetisierungsrichtung dndert, wenn diese durch eine diinne isolierende
Barriere getrennt werden. Dieser Effekt trat zuerst nur bei tiefen Temperaturen
von unter 4,2 K auf und zeigte eine Anderung des Tunnelwiderstandes um nur
14 %. Getrieben durch mégliche Einsatzgebiete als Sensorelemente in Lesekop-
fen von Festplatten [2] oder in magnetischen Speicherelementen (MRAM) [3]
wurden diese Tunnelelemente immer weiter optimiert, sodass heutige Systeme
bei Raumtemperatur Tunnelmagnetowiderstandswerte (TMR-Werte) von iiber
600 % [4] aufweisen konnen. Diese TMR-Steigerung geht im Wesentlichen auf
Verénderungen bei den eingesetzten Tunnelbarrieren-Materialien zuriick. So
nutzte Julliere Ge-O-Barrieren, wohingegen fiir die ersten Raumtemperatur-
TMR-Elemente eine amorphe Al,Ojz-Barriere verwendet wurde [5, [6].

Spéitere Systeme benutzten Tunnelbarrieren aus kristallinem MgO, da die-
se laut Berechnungen von Butler et al. [7] sowie von Mathon und Umerski
[8] deutlich hohere TMR-Werte zeigen sollten. Die Umsetzung in Systemen
mit einer Fe/MgO/CoFe-Schichtreihenfolgd'| von Bowen et al. [9] zeigte hin-
gegen geringere TMR-Werte als bei Systemen mit amorphen Al,O3z-Barrieren.
Die Ursache hierfiir ist eine schlechte Kopplung der Blochzustinde der Elek-
trode an die der Barriere, welche erst durch eine Auslagerung der Elemente
bei hohen Temperaturen erreicht wird. Obwohl inzwischen hohe TMR-Werte
in Systemen mit einer MgO-Tunnelbarriere und Elektroden auf Basis einer

!Die Schichtreihenfolge Fe/MgO/CoFe gibt an, dass die Elektroden aus Fe und CoFe und
die Tunnelbarriere aus MgO besteht.
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kristallinen Eisen-Kobalt-Legierung erreicht wurden, sind diese Systeme auf-
grund ihrer schlechten Integrationsmaoglichkeiten in bestehende Prozesse in der
Halbleiterindustrie von geringer Bedeutung. Dies dnderte sich mit der erfolg-
reichen Nutzung von amorphen Elektroden, da diese wesentlich einfacher auf
andere kristalline Schichten aufgewachsen werden kénnen. Djayaprawira et al.
[10] konnten in a-CoFeB/c-MgO/a-CoFeB-Systemen erstmals einen TMR von
230 % bei Raumtemperatur nachweisen?] Das Bor in den Elektroden bewirkt
beim Aufbringen ein amorphes Wachstum der Elektroden. Durch einen Aus-
lagerungsschritt bei hohen Temperaturen nach der Herstellung der Elemente
diffundiert das Bor heraus. Hierdurch wird es den vormals amorphen Elek-
troden moglich zu kristallisieren und die kristalline MgO-Tunnelbarriere dabei
als Kristallisationsgrundlage zu nutzen, sodass es zu einer guten Kopplung der
Blochzusténde der Elektroden an die Barrierenzustinde kommt. Somit kommt
der amorph/kristallinen Grenzfliche eine entscheidende Bedeutung zu.

Berechnungen von Heiliger et al. [TT] konnten 2007 sogar zeigen, dass bereits
wenige Monolagen kristallinen Eisens an der Grenzfliche zum MgO ausreichen
sollten, um mit vollstandig kristallinen Elektroden vergleichbare TMR-Werte
zu erzielen.

Djayaprawira et al. [10], konnten trotz Auslagerung der Elemente in hoch-
auflosenden Transmissionselektronenmikroskopischen Abbildungen (HRTEM-
Abbildungen) nur vereinzelt kristalline Bereiche in den Elektroden nachweisen.
Eine vom kristallinen MgO ausgehende, in das amorphe Material hineinrei-
chende, induzierte kristalline Ordnung an der Grenzfliche wurde dabei nicht
untersucht.

Im Rahmen dieser Arbeit wird die Reichweite der durch das kristalline
MgO induzierten kristallinen Ordnung in amorphem CoFeB in nicht ausge-
lagerten Systemen quantifiziert, um so eine untere Grenze fiir diese Reichwei-
te zu erhalten und mit Hilfe von Heiligers Berechnungen, Riickschliisse auf
den TMR ziehen zu konnen. Eine Methode zur Bestimmung der von einem
Material mit Fernordnung in ein Material mit Nahordnung bzw. mittelreich-
weitiger Ordnung induzierten Ordnung wurde von Borgardt et al. [12, 13
14, [15] entwickelt und basiert auf einem Vergleich gemittelter, experimen-
teller und simulierter HRTEM-Abbildungen der Grenzfliche. Diese Metho-
de benutzt zur Beschreibung amorpher Strukturen in Grenzflichennihe eine
dreidimensionale Verteilungsfunktion. Die zweidimensionale Projektion dieser
Verteilungsfunktion ermdéglicht es, HRTEM-Abbildungen mit bereits bekann-
ten Multislice-Simulationsmethoden [16], 17, 18], 19, 20] zu simulieren. Durch
Verwendung der ,, Averaged-Projected-Potential“-Ndherung (APP-Nédherung)

2Trotz bereits erzielter TMR-Werte von 600 % weisen z.Z. ,gute“ MTJs auf
CoFeB/MgO/CoFeB-Basis iiblicherweise TMR-Werte von etwa 200 - 300 % auf.



genannten Methode und durch den Vergleich mit experimentellen HRTEM-
Abbildungen ist es moglich, die atomare Ordnung an der Grenzfliche zu be-
stimmen.

Im Rahmen dieser Arbeit wird zunéchst die fiir die APP-Ndherung not-
wendige dreidimensionale Verteilungsfunktion angepasst, um die Grenzfliche
zwischen kristallinem MgO und amorphem CoFeB zu untersuchen. In einem
iterativen Prozess wird die Verteilungsfunktion durch einen quantitativen Ver-
gleich von simulierten und experimentellen Abbildungen einer Defokusserie
bestimmt.

Das in dieser Arbeit untersuchte Modellsystem besteht aus einer auf einem
kristallinen MgO-Substrat nicht ausgelagerten amorphen CoFeB-Schicht. Die-
ses System weist, im Gegensatz zu den bisher untersuchten a-Ge/c-Si bzw.
a-Si/c-Si -Systemen [21, 22], Stufen an der Grenzfliche auf. Deshalb wird
die bisher verwendete Methode um die Beriicksichtigung dieser Stufen an der
Grenzfliche in Strahlrichtung erweitert, wodurch eine um 18 % bessere An-
passung zwischen den simulierten und den experimentellen Abbildungen dieser
Probenstelle erreicht werden konnte.

Die angepasste zweidimensionale Verteilungsfunktion zeigt, dass die indu-
zierte Ordnung an der Grenzfliche 0,7 nm in das amorphe CoFeB hineinreicht,
was etwa drei bis vier Monolagen kristallinen CoFe an der Grenzfliche ent-
spricht. Von dieser Schicht ist insbesondere die erste Monolage stark lokalisiert,
die nach Heiliger et al., zu einem TMR von maximal 570 % fiihren kann [IT].

Die Berechnungen von Heiliger setzen voraus, dass das Fe epitaktisch auf
dem MgO aufwéchst [11]. Dass CoFeB beim Auslagern vom MgO aus in ei-
ner bee-Kristallstruktur kristallisiert, ist jedoch nicht selbstverstandlich |2 23].
Auferdem muss hierfiir das Bor aus dem CoFeB herausdiffundierenfl Berech-
nungen von Burton zeigten, dass es fiir Bor energetisch giinstiger ist, beim
Auslagern an der MgO-CoFe-Grenzfldche zu verbleiben als im kristallisierten
CoFe. Diese Segregation von Bor an der Grenzfliche wiirde aber den TMR,
durch eine reduzierte Leitung durch das A;-Band, drastisch verringert [24].

Die Kristallisation und insbesondere die Diffusion des Bors beim Auslagern
sind bislang schwer zu kontrollierende Prozesse. Neben der Auslagerungszeit
und -temperatur [25] beeinflussen auch das Deckschichtmaterial [25] 26, 27, 28]
und die Herstellungsweise [28] die Diffusion von Bor in CoFeB-basierenden
Systemen.

3Grundsitzlich werden die Elektroden aller in dieser Arbeit untersuchten Proben aus Co-
FeB hergestellt. Die Verwendung des Begriffs CoFe soll andeuten, dass es sich um kri-
stallisiertes CoFeB handelt, aus dem das Bor herausdiffundiert ist; eine begriffliche Un-
terscheidung ist jedoch nicht iiberall eindeutig mdglich.
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In dieser Arbeit wird der Einfluss des Deckschichtmaterials auf die Bor-
Diffusion und die mogliche Kristallisation des CoFeB an der Deckschicht un-
tersucht. Ebenso wird der Einfluss der Herstellungsmethode der isolierenden
MgO-Tunnelbarriere auf das Segregationsverhalten von Bor analysiert.

Die Deckschicht soll in diesen Systemen die Kristallisation von CoFeB nicht
beeinflussen und dariiber hinaus als Senke fiir Bor dienen.

Fiir die Untersuchungen in dieser Arbeit werden die beiden Deckschicht-
materialien ausgewihlt, die tendenziell die groften TMR aufweisen: Tantal
und Ruthenium [29]. Diese erfolgen mittels HRTEM und Elektronenenergie-
verlustspektroskopie (EELS) an einem Modellsystem in dem auf ein MgO-
Substrat eine CoFeB-Schicht und dann die jeweilige Deckschicht aufgebracht
wurde. Es stellte sich heraus, dass Tantal in der Lage ist, als Senke fiir das
herausdiffundierende Bor zu dienen, wohingegen Ruthenium die Bor-Diffusion
blockiert. Bei der Kristallisation des CoFeB zeigte sich, dass das nanokristal-
line Ta keinen Einfluss darauf besitzt. hcp-Ru kann zwar eine Kristallisation
des CoFeB von der Deckschicht beeinflussen, bei diinnen CoFeB-Schichten, wie
diese iiblicherweise in M'T'Js eingesetzt werden, bildet sich aber eine amorphe
Zwischenschicht zwischen CoFeB und Ru, sodass keine Kristallisation von der
Deckschicht aus auftritt. In keiner dieser Modellsystemproben konnte Bor im
MgO gefunden werden.

Da Bor am oder im MgQO in der Literatur in zahlreichen Arbeiten nachgewie-
sen wird [25], 30}, BT B2], wird der Einfluss der MgO-Barrieren-Herstellungsme-
thode an funktionsfihigen MTJs untersucht. Hier zeigen die EELS-Spektren
eine Kontamination der MgO-Tunnelbarriere mit Boroxid bei Verwendung von
Hochfrequenz-gesputterten (kurz rf-gesputtert) MgO-Barrieren, die bei elek-
tronenstrahldeponierten MgO-Barrieren nicht auftritt. Das Bor im [rf]-MgO
ist senkrecht zur Barriere homogen verteilt, es tritt also keine Segregation an
den Grenzflichen auf.

Eine mogliche Ursache fiir die Segregation von Bor in der [rf|-gesputterten
MgO-Tunnelbarriere ist eine Diffusion von Bor entlang von Korngrenzen der
texturierten MgO-Barriere [33]. Komagaki et al. |33] vermuten, dass diese Bor-
kontaminierten Korngrenzen ,pinholes” in der Tunnelbarriere bilden. Bei Tho-
mas et al. [34] fiihren diese ,pinholes” unter elektrischer Uberlastung zu einem
Bruch der Barriere [34].

Der letzte Teil dieser Arbeit widmet sich Untersuchungen an elektrisch iiber-
lasteten und gestressten Tunnelelementen. Diese wurden mittels Spannungs-
pulsen unterschiedlicher Dauer belastet und vor und nach der elektrischen
Belastung der TMR gemessen. Die gestressten Elemente weisen nach der Be-
lastung noch einen geringen Rest-TMR auf, was im Vergleich zu intakten
und vollig zerstorten TMR-Elementen mogliche Stadien des Zusammenbruchs



sichtbar macht.

Im Einzelnen gliedert sich diese Arbeit in fiinf Kapitel: Kapitel 2] gibt ei-
ne Einfiihrung in das Themengebiet des TMR-Effekts und den Aufbau typi-
scher Schichtsysteme. Dabei werden die herstellungsbedingten Einfliisse auf
den TMR in diesen Systemen genauer betrachtet. Das Kapitel [3| gibt eine kur-
ze Einfiilhrung in die in dieser Arbeit benutzten experimentellen Methoden.
Schwerpunkte bilden dabei die Darstellung der genutzten APP-Néherung so-
wie die fiir diese Arbeit erforderlichen Modifikationen bei der Konstruktion der
dreidimensionalen Verteilungsfunktion. Kapitel 4| zeigt die Ergebnisse der Un-
tersuchung der amorph /kristallinen Grenzflichen von CoFeB/MgO-Systemen
sowie Ergebnisse aus der Untersuchung der Bor-Diffusion und an iiberspan-
nungszerstorten Tunnelelementen. Im abschliefenden Kapitel 5| werden alle
Ergebnisse zusammengefasst und diskutiert und ein Ausblick auf mogliche wei-
tere Untersuchungen gegeben.
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FEinfiihrung

2.1. TMR-Effekt

Im Folgenden werden die fiir das Verstdndnis der vorliegenden Arbeit wesentli-
chen Eigenschaften des Tunnelmagnetowiderstands behandelt. Einen Uberlick
tiber den Themenkomplex bietet u.a. die Arbeit von Yuasa et al. |2 [35]; eine
weitergehende theoretische Betrachtung des Tunnelprozesses ist aufserdem bei
Butler et al. [36] zu finden.

Der Tunnelmagnetowiderstand ist seit seiner Entdeckung 1975 von Julliére [I]
Gegenstand intensiver Forschung. Seitdem der magnetische Tunnelwiderstand
bei Raumtemperatur nachgewiesen werden kann [5, 6], ist dieser Effekt auch
aufgrund zahlreicher Anwendungen technologisch interessant.

MTJ bestehen im Wesentlichen aus einer diinnen isolierenden Tunnelbar-
riere und zwei ferromagnetischen Elektroden (s. Abb. 2.1). Wird eine Span-
nung senkrecht zur Tunnelbarriere angelegt, so miissen die Elektronen diesen
Isolator durch Tunneln iiberwinden. Der Tunnelwiderstand ist dabei abhingig
von der relativen Magnetisierung der ferromagnetischen Elektroden. Ist die
Magnetisierung der beiden Elektroden parallel zueinander, ist der Widerstand
in der Regel geringer als bei antiparalleler Magnetisierung (s. Abb. 2.1]). Als
Tunnelmagnetowiderstandswert wird die normierte Widerstandsdifferenz

TMR = e =1

o (2.1)

bezeichnet. R,, bezeichnet den Widerstand bei antiparalleler und R, den
Widerstand bei paralleler Magnetisierung. Die Tunnelwiderstandselemente von
Julliére [I] bestanden aus einem Fe/Ge-O/Co-System und wiesen bei 4,2 K
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einen TMR-Wert von 14 % auf, welcher bei spateren Arbeiten kontinuierlich
verbessert wurde. So wiesen die ersten Raumtemperatur-Ergebnisse an TMR-
Elementen mit amorpher Al,Oz-Tunnelbarriere [5] [6] bereits TMR-Verhaltnis-
se von bis zu 18 % auf. Die Entwicklung machte 2004 durch die Verwendung
kristalliner Tunnelbarrieren einen weiteren grofen Sprung. Bei Yuasa et al.
[37] konnte dadurch der TMR bei Raumtemperatur auf 88 % fiir Fe/MgO/Fe-
Systeme erhoht werden. Zur Zeit liegen die maximal gemessenen TMR bei ca.
600 % fiir CoFeB/MgO/CoFeB-Systeme [4] und befinden sich dadurch nun in
einem Bereich von tiber 150 %, in dem sie fiir praktische Anwendungen nutzbar
sind [2].

Rp I Rap |

FM electrode FM electrode
U U
__ Tunnel barrier : T Tunnel barrier T
q q
FM electrode FM electrode

Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung des TMR-Effektes in einem MTJ. Ge-
ringer Tunnelwiderstand im Fall paralleler Magnetisierung (links) und hoher Tun-
nelwiderstand bei antiparalleler Magnetisierung. Nach [2)].

2.1.1. Spinpolarisation

Einfache Modellsysteme fiir das Auftreten des TMR-Effektes stiitzen sich aus-
schlielich auf die Spinpolarisation der tunnelnden Elektronen. Als entschei-
dend gilt, dass der Elektronenspin wahrend des Tunnelns durch die Barriere
erhalten bleibt.

Mittels Magnetisierung der Elektroden wird der Spin eines Grofteils der
Elektronen parallel zur Magnetfeldrichtung ausgerichtet. Die so spinpolarisier-
ten Elektronen bezeichnet man als Majoritdtsspinelektronen im Gegensatz zu
den Minoritatsspinelektronen, die entgegengesetzt polarisiert sind. Ist nun die
Magnetisierung der beiden Elektroden gleichgerichtet, bleibt auch der Spin
der tunnelnden Elektronen gleich. Damit die Elektronen durch die Barriere
tunneln konnen, miissen auch in der zweiten Elektrode geniigend unbesetzte
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Zustdnde vorhanden sein. Dabei spielen in metallischen Elektroden haupt-
sdchlich Zusténde nahe der Fermi-Energie eine Rolle. Im Falle einer parallelen
Elektrodenausrichtung stehen in der zweiten Elektrode ausreichend unbesetz-
te Zustande fiir die Minoritdtsspinelektronen zur Verfiigung, da sie an der
Fermi-Kante eine hohere Zustandsdichte haben als die Majoritatsspinelektro-
nen. Deshalb kénnen von den Minoritatsspinelektronen mehr Elektronen zum
Tunnelstrom beitragen.

Ist die Magnetisierung der Elektroden jedoch antiparallel, werden beim Tun-
neln die Majoritdts- zu Minoritdtsspinelektronen und umgekehrt. Jedoch ste-
hen in diesem Fall nur wenige freie Zustédnde fiir Minoritétsspinelektronen in
der zweiten Elektrode zur Verfiigung, was zu einem geringeren Tunnelstrom

fiihrt (s. Abb. 2.2) [2I.

Energy Energy Energy Energy
AN A AN AN\

E; Ee E; Ee

D1’r Du DzT DzJ, D1T Du DzT Du

Abbildung 2.2.: TMR-Effekt nach Julliére: Zustandsdichte D bei Fermi-
Energie Ep in Elektrode 1 wund 2 fir die Majoritdtsspinelektronen T wund
Minoritatsspinelektronen |.. Aus [2)].

2.1.2. TMR in MTJ mit kristalliner
MgO(001)-Tunnelbarriere und Fe-Elektroden

Ein Sonderfall des Tunnelvorgangs tritt auf, wenn die tunnelnden Elektronen in
der Barriere nicht gestreut werden und sich der Wellenvektor der Elektronen
somit nicht &ndert. Eine Streuung tritt bei amorphen Barrieren auf Grund
von Uberlagerungen inkohérenter Vorgiinge auf. Bleibt der Wellenvektor der
Elektronen unveridndert, was in kristallinen Barrieren der Fall ist, so spricht
man von kohdrentem Tunneln |2, 36].

Ein vollsténdig kristallines System aus Fe(001)/MgO(001)/Fe(001) lasst sich
deshalb nicht mit dem einfachen Julliére-Modell beschreiben. Mavropoulos et
al. [38] beschrieben zuerst ein Modell, in dem die Kopplung der Bloch-Zusténde
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in der ferromagnetischen Elektrode und die abklingenden Zusténde in der Bar-
riere einen entscheidenen Einfluss haben. Weitergehende Berechnungen zu die-
sem System wurden anschliefend auch von Butler et al. [36] durchgefiihrt. In
Abbildung sind die berechneten Energiebédnder fiir bee-Eisen parallel zur
Grenzflache fiir die Majoritdts- und Minoritdtsspinelektronen dargestellt. Es
ist ersichtlich, dass das A;-Band freie Zustdnde an der Fermi-Energie nur fiir
Majoritatsspinelektronen aufweist sowie Ao-Zustédnde nur fiir Minoritétsspin-
elektronen. Die Biander As und Ay weisen fiir beide Spinrichtungen mogliche
Zustédnde an der Fermi-Energie auf.
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Abbildung 2.3.: Bandstruktur fiir bee-Fisen parallel zur Grenzfliche fiir die Majori-
tatsspinelektronen (links) und Minoritatsspinelektronen (rechts). Die durchgezogene
Linie kennzeichnet die Fermi-Energie. Aus [30].

Betrachtet man nun die Tunnelzustandsdichten in Fe/MgO /Fe-Systemen (s.
Abb. [2.4), fillt auf, dass die von links aus der Elektrode einlaufenden Bloch-
Zusténde, die in der Barriere in der Bandliicke liegen, dort exponentiell ab-
klingen. Bei paralleler magnetischer Ausrichtung der Elektroden erkennt man
in den Tunnelzustandsdichten, dass die Ay-Zustinde sehr viel schneller in der
Barriere abklingen, als die As-Zustdnde. Im Minoritétsspinkanal finden sich
noch Ay-Zustidnde, die im Majoritdtsspinkanal nicht vorhanden sind, aber in
ihrer Abklingrate zwischen denen der As- und Ay-Zustiande liegen. Sehr viel
geringere Abklingraten im MgO weisen die A;-Zustinde im Majoritédtsspinka-
nal auf, deren Zustéinde im Minoritdtsspinkanal nicht vorhanden sind. Somit
wird deutlich, dass bei paralleler Magnetisierungsrichtung der Elektroden die
Elektronen mit A;-Symmetrie den grofsten Beitrag zum Tunnelstrom leisten.
Bei antiparalleler Magnetisierung sind wieder in beiden Spinkanédlen die sehr
kurzlebigen (stark abklingenden) Ay- und As-Symmetrien vorhanden. Die A,-
Zustéinde der Minorititsspinelektronen klingen zwar in der Barriere nicht so
stark ab wie die Zustdnde mit Ay-Symmetrie, finden jedoch in der rechten
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2.1. TMR-Effekt

Elektrode keine besetzbaren Zusténde, da sie hier Majoritatsspinelektronen
sind und deshalb vollstindig reflektiert werden. Ahnlich verhilt es sich mit
Zustinden mit A;-Symmetrie im Majoritdtsspinkanal. Diese klingen in der
Barriere nur schwach ab, finden jedoch auch keine besetzbaren Zustidnde in
der rechten Elektrode vor.

Aus dieser Eigenschaft als Symmetriefilter wird deutlich, dass dem A;-Band
fiir den Tunnelprozess in Fe/MgO/Fe-MTJ eine entscheidende Bedeutung zu-
kommt und es mafigeblich fiir die hohen TMR in diesen Systemen verantwort-
lich ist [36].

Minority Densily of States for Fe|MgQO|Fe
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Abbildung 2.4.: Tunnelzustandsdichte fir Fe/MgO/Fe in paralleler (oben) und an-
tiparalleler (unten) magnetischer Orientierung der Elektroden jeweils fiir Majoritits-
spins (links) und Minoritdtsspins (rechts). Aus [36]].

Ausgehend von diesen Erkenntnissen, dehnten Zhang und Butler 2004 [39]
ihre Berechnungen auf Systeme mit bee-Co(100) und CoFe(100) als Elektro-
denmaterial aus. Es zeigte sich, dass im Co nur Majoritatsspinelektronen mit
A;-Symmetrie die Fermi-Energie schneiden und nicht wie bei Fe noch das Ay-
und Ajs-Band. Dies fiihrt zu einer Voraussage noch viel héher zu erzielender
TMR in diesen Systemen, weil nur das Band mit Symmetriefiltereffekt eine
Rolle spielt.
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2.2. Typische Schichtsysteme

Wie aus dem vorangegangenen Abschnitt ersichtlich, basieren Fe/MgO /Fe-
Systeme auf epitaktisch gewachsenen Systemen mit kristalliner Elektrode und
kristalliner MgO-Barriere.

MgO selbst liegt in einem Ionengitter mit NaCl-Struktur vor, welches als
kubisch-flichenzentriertes (fcc)-Gitter mit zweiatomiger Basis beschrieben wer-
den kann. Die Gitterkonstante von MgO betrigt 0,421 nm [40, [41].

In Untersuchungen wurde gezeigt, dass MgO(100) auf Eisen(001) pseudo-
morph aufwéchst [42]. Dabei sind die Einheitszellen von MgO und Fe um
45° zueinander verdreht, sodass die MgO[110]-Richtung parallel zur Fe[010]-
Richtung liegt (s. Abb. . Aus der Gitterfehlpassung von 3,5 % kommt es
zu einer kompressiven Verspannung des MgQO, welche ab etwa sieben Monola-
gen MgO durch Versetzungen relaxiert [42].

© 0 0 o _

0oQoQoQo

Fe[010] MgO[010]  MgO[100] Fe[001]
MgO[001] Fe[100]
Fe[100] '\/ MgO[1-10]
Fe[010]
Fe[001] MgO[001] MgO[110]

Abbildung 2.5.: Pseudomorphes Wachstum von MgO(001) und bee-Fe(001). Durch
eine Drehung der Finheitszellen um 45° wird die geringste Gitterfehlpassung erreicht.
Dadurch liegen Fe[010] und MgO[110] an der Grenzfliche parallel zueinander. Nach

12).

Technisch ist dieses Wachstum durchaus anspruchsvoll, da sich MgO auf
Fe lagenweise aus der Gasphase abscheidet (Frank-van-der-Merve-Wachstum),
worauf das Fe der zweiten Elektrode bei Raumtemperatur zuerst inselartig
wichst (Volmer-Weber-Wachstum)[43].
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2.2. Typische Schichtsysteme

Dieses aus einigen Monolagen kristallinem MgO und epitaktisch gewachse-
nen, ausgedehnten Fe-Elektroden bestehende Materialsystem wurde auch von
Butler et al. [7] und Mathon und Umerski [§] anhand von TMR-Berechnungen
untersucht. BEs zeigte sich, dass durch den epitaktischen Ubergang zwischen
MgO und Fe theoretisch ein hoher TMR von iiber 1000 % erreicht werden
kann.

Djayaprawira et al. [10] stellten 2005 als Erste ein Tunnelelement her, wel-
ches amorphe CoFeB-Elektroden um eine kristalline MgO-Barriere herum auf-
wies. Die Nutzung amorpher Elektroden ist in prozesstechnologischer Hinsicht
interessant (s. Abschnitt . Uberraschenderweise zeigte dieses Element
bei Raumtemperatur einen erstaunlich hohen TMR von 230%. Eine Erklarung
konnte hierzu nicht gegeben werden. Man vermutete, dass der Einfluss der
Grenzfldchenrauheit einen Einfluss auf den TMR hat. Aufgrund der gegebe-
nen HRTEM-Abbildungen konnte aber auch nicht gekldrt werden, ob einige
Monolagen CoFeB an der Grenzfliche zum MgO kristallisiert waren. 2007 gab
es durch neue Berechnungen von Heiliger und Gradhand et al. [11] [44] eine
Erklarung. Sie berechneten den TMR fiir amorphe Eisen-Elektroden mit ver-
schieden Monolagen kristallinem bee-Fe an der Grenzfliche zum MgO (s. Abb.

29

1.0 T T T % s
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0.0l 1 1 1
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Abbildung 2.6.: Normierte TMR in Abhdngigkeit der Anzahl kristalliner Monola-
gen bee-Fe an der Grenzfliche zum MgO mit daran anschliefendem amorphem FEi-
sen (rot) oder Kupfer (schwarz). Die durchgezogene schwarze Linie reprasentiert den
TMR fir ausgedehnte kristalline Eisenelektroden. Entnommen aus [{3] nach [11).

Dabei zeigte sich, dass fiir vollstindig amorphe Elektroden nur geringe TMR
von etwa 44 % zu erwarten sind. Jedoch wiirde bereits eine Monolage bce-Fe an
der Grenzflache zum MgO reichen, um einen hohen TMR. von 570 % zu erzie-
len. Schon ab etwa vier Monolagen kristallinen Eisens zeigt sich, dass zwischen
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2. FEinfiihrung

diesen Systemen und ausgedehnten kristallinen Elektroden kein signifikanter
Unterschied mehr besteht.

Diese wenigen Monolagen kristallinen Materials, die es bedarf, um hohe
TMR zu erzielen, konnen durch eine Auslagerung der Proben bei Tempera-
turen von iiber 250 °C nach dem Wachstum ausgebildet werden.

Djayaprawira et al. wihlten als Elektrodenmaterial eine CoggFeqBgg-Legie-
rung. Das Bor dient wihrend des Wachstums bei Raumtemperatur ausschlief-
lich zur Stabilisierung der amorphen Struktur. Aufgrund seiner geringen Grofe
diffundiert das Bor bei hoheren Temperaturen aus den Elektroden heraus und
sorgt dafiir, dass amorphes CoFeB in Nachbarschaft zu MgO in einer bee(001)-
Struktur kristallisiert [23, 46], obwohl die stabile Struktur von CoFe eigentlich
eine fcc-Struktur ist. Das CoFe nutzt dabei das MgO als Kristallisationsvorlage
12].

Andersherum ist texturiertes Wachstum von MgO auf amorphen Schichten
jedoch sehr ungewdhnlich. So wichst MgO auf SiO, bei Raumtemperatur auf
den ersten 3-4 nm amorph auf. In situ RHEED-Untersuchungen (Reflective
High-Energy Electron Diffraction) des Wachstumsprozesses von MgO auf
amorphem CoFeB zeigten, dass das MgO bis zu einer Dicke von 1 nm amorph
aufwichst und erst danach entlang der [001]-Richtung texturiert kristallisiert.
Nach Abschluss des Wachstums zeigt sich die ganze MgO-Schicht kristallisiert
[23, [46, [47].

Die Elektroden von Djayaprawira et al. [10] wiesen trotz Auslagerung keine
sichtbare, grofflachige, kristalline Ordnung auf. Aufgrund der gezeigten ho-
hen TMR in diesem System kann evtl. die langreichweitige Ordnung an der
Grenzflache fiir eine ausreichende kristalline Ordnung im CoFeB zum MgO
ausreichen, um erhéhte TMR zu erzielen.

2.2.1. Aufbau realer Elemente mit MgO-Barriere und
CoFeB-Elektrode

Wie oben bereits erwdhnt, ist die Nutzung amorpher Elektroden insbeson-
dere in prozesstechnologischer Hinsicht interessant. Es kénnen zum einen die
amorphen Elektroden und die MgO-Tunnelbarrieren in einem Sputterprozess
hergestellt werden. Zum anderen kénnen die so entstandenen Tunnelelemente
sehr gut mit anderen Schichten unterschiedlicher Kristallstruktur kombiniert
werden, da die amorphe Elektrode als Pufferschicht dient. Fiir eine praktische
Anwendung als MRAM oder Lesekopf in Festplatten ist es erforderlich, die
Magnetisierungsrichtung der Elektroden gezielt zu beeinflussen. Hierfiir wird
in der Regel die untere ferromagnetische Elektrode durch eine ,synthetische fer-
rimagnetische Struktur® (Synthetic ferrimagnetic structure, SyF) in eine mag-
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2.2. Typische Schichtsysteme

netische Richtung fixiert (s. Abb. [2.7). Die obere ferromagnetische Elektrode
bleibt frei magnetisierbar, z.B. durch ein dukeres magnetisches Feld [30]. Die
synthetische ferrimagnetische Struktur ist eine antiferromagnetisch gekoppelte
Schichtstruktur, bestehend aus einer ferromagnetischen, einer nichtmagneti-
schen und einer weiteren ferromagnetischen Schicht. In der Regel handelt es
sich bei der untersten Schicht um CoFe, bei der nichtmagnetischen z.B. um
Ruthenium und bei der oberen ferromagnetischen Schicht um die untere Elek-
trode aus CoFeB. Unter der SyF befindet sich eine weitere antiferromagnetische
Schicht (typischerweise PtMn oder IrMn), welche die Magnetisierung der dar-
tiberliegenden ferromagnetischen Schicht in eine Richtung festlegt [30]. Diese
synthetische ferrimagnetische Struktur ist in anderen Anwendungen bereits er-
probt und zeichnet sich durch ein geringes magnetisches Streufeld aus, welches
die obere Elektrode nicht beeinflusst [2]. Der Nachteil liegt jedoch darin, dass
diese Struktur eine fce-Struktur mit (111)-Orientierung und einer dreizéhligen
in-plan-Symmetrie aufweist, die nicht mit der vierzdhligen Kochsalzstruktur
der MgO-Tunnelbarriere kompatibel ist. Hier wird deutlich, dass der Verwen-
dung einer amorphen Elektrode eine entscheidende Bedeutung auf dem Weg
zur technologischen Anwendung zukommt, da hiermit die MgO-Tunnelbarriere
problemlos auf die synthetische ferrimagnetische Struktur aufgewachsen wer-
den kann.

Au oberer Kontakt
Ta/Ru Deckschicht
CoFeB G —r ferromagnetisch
MgO Tunnelbarriere
CoFeB ferromagnetisch
. . SyF
Ru antimagnetisch Struktur
CoFe ferromagnetisch
PtMn / IrMn antiferromagnetisch
Au unterer Kontakt

Abbildung 2.7.: Schematischer Querschnitt durch ein Magnetotunnelelement fiir
praktische Anwendungen.

Oberhalb der oberen Elektrode befindet sich die Deckschicht, die als Puffer-
schicht zum abschliefenden (Gold-)Kontakt dient. Die Rolle der Deckschicht
wird in den Abschnitten 2.2.2.1] und 2.2.2.21 noch néher betrachtet.
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2.2.2. Herstellungsbedingte Einfliisse auf den TMR

Im Folgenden werden drei wichtige Effekte diskutiert, von denen bekannt ist,
dass sie einen Einfluss auf den TMR in CoFeB/MgO/CoFeB-MTJs aufwei-
sen. Dabei hat die Schicht auf der MgO gegeniiberliegenden Seite des CoFeB
in zweierlei Hinsicht einen Effekt: So soll diese Schicht die Kristallisation des
CoFeB beim Auslagern nicht beeinflussen (s. Abschnitt [2.2.2.1]). Dariiber hin-
aus besteht auch eine Abhéngigkeit der Bordiffusion von dieser Schicht (s.
Abschnitt [2.2.2.2). Haufig wird fiir die Deckschicht Ruthenium oder Tantal
eingesetzt, da MTJs mit diesen Deckschichten die héchsten TMR aufweisen

(s. Abb. 2.8).
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Abbildung 2.8.: TMR bei Raumtemperatur fiir verschiedene Deckschicht-
Materialien fir CoFeB/MgO/CoFeB-Systeme. Aus [29].

Neben der Deckschicht konnten Studien zeigen, dass auch die Herstellungs-
weise der MgO-Tunnelbarriere einen Einfluss auf die Bordiffusion und damit
auf den TMR aufweist (s. Abschnitt [28]. Bei dieser Betrachtung ist
zu beachten, dass die genannten Prozesse nicht unabhéngig von einander sind.
Ferner kann auch die Auslagerungstemperatur nicht unabhingig vom Deck-
schichtmaterial betrachtet werden. Eine umfangreiche Studie zum Einfluss der
Auslagerungstemperatur auf verschieden Deckschichtmaterialien findet sich bei
Karthik et al. [25].
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2.2.2.1. Kristallisation an der Deckschicht

Beim Auslagern der MTJs kann das CoFeB nicht nur an der Grenzfliche zum
MgO kristallisieren, sondern auch an der Grenzfliche zur Deckschicht. Die-
se Deckschicht sollte im besten Fall die Kristallisation des CoFeB am MgO
nicht beeinflussen, sodass ein kohirentes Tunneln durch das MgO gegeben ist.
Besonders eignen sich deshalb amorphe oder nanokristalline Materialien als
Deckschicht.

Die Storung der Kristallisation der oberen CoFeB-Elektrode ldsst sich gut
anhand von NiggFeg» erkennen. Auf amorphes CoFeB gewachsen, kristallisiert
NiFe in eine fcc(111)-Struktur [26]. Beim Auslagern startet von der Deck-
schicht aus die Kristallisation von CoFeB in eine fcc(111)-Struktur schon bei
Temperaturen um 200 °C. Erst ab 250°C startet dann die Kristallisation vom
MgO aus. Folglich weist die Elektrode keine bee(001)-Struktur auf, welche fiir
ein kohédrentes Tunneln durch die Barriere erforderlich ist. Das fiithrt zu einer
signifikanten Reduktion des TMR.

Bei der Verwendung von Ta als Deckschicht ist entscheidend, auf welchem
Material es aufgebracht wird. So zeigt auf kristallines Ru gewachsenes Ta selbst
eine kristalline Struktur, die nicht vorhanden ist, wenn das Ta auf ein amorphes
Material, wie z.B. a-CoFeB oder a-Si, gewachsen wurde [25].

Untersuchungen von Karthik et al. [28] zeigen fiir Auslagerungstempera-
turen von 300 °C und 400 °C bei Verwendung von hcp-Ti und hep-Ta als
Deckmaterial keinen signifikanten Einfluss auf die Kristallisation des CoFeB.
In beiden Fillen weist das CoFe eine bce(001)-Orientierung auf, wohinge-
gen bei der Verwendung von fec(111)-Pd als Deckmaterial das CoFe eine
bee(110)-Orientierung aufweist. Bei hoheren Temperaturen von 500 °C oxidie-
ren das hep-Ti und das hep-Ta unter Bildung einer amorphen Ti(-B)-Oy- bzw.
Ta(-B)-Oy- Struktur. Spétestens bei Auslagerungstemperaturen von 650 °C
und der Verwendung einer Ta-Deckschicht verliert jedoch die CoFe-Schicht
seine bee(001)-Kristallstruktur [25].

Der Einfluss einer Ru-Deckschicht auf die CoFeB-Kristallisation wird in der
Literatur kontrovers diskutiert. So zeigt eine Untersuchung von Ibusuki et al.
[48], dass eine Ru-Deckschicht keinen Einfluss auf die Kristallisation von CoFeB
ausiibt, was jedoch von Lu et al. |27, 49] nicht bestéitigt werden konnte. Dort
wies das CoFe eine (011)-Texturierung auf, was auf eine Kristallisation von der
Ru-Deckschicht aus hindeutet.

2.2.2.2. Abhingigkeit der Bor-Diffusion vom Deckschicht-Material

Zum Einfluss der Deckschicht auf die Kristallisation des Col'eB kommt noch
der Einfluss auf die Bordiffusion beim Auslagern:
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Eines der am héaufigsten verwendeten Deckschicht-Materialien ist Tantal.
In HRTEM- und EELS-Untersuchungen von Miyajima et al. [20] zeigte sich
an MTJ mit Ta-Deckschicht nach vierstiindiger Auslagerung bei 320 °C eine
geringe Borkonzentration im Bereich der Grenzschichten zwischen MgO und
kristallinen CoFe-Regionen. Dagegen ist eine hohe Konzentration im Uber-
gangsbereich von der Elektrode in die Deckschicht und auch leicht in die
Ta-Deckschicht hinein zu finden. Hieraus wurde gefolgert, dass Ta die Bor-
Diffusion blockiert. Aukerdem konnte am Ubergang zwischen Ta und CoFeB
eine amorphe 1-2 nm dicke Zwischenschicht aus Ta und Bor gefunden werden.
Ein dhnliches Bild findet sich bei Karthik et al. [25] nach einem Auslagerungs-
schritt bei 500 °C. Hier wurde ebenfalls eine geringe Konzentration von Bor am
Ubergang zwischen CoFeB und MgO gefunden, jedoch wurde in der Barriere
selbst kein Bor entdeckt.

Lu et al. [27] untersuchten die Bor-Diffusion mittels Rontgen-Photoelektro-
nenspektroskopie (X-ray Photoelectron Spektroscopy) an Ru-Deckschichtpro-
ben, die bei 350 °C fiir eine Stunde ausgelagert worden waren. Hier zeigte sich
in der gesamten MgO-Schicht und nicht nur am Ubergang zu den Elektroden
eine hohe homogene Bor-Konzentration. Es wird vermutet, dass das CoFeB
vom Ru aus kristallisiert und eine Bordiffusion in Richtung MgO begiinstigt.
Jedoch wird auch erwdhnt, dass die MgO-Barriere hier nicht aus stéchiometri-
schem MgO besteht und Defekte aufweist, die die Bor-Diffusion begiinstigen
sollten.

Nutzt man Ti als Deckschicht, fiihrt das Auslagern dazu, dass die zunéchst
kristalline hcp-Ti-Struktur amorphisiert. In dieser a-Ti-Schicht ist die Bor-
Konzentration sehr hoch. Somit dient das Titan als Senke fiir die Bor-Diffusion
[26]. Dariiber hinaus findet sich in der MgO-Barriere Bor in geringer Konzen-
tration. Karthik et al. konnten an Ti-Deckschichten eine Bildung von Ti(-B)Oy
mittels EELS nachweisen [28].

Mit NiFe-Deckschichten entsteht laut Miyajima et al. [26] nach dem Aus-
lagern (270 °C, 4 Std.) eine vollsténdige fce-kristalline NiFe-Schicht, die, wie
oben bereits erwiahnt, einen Einfluss auf die Kristallisation von CoFeB hat.
Bor scheint hier vom CoFeB durch die NiFe-Schicht hindurchzudiffundieren
und in der dariiberliegenden Ta-Schicht zu segregieren. Wie bei den Ti- und
den Ta-Deckschichten wurde auch hier Bor in der Barriere gefunden.

2.2.2.3. Einfliisse der unterschiedlichen Herstellungsmethoden von
MgO-Barrieren

In der Praxis werden weitgehend zwei unterschiedliche Herstellungsweisen fiir
MgO-Barrieren benutzt, welche im Anhang [B| kurz vorgestellt werden: das
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Elektronenstrahlverdampfen und das rf-Sputtern, das in der Literatur und im
industriellen Mafstab deutlich 6fter zu finden ist [2]. Die beiden Herstellungsar-
ten scheinen jedoch insbesondere an der Grenzflache zwischen MgO und CokFe
einen unterschiedlichen Einfluss auf die Segregation von Bor aufzuweisen. Das
ist recht problematisch, weil hierdurch der Tunnelprozess durch das A;-Band
im MgQO, das fiir hohe TMR in diesen Systemen verantwortlich ist, gestort
wird [24].

Ebenso erhoht sich der Gesamtwiderstand iiber eine mit Bor verunreinigte
Barriere gegebener Dicke gegeniiber einer nicht kontaminierten Barriere [24].

Eine Studie von Cha et al. [31I] konnte nachweisen, dass sich bei rf-gesput-
terten MgO-Barrieren eine signifikante Menge BO, in der MgO-Schicht bildet,
das nicht beim Elektronenstrahlverdampfen auftrat. Aufserdem wiesen die per
Elektronenstrahlverdampfen hergestellten MgO-Barrieren eine bessere Kristal-
linitit auf. Auch konnten schiirfere Uberginge vom MgO zum CoFe als bei
rf-gesputterten MTJs festgestellt werden, die mehr Korngrenzen im MgO und
rauere Ubergiinge aufweisen.

In spéteren Untersuchungen der gleichen Gruppe [32] konnte Boroxid sowohl
an der Grenzfliche zwischen MgO und CoFe, als auch an der Grenzfliche der
bei Karthik et al. [25] hergestellten rf-gesputterten Proben gefunden werden.
Jedoch wurde hier kein BOy in der MgO-Barriere nachgewiesen. Auch bei
Schreiber et al. [30] wurde Bor am MgO/CoFe-Ubergang von rf-gesputterten
Proben nachgewiesen.

XPS- und EELS-Studien von Kurt et al. [50] an rf-gesputtertem und eb-
verdampftem MgO zeigen, dass das Bor immer von der kristallinen Barriere
weg diffundiert. Auch in rf-gesputterten MgO-Barrieren wurde kein Bor oder
Boroxid zwischen Elektrode und Barriere oder im MgQO festgestellt. Zuriick-
gefithrt wurde dies auf eine hohe Auslagerungstemperatur von 400 °C und
y2hochqualitative MgO-Barrieren.

Aufgrund der wenigen Studien und unterschiedlichen Ergebnissen an eb-
verdampften MgO-Barrieren ergibt sich fiir den Einfluss der Herstellungsweise
der MgO-Barriere noch kein einheitliches Bild. Jedoch gibt es durchaus Diskus-
sionen iiber die physikalischen Ursachen der Bor-Kontamination, welche durch
eine bestimmte Herstellungsart begiinstigt werden. Eine mdogliche Erklarung
fiir die hohe Konzentration von Bor bzw. Boroxid an der Grenzfliche bzw. im
MgO konnte ein Sauerstoffiiberschuss sein, der in rf-gesputterten Proben auf-
tritt [30]. Dieser Sauerstoffiiberschuss kann bei der Probenherstellung durch
ein Ta ,presputtern” reduziert werden. Dabei wird der Einbau von Sauerstoff
aus dem Restgas im Vakuum vermindert und das Bor kann an der Grenzfliche
um bis zu 50 % reduziert werden. Eine andere Erklarung ist, dass sich im MgO
eine ternare Mg-O-B-Phase bildet, die jedoch das Vorhandensein von Mg™ im
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2. FEinfiihrung

MgO erfordert. Hierfiir ist aber eine hohe Dichte an Sauerstoffleerstellen no-
tig [50]. Durch die starke Affinitdt von Bor und Sauerstoff kann sich dariiber
hinaus an der Grenzschicht zwischen CoFe und MgO oder an Korngrenzen im
MgO ein BOy bilden [50].

Somit ist sowohl ein Sauerstoffiiberschuss als auch ein -defizit als Ursache
denkbar. Man kann jedoch auf jeden Fall davon ausgehen, dass die Stochiome-
trie der MgO-Tunnelbarriere einen wichtigen Einfluss aufweist.

2.2.2.4. Diffusion weiterer Elemente

Neben der beim Auslagern bei geringen Temperaturen beabsichtigten Diffusion
von Bor in den MTJs treten mit steigender Auslagerungstemperatur unbeab-
sichtigte, signifikante Diffusionen anderer Elemente auf. So kann bei Tempe-
raturen von 650 °C eine Diffusion von Fe in die benachbarte Ta-Schicht nach-
gewiesen werden. Ebenso ist eine Ta-Diffusion bei 600 °C ins CoFe und auch
in die MgO-Barriere moglich [4]. Ebenso ist eine Oxidation der Ta-Schicht bei
Temperaturen von iiber 500 °C moglich, wobei auch Sauerstoff im CoFe nach-
gewiesen werden kann [25]. Besonders die Ta-Diffusion in die Barriere kann
zu einem Bruch der A;-Symmetrie und letztendlich zur Reduktion des TMR
fithren. Somit gilt es, diese hohen Temperaturen beim Auslagern generell zu
vermeiden. Auch eine Diffusion von Fe und Co in die MgO-Barriere ist laut
Schreiber et al. [30] mittels Atomsonden-Tomographie (Atom Probe Tomogra-
phy) nachgewiesen, wobei Eisen aufgrund der héheren Sauerstoffaffinitiat in
hoherer Konzentration als Co vorhanden ist. Auch die Diffusion in die Tunnel-
barriere hinein hat einen &uferst schadlichen Einfluss auf den TMR.
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Kapitel

Experimentelle Methoden

Da es in der Transmissionselektronenmikroskopie eine Vielzahl experimenteller
Methoden gibt, werden im nun folgenden Kapitel die in dieser Arbeit benutzten
Methoden kurz skizziert und auf deren Nutzung in Kapitel |4 verweisen. Viele
Details der angewendeten Methoden kénnen bei Bedarf in der angegebenen
Literatur genauer nachgelesen werden.

Abschnitt beschreibt die grundlegenden Aspekte der hochauflésenden
Transmissionselektronenmikroskopie und deren Limitierungen durch Linsen-
fehler (s. Abschnitt [3.1.1)), die fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrte Untersu-
chung von Grenzflachen wichtig sind.

Seit Anfang 2013 ist es an der Universitidt Gottingen durch die Verfiigbar-
keit eines aberrationskorrigierten Elektronenmikroskops maoglich, Linsenfehler
apparativ zu korrigieren. Aus diesem Grund gibt Abschnitt eine kurze
Einfiihrung in die Thematik und einige sich damit eréffnende, neue Moglichkei-
ten. Eine nicht geritegebundene Technik, die auftretenden Linsenfehler nach-
traglich numerisch zu korrigieren, stellt die Objektwellenrekonstruktion dar,
welche in Abschnitt eingefiihrt wird.

Die in dieser Arbeit genutzten analytischen Methoden der Energiedispersi-
ven Rontgenspektroskopie (EDX, Abschnitt sowie der Elektronenener-
gieverlustspektroskopie (EELS, Abschnitt werden im Anschluss darge-
stellt. Hierbei liegt der Fokus auf der ebenfalls erst seit Anfang 2013 in G&ttin-
gen verfiigharen EELS-Methode und deren Vorteile in dem hier verwendeten
Materialsystem.

Eine fiir diese Arbeit zentrale Rolle spielt das von Borgardt, Plikat, Thiel,
Schroter und Seibt [13] [14] 211, 511 22] 52, B3] entwickelte und genutzte APP-
Verfahren. Es ermoglicht eine Bestimmung der langreichweitigen Ordnung an
der Grenzfliche. Diese Methode wurde im Rahmen dieser Arbeit weiterent-
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3. Experimentelle Methoden

wickelt und an das hier untersuchte Materialsystem aus kristallinem MgO und
amorphem CoFeB angepasst. Abschnitt stellt das Verfahren ausfiihrlich
vor.

Die Vorgehensweise, mit der die fiir alle TEM-Untersuchungen notwendigen
diinnen, homogenen TEM-Lamellen hergestellt werden, wird in Abschnitt
diskutiert.

3.1. Hochauflosende
Transmissionselektronenmikroskopie

Bei der Hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) han-
delt es sich um eine Methode, die es erlaubt, atomare Strukturen zu unter-
suchen und zu charakterisieren [54, 55, 56]. Dabei gibt es eine Vielzahl un-
terschiedlicher Techniken, die sich je nach Einsatzzweck zum Teil auch mit-
einander kombinieren lassen. So bietet zum Beispiel die abbildende Transmis-
sionselektronenmikroskopie die Moglichkeit, Ortsauflosungen besser als 1 A
zu erreichen und damit u.a. Kristalldefekte zu untersuchen. Hierbei wird ei-
ne einfallende Elektronenwelle g beim Durchgang durch die Probe durch das
Streupotential V' zur austretenden Objektwelle ¢ modifiziert. Beim weiteren
Durchgang durch das Mikroskop wird die austretende Objektwelle durch die
auftretenden Linsenfehler zur Bildwelle ¢y verdndert. Bei der Aufzeichnung
der komplexen Bildwelle 5 auf einer CCD-Kamera wird die Intensitit in
der Bildebene I = |1p|* aufgezeichnet, wodurch die Phaseninformation in der
komplexen Bildwelle verlorengeht.

In der Regel sind die daraus erhaltenen Abbildungen weder direkt inter-
pretierbar noch kann aus einzelnen Abbildungen eine atomare Struktur direkt
quantitativ charakterisiert werden.

Der Grund fiir die schlechte direkte Interpretierbarkeit von HRTEM-Abbil-
dungen liegt im Wesentlichen in der Limitierung durch Linsenfehler. Ebenso
sorgt eine Mehrfachstreuung in der Probe fiir einen nichtlinearen Zusammen-
hang zwischen dem Probenpotential und der Bildwelle. Dieser Effekt lasst sich
nur durch méglichst diinne Proben reduzieren. Auch der Verlust der Phasenin-
formation bei der Bildaufzeichnung sorgt fiir eine schlechte Interpretierbarkeit
von elektronenmikroskopischen Abbildungen.

In der Objektwelle sind im Gegensatz zur Bildwelle diese Informationen ent-
halten. Um dieses inverse Problem zu 16sen und die Objektwelle zu bekommen
bieten sich mehrere holographische Methoden [57] an:

e Bei der , Off-Axis“-Holographie wird die Bildwelle mit einer Referenzwelle
iiberlagert und daraus ein Hologramm erzeugt. Durch eine numerische
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3.1. Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie

Korrektur der Auswirkungen der Linsenfehler ist es anschlieflend mog-
lich, hieraus die komplexe Objektwelle zu bestimmen. Da bei diesem
Verfahren auch die tieffrequenten Bildanteile mit {ibertragen werden, ist
es ebenfalls moglich, elektrische und magnetische Felder innerhalb der
Probe zu bestimmen. Dieses Verfahren ist an den in dieser Arbeit ver-
wendeten Elektronenmikroskopen nicht méglich; deswegen sei fiir weitere
Informationen auf die Literatur verwiesen [58, [57].

Ein anderer Weg die urspriingliche Objektwelle zu erhalten, ist die Ob-
jektwellenrekonstruktion. Dabei wird aus einer Serie von mehreren Ab-
bildungen, die unter verschiedenen Abbildungsbedingungen aufgenom-
men wurden, die Objektwelle mittels statistischer Verfahren numerisch
bestimmt. Hier kann man die Objektwelle um den Effekt der Linsenfehler

numerisch korrigieren. Eine ndhere Beschreibung zu diesem Verfahren ist
unter Abschnitt zu finden.

Eine weitere Moglichkeit bietet der iterative Vergleich von Abbildungs-
serien. Dabei geht man einen Schritt weiter und rekonstruiert nicht die
Objektwelle, sondern direkt die atomare Struktur, die diese Abbildun-
gen hervorgerufen haben konnte. Diese Methode wird in Abschnitt
zur Bestimmung der langreichweitigen Ordnung an der Grenzfliche an-
gewendet. Dabei werden ganze Serien von experimentellen Abbildungen
mit simulierten Abbildungen verglichen. Die simulierten Abbildungen ba-
sieren auf einem parametrisierten Strukturmodell, dessen Parameter in
einem iterativen Prozess angepasst werden.

3.1.1. Aberrationen

Einer der Hauptgriinde, weshalb HRTEM-Abbildungen nicht intuitiv interpre-
tierbar sind, liegt also in der Verdnderung der Objektwelle durch Linsenfehler,
hauptséchlich die der Objektivlinse. Diese Linsenfehler dufern sich in einer
Verschmierung der Objektwelle und kénnen durch eine Phasenverschiebung
mathematisch beschrieben werden. Eine ausfiihrliche Darstellung moglicher
Aberrationen findet sich u.a. bei Erni [59].

Linsenfehler kann man in koh&rente und inkohérente Linsenfehler einteilen:

e Fiir Kohdrente Abbildungsfehler, die durch die eingesetzten Elektronen-
linsen entstehen, gibt es grofitenteils Korrektorsysteme. Zu den wichtig-
sten kohédrenten Abbildungsfehlern gehoren:
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— Der axiale Astigmatismus entsteht durch ein nicht-rotationssym-
metrisches Linsenfeld. Eine solche Linse weist in verschiedene Rich-
tungen unterschiedliche Brennweiten auf, weshalb von einem Ob-
jektpunkt aus kommende Strahlen in der Bildebene nicht in einem
Punkt vereint werden. Den zweizdhligen und dreizdhligen Astig-
matismus kann man in allen gebrduchlichen Mikroskopen mittels
spezieller Stigmatorlinsen korrigieren.

— Befindet sich der Objektpunkt nicht auf der optischen Achse, son-
dern mit einigem Abstand dazu, kommt es zu einer asymmetrischen
Verschmierung des Strahlbiindels in der Brennebene durch das au-
fleraxiale Koma. Bis zu einem bestimmten Einfallswinkel l&sst
sich das Koma durch ein ,Coma-Free-Alignment“ kompensieren.

— Durch die sphiirischen Aberration C, (auch Offnungsfehler ge-
nannt) werden beim Durchgang durch die Linse die achsenferneren
Strahlen nicht auf den gleichen Punkt fokussiert, die ndher an der
optischen Achse liegende. Die sphirische Aberration ist in der Re-
gel eine konstante Grofe fiir ein Mikroskop, jedoch sind seit einiger
Zeit kommerzielle Korrektorsysteme verfiigbar, die aus mehreren
Multipol- und Transferlinsen bestehen. Ein solches System samt
komplexer Steuerung ist in dem hier verwendeten FEI Titan 80-
300 ETEM G2 installiert. Es bietet nicht nur die Moglichkeit, den
Offnungsfehler zu minimieren, sondern ebenfalls auch alle weiteren
Linsenfehler bis zur 3. Ordnung zu bestimmen und zu korrigieren.

e Bei den inkohdrenten Abbildungsfehlern wird die Phasenbeziehung zwi-
schen den Elektronen durch Anderung der Phasendifferenz iiber die Zeit
gestort. Diese inkohédrenten Abbildungsfehler konnen eingeteilt werden in
Aberrationen, die aufgrund der rdumlichen Kohérenz des Strahls (durch
die endliche Grofe der Elektronenquelle) entstehen und solche, die durch
zeitliche Kohérenz (durch Schwankungen der Hochspannung, der Linsen-
strome, etc.) auftreten:

— Bei der chromatischen Aberration C,. handelt es sich um den
Abbildungsfehler, der dadurch entsteht, dass Strahlelektronen mit
geringfiigig unterschiedlichen Energien auf unterschiedliche Punk-
te fokussiert werden. Auch hierfiir gibt es bereits ein experimen-
telles Korrektorsystem, welches aber aktuell weltweit erst in weni-
gen Mikroskopen installiert islﬂ Eine Moglichkeit die chromatischen

!Das erste Mikroskop mit installiertem C,-Korrektor, befindet sich im Argonne National
Lab, zwei weitere Gerite, das TEAMO.5 und das TEAM1-Gerit, stehen im Lawrence
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3.1. Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie

Fehler zu verringern, anstatt sie zu korrigieren, besteht darin, die
Energiebreite des Elektronenstrahls zu verringern. Dazu kann man
einen Monochromator (sofern vorhanden) nutzen, der iiblicherwei-
se dafiir genutzt wird, die urspriingliche Energiebreite des Strahls
von < 0,8 eV auf <0,2 eV zu verringern, um eine bessere Ener-
gieauflssung beim EELS (s. Abschnitt zu erzielen. Da bei
der Nutzung des Monochromators nur noch wenige Elektronen zur
Abbildung der Probe genutzt werden, verliert der Elektronenstrahl
an Helligkeit, was eine hohere Belichtungszeit zur Folge hat. Aus
diesem Grund wird der Monochromator im Rahmen dieser Arbeit
nicht verwendet.

Einen starken Einfluss auf die direkte Interpretierbarkeit von elektronenmi-
kroskopischen Abbildungen hat die sogenannte Delokalisierung.

Delokalisierung bedeutet, dass Punkte in der Probe in einem ausgedehnten
Bereich in der Abbildung transformiert werden.

Die Ausdehnung der Delokalisierung kann unter Umstédnden mehrere Nano-
meter betragen, wie ein anschauliches Beispiel in [21] zeigt. Die Delokalisierung
AR lasst sich fiir ein nicht-aberrationskorrigiertes Mikroskop beschreiben mit:

AR = M(Af + O N¢?) (3.1)

wobei Af der Defokus?] C, die sphirische Aberration, A die Wellenlinge
der Elektronen und ¢ ein Punkt im reziproken Raum ist [59]. Man sieht, dass
der Effekt der Delokalisierung gréfer wird, wenn man sich vom optimalen
Defokus entfernt. Auferdem kann man den Effekt durch eine héhere Beschleu-
nigungsspannung verringern. Diese ldsst sich aber nur apparativ dndern und
erh6ht zudem die Gefahr der Strahlschéddigung der Probe. Allerdings lasst sich
die Delokalisierung auch durch eine Reduktion der sphérischen Aberration er-
reichen. Da diese im Allgemeinen eine konstante, gerdteinhirente Grofse ist,
lasst sie sich nur in abbildungskorrigierten TEMs verdndern. Aufgrund der
direkteren Interpretierbarkeit von abbildungskorrigierten Abbildungen durch
die verringerte Delokalisation und der héheren Auflésung durch Korrektur der
Linsenfehler bis zur 3. Ordnung wurden die in dieser Arbeit durchgefiihrten
Untersuchungen der Grenzfliche zwischen MgO und CoFe(B) an einem aber-
rationskorrigierten Mikroskop durchgefiihrt.

Berkeley National Lab. Desweiteren steht ein C.-korrigiertes Mikroskop am Ernst Ruska-
Center in Jiilich.
2Im Falle eines Uberfokus ist Af > 0 und im Fall des Unterfokus ist Af < 0.
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Mathematisch lsst sich die Ubertragung der Objektwelle 1o im Mikroskop
in die Bildwelle v; durch die beugungswinkelabhingige Phasenmodulations-
funktion 7'(¢) beschreiben, in die die Linsenfehler des Mikroskops eingehen:

di(@) = Yo(@) - T(q) (3:2)

wobei die komplexe Phasenmodulationsfunktion 7°(¢) gegeben ist durch:

T(q) = exp{ix(q)} (3.3)

wobei fiir nicht-aberrationskorrigierte Mikroskope gilt:

1
(@) = TAfPN + §7TCSQ4)\3 (3.4)

Hier dominieren die sphérischen Aberration und der Defokus. Fiir korrigier-
te Mikroskope ist x(¢) deutlich komplexer und kann bei Erni [59] nachgelesen
werden. Dort finden sich ebenfalls Erlduterungen iiber Linsenfehler hoherer
Ordnung, die hier nicht angesprochen werden.

Der erste Nulldurchgang des Imaginirteils der Phasenmodulationsfunktion
beim ,,Scherzer—Fokus“ﬂ definiert die Punktauflosung eines Mikroskops. Dies
ist der Punkt bis zu welchem die Raumfrequenzen phasengleich, d.h. ohne
Kontrastumkehr, abgebildet werden. Zusétzlich zu den kohérenten wirken sich
auch die inkohérenten Aberrationen auf die Kontrastiibertragung aus. Die zeit-
lich inkohé&renten Aberrationen Er(¢) und rdumlich inkohdrenten Aberratio-
nen FEg(q) sorgen im einfachsten Fall jeweils fiir eine Ddmpfungseinhiillende,
so dass sich fiir die Kontrasttransferfunktion CTF(q) ergibt:

CTF(@) = T(d) - Bs(@) - Br(@) (3.5)

Das Informationslimit ist durch diese inkoh&renten Aberrationen limitiert
und definiert als der Wert, bei dem die Dampfungseinhiillende auf e=2 ~ 13 %
abgefallen ist [21].

3.1.2. Aberrationskorrigierte Elektronenmikroskopie und
ihre Anwendung

Die Entwicklung eines Korrektorsystems fiir kohdrente Linsenfehler war ein
Meilenstein auf dem Weg zur modernen Transmissionselektronenmikroskopie.

3Fiir den Scherzer-Fokus gibt es verschiedene Definitionen, hier wird die Definition Af, =
— %)\C’s genutzt.
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In der konventionellen Hochauflésenden Elektronenmikroskopie beschrankt
die sphérische Aberration die erzielbare Auflésung. Bereits 1936 zeigte Ot-
to Scherzer in seinem beriithmten Theorem [60], dass eine positive sphérische
Aberration nur minimierbar, nicht aber vermeidbar ist, wenn die folgenden
Bedingungen erfiillt sind:

e Die Linsenfelder sind rotationssymmetrisch.
e Das elektromagnetische Feld weist keine Raumladung auf.

e Die elektromagnetischen Felder sind statisch.

Diese Bedingungen treten typischerweise fiir alle runden Elektronenlinsen
auf. Sobald jedoch eine dieser Bedingungen nicht erfiillt ist, besteht die Mog-
lichkeit, die mit der sphirischen Aberration einhergehenden Limitierungen zu
vermeiden. Der letztendlich erfolgreichste Ansatz war, nichtrotationssymme-
trische Linsen einzusetzen. Born und Wolf [61] beschrieben in ihrem Additi-
onstheorem, dass Linsenfehler additiv sind. Durch diese Eigenschaft ist es nicht
notwendig, aberrationsfreie Linsen zu entwickeln; vielmehr geniigt es, diese Lin-
senfehler in folgenden Linsen, z.B. durch ein Hexapollinsen-Korrektorsystem,
basierend auf einer Idee von Scherzer und Rose [60, 62], zu korrigieren. Durch
diese Hexapollinsen wird eine negative sphérische Aberration hinzugefiigt, wel-
che die vorhandene, positive kompensiert. Kommerzielle Korrektoren, wie der
in dem hier verwendeten FEI TITAN der Firma CEOS, setzen diese Idee zu-
sammen mit weiteren Transferlinsen um [63]. Das Prinzip ist in Abbildung
dargestellt. Dieser Korrektor dient der Korrektur in HRTEM-Abbildun-
gen und sitzt in diesem Fall hinter der Objektivlinse. Fiir die Korrektur von
STEM-Abbildungen ist es dagegen notwendig, die sphérische Aberration der
Beleuchtung vor der Objektivlinse zu korrigieren.

Mit einem Korrektorsystem ist es nun sowohl moglich, die Punktauflosung
dem Informationslimit des Mikroskops anzugleichen, als auch die mit der sphé-
rischen Aberration zusammenhingende Delokalisierung zu minimieren. Wei-
terhin ist es moglich, den Abstand zwischen dem oberen und dem unteren
Objektivlinsenpolschuh zu vergréfsern. So steht vor allem fiir tomographische
Anwendungen, in denen ein hoher Kippwinkel der Probe erforderlich ist und
bei in-situ Experimenten mehr Platz zwischen den Objektivlinsen-Polschuhen
zur Verfiigung. Ohne Aberrations-Korrektor hétte ein groferer Polschuhab-
stand einen hoheren Cy-Koeffizienten zur Folge, der nun jedoch wieder korri-
giert werden kann.
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Abbildung 3.1.: Cs-Korrektorsystem bestehend aus der unteren Objektivlinse links
und den Transferlinsen D1 und D2 sowie den beiden Hezapolen Hxl und Hz2. Aus
[63)].

Durch die Korrektur ist die sphérische Aberration keine Konstante, son-
dern eine Variable und muss zusammen mit weiteren, storenden Linsenfeh-
lern gemessen und korrigiert werden. Dieser Umstand macht die Ansteuerung
des Korrektors sehr komplex und wird deshalb in der Regel von der Software
iibernommen. Die Korrektur der Linsenfehler erfolgt im Allgemeinen nie voll-
stindig, weshalb nach der Messung der Linsenfehler abgeschétzt wird, welche
Linsenfehler iiberwiegen und zu korrigieren sind, bis ein tolerierbarer Restfeh-
ler iibrig bleibt. Die Linsenfehler werden auf einer diinnen, amorphen Proben-
stelle mittels eines Zemlin-Tableaus (s. Abb. bestimmt.lﬂ Hierbei wird der
Elektronenstrahl bei einigen 100 nm Unterfokus relativ zur optischen Achse
verkippt und auf der CCD-Kamera abgebildet. In der Fouriertransformierten
dieser Abbildung sind mehrere Thon-Ringe der amorphen Probe sichtbar. Da
die Aberrationen sich mit der Strahlverkippung dndern, kénnen diese bei einer
hinreichend grofen Anzahl an Abbildungen und einer bekannten Strahlverkip-
pung bestimmt werden [64, [65]. Nach der Messung der Linsenfehler werden
diese sukzessive minimiert. Danach schliefen sich in einem iterativen Prozess

4Der Korrekturprozess dauert relativ lange (ca. 45-60 Minuten). In dieser Zeit kann sich
der amorphe Bereich der Probe unter Beleuchtung verindern. Da in per FIB hergestell-
ten TEM-Proben hiufig kein geeignet grofier, diinner amorpher Bereich zur Verfiigung
steht (oder gar wie hier selbst im Fokus des Interesses steht), bietet es sich an, zusitz-
lich zum FIB-Probentréger ein halbkreisférmiges Stiick Kohlenstoff-Folie einzubauen. An
dieser kann der Korrektor sorgfiltig eingestellt werden, ohne die eigentliche Probe durch
Strahlschddigung zu gefdhrden.
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weitere Aberrationsmessungen mittels Zemlin-Tableau und Korrekturen an, bis
eine ausreichend korrigierte Ubertragung der Objektwelle gegeben ist. Dabei
konnen alle Linsenfehler bis zur 3. Ordnung E| korrigiert werden.

Abbildung 3.2.: Links: Diffraktogramm einer amorphen Kohlenstofffolie bei
Af = —180 nm. Rechts: Zemlin-Tableau zur Bestimmung der Linsenfehler bestehend
aus 17 Diffraktogrammen. Die dufleren Diffraktogramme sind bei einer Strahlverkip-
pung von 24 mrad aufgenommen worden.

3.1.2.1. Abbildung mit negativer spharischer Aberration

Nun ist es mit einem aberrationskorrigierten TEM nicht nur méglich, die sphé-
rische Aberration zu bestimmen und zu minimieren, sondern, da diese nun
variabel ist, ist es ebenfalls moglich, einen negativen Wert des Offnungsfehlers
einzustellen.

Mit Hilfe dieser abbildenden, negativ sphirischen Aberrationstechnik (nega-
tiv spherical aberration imaging, kurz: NCSI) konnte in Proben aus SrTiO3 und
YBayCusO7 bei Uberfokus gezeigt werden, dass dies zu einer besseren Sicht-
barkeit von Sauerstoffatomen in der Ndhe von stark streuenden Metallatomen
fithrt [66]. Sogar eine Quantifizierung der Sauerstoffkonzentration an Zwillings-
korngrenzen in BaTiO3-Systemen konnte mit dieser Methode ermoglicht wer-
den [67]. Der beobachtete hohe Kontrast in diesen Abbildungen entsteht laut

51. Ordnung: zweizihliger Astigmatismus; 2. Ordnung: dreizihliger Astigmatismus, Axiale
Koma ; 3. Ordnung: vierzdhliger Astigmatismus, sternformige Aberration, sphérische
Aberration.
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Abbildung 3.3.: Visualisierung der in Abb. bestimmten Aberrationen in einer
Phasenplatte. A1 = 1,9 nm (zweizihliger Astigmatismus), Ay = 31,7 nm (dreizih-
liger Astigmatismus), Bo = 1,1 nm (Axiale Koma), C3 =1,7 um (Cs Spharische
Aberration), As = 804 nm (vierzihliger Astigmatismus), Ss = 606 nm (sternformige
Aberration), Ay = 66,5 um (5-zdhliger Astigmatismus).

Urban et al. [68] aus einer vorteilhaften Kombination aus Amplitudenkontrast
(resultierend aus ,Channeling“-Effekten) und Phasenkontrast.

Ausfiihrlichere Darstellungen iiber Aufbau und Funktionsweise von C,-Kor-
rektoren finden sich in der Literatur [59, 69]. Details zur Abbildung leichter
Elemente mittels NCSI-Technik finden sich unter anderem bei Jia et al. [66] [67],
Urban et al. [68] oder Kisielowski et al. [70].

3.1.3. Objektwellenrekonstruktion

Wie zu Beginn des Abschnitts skizziert, bietet auch die Objektwellenre-
konstruktion die Méglichkeit, die Objektwelle numerisch aus einer Serie von
Aufnahmen mit unterschiedlicher Defokussierung zu bestimmen. Da bei dieser
Rekonstruktion die auftretenden Linsenfehler nachtraglich und sehr genau kor-
rigiert und dazu die Phaseninformation in der komplexen Objektwelle wieder-
gewonnen werden konnen, hat diese komplexe Methode auch nach Einfiihrung
von Cs-Korrektoren ihre Vorteile nicht verloren. Tillmann et al. [T1] zeigten,
dass die Kombination beider Techniken gerade bei der Untersuchung der Struk-
tur von Defekten in Kristallgittern oder bei Heterogrenzflichen grofte Vorteile
aufweist. In dieser Arbeit wird die Methode bei der Untersuchung der kristal-
lin/kristallinen Grenzflédche von MgO und CoFe in Abschnitt [4.1.1]angewendet,
um die Gitterabstdnde an der Grenzfliche genau bestimmen zu kénnen.

Zur Rekonstruktion der Objektwelle wird in dieser Arbeit auf das Programm

30



3.1. Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie

Truelmage Professional 2.0.1 (Build 7) von FEI zuriickgegriffen |72} [73] [74], [75]:
Es flihrt zuerst mittels Kreuzkorrelation eine Driftkorrektur der Abbildungen
einer Defokusserie durch. Anschliefsend versucht das Programm, durch Ver-
wendung zweier verschiedener Methoden, die Objektwelle zu berechnen. Dazu
kehrt es mittels Paraboloid-Methode (PAM) den Abbildungsprozess um und
filtert nur den linearen Anteil der Abbildungen heraus. Der nicht-lineare Anteil,
der als Storung betrachtet wird, wird unterdriickt. Niaheres zur PAM-Methode
findet sich bei Op de Beeck et al. [76] und Saxton et al. [77].

Im Anschluss hieran wird die Maximum-likelihood-Methode (MAL) ange-
wendet. Diese versucht in einem iterativen Prozess die fiir die gegebenen experi-
mentellen Abbildungen wahrscheinlichste Objektwellenfunktion zu finden. Als
Startwert fiir diese Methode dient die Rekonstruktion des PAM-Algorithmus.
Mit diesem Verfahren ist es moglich, nicht nur die linearen, sondern auch die
nicht-linearen Abbildungsanteile zu rekonstruieren. Somit eignet sich diese Me-
thode auch gut fiir Proben mit dynamischer Vielfachstreuung, also dickere
Proben oder in niedrigen Zonenachsen orientierte kristalline Materialien. Die-
se Methode wurde urspriinglich von Kirkland et al. [78] publiziert und von
Coene [72] weiterentwickelt. Ndheres dazu findet sich auch bei Lentzen et al.
[79).

Im Gegensatz zu der in Abschnitt beschriebenen Methode, in der die
atomare Struktur der Probe direkt bestimmt wird, kénnen mit Hilfe der Ob-
jektwellenrekonstruktion nicht immer direkte Riickschliisse auf die zu Grunde
liegende Struktur der Probe gezogen werden, da hier hier nur die Austrittswelle
bestimmt wird. Mehrere Untersuchungen zeigten [74] 80) 81, 82|, dass direkte
Riickschliisse auf die Struktur der Probe nur fiir Phasenobjekte, also Proben,
in denen die Wechselwirkungen zwischen Elektronenwelle und Probenpoten-
tial nur eine Phasendnderung bewirken, moglich sind. Um Riickschliisse auf
die zugrunde liegende Struktur zu erhalten, muss im Anschluss an die Objekt-
wellenrekonstruktion ein Vergleich mit simulierten Objektwellen durchgefiihrt
werden.

31



3. Experimentelle Methoden

3.2. Analytische
Transmissionselektronenmikroskopie

In der Analytischen Transmissionselektronenmikroskopie werden inelastische
Streuprozesse ausgenutzt, um Informationen iiber die chemische Zusammen-
setzung der Probe zu erhalten. Die in den folgenden beiden Abschnitten disku-
tierten Methoden der Energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX, s. Ab-
schnitt [3.2.1) und der Elektronen-Energieverlustspektroskopie (EELS, s. Ab-
schnitt [3.2.2)) werden haufig unter Verwendung des STEM-Modus (Scanning
Transmission Electron Microscopy) des Mikroskops betrieben. In dieser Be-
triebsart wird der Elektronenstrahl auf der Probe fokussiert und iiber die Pro-
be gerastert. Somit kénnen die durch die analytischen Methoden gewonnenen
Informationen einer bestimmten Strahlposition zugeordnet werden.

3.2.1. Energiedispersive Rontgenspektroskopie

Im Folgenden wird eine kurze Einfiihrung in die Energiedispersive Rontgen-
spektroskopie gegeben: Eine detailliertere Darstellung findet sich unter [54].

Durch die Bestrahlung der Probe mit einem mehrere kV schnellen Elektro-
nenstrahl werden in den Probenatomen Elektronen von den inneren Schalen
auf die dufere Schale angehoben. Bei der folgenden Relaxation wird u.a. cha-
rakteristische Rontgenstrahlung ausgesendet, die mit Hilfe eines Detektors in
Probennihe gemessen werden kann. Dabei setzt sich das gemessene Signal aus
den Anteilen der kontinuierlichen Bremsstrahlung und der charakteristischen
Rontgenstrahlung zusammen. Der Bremstrahlungshintergrund wird durch das
Abbremsen der Strahlelektronen in der Probe hervorgerufen und ist bis zur
maximalen Beschleunigungsspannung der Strahlelektronen im Spektrum vor-
handen, dabei iiberlagert es die charakteristische Rontgenstrahlung.

Zur quantitativen Auswertung wird in der Regel die Methode von Cliff und
Lorimer [83] benutzt, bei der die Intensitédtsverhiltnisse verschiedener cha-
rakteristischer Linien nach Abzug des Hintergrundes ausgewertet werden. Die
Zusammensetzung lasst sich durch die Cliff-Lorimer-Gleichung

Ca Iy
— = kap— 3.6
c, kg (3.6)
bestimmen. Hier sind I, die Intensitiaten der auszuwertenden Elemente und
C, deren Gewichtsprozente. k£ wird auch der Cliff-Lorimer-Faktor genannt,
der einen Sensibilitdtsfaktor und keine Konstante darstellt. Bei dieser Me-
thode wird angenommen, dass es sich um eine diinne Probe handelt, in der

Absorptions- und Fluoreszenzeffekte keinen wesentlichen Einfluss haben.
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Zur qualitativen Auswertung konnen im STEM-Modus auch Linienprofile
oder zweidimensionale Elementverteilungskarten erstellt werden. Diese Metho-
de wird in Abschnitt [4.3| benutzt, um die Elektromigration beim dielektrischen
Zusammenbruch von MTJs zu untersuchen. Dazu werden im Roéntgenspektrum
Energiefenster um eine zu messende, charakteristische Linie erstellt und der
Elektronenstrahl entweder entlang einer Strecke oder eines zweidimensionalen
Bereichs gefiihrt. In neueren Systemen wie dem OXFORD X-MAX80, welches
im FEI Titan ETEM installiert ist, ist es nicht mehr noétig, vorher Energiefen-
ster zu definieren. Hier wird von jedem Punkt der Probe das gesamte Ront-
genspektrum aufgezeichnet. Erst zur Auswertung kénnen Energiefenster zur
qualitativen Darstellung ausgewdhlt werden. Der Vorteil dieses Systems ist,
dass jederzeit auch eine quantitative Auswertung moglich ist, da von jedem
Punkt das volle Spektrum vorhanden ist.

3.2.2. Elektronenenergieverlustspektroskopie

Als weitere analytische Methode steht im FEI Titan ETEM die Elektronen-
energieverlustspektroskopie (EELS) zur Verfiigung. Eine umfassende Darstel-
lung dieser Methode findet sich in der Literatur u.a. in Egerton [84].

EELS wird oft als komplementére Methode zu EDX bezeichnet. Hier werden
keine Sekundireffekte wie die charakteristische Rontgenstrahlung bei EDX auf-
gezeichnet, sondern die Energieverteilung der transmittierten Elektronen ana-
lysiert. Diese inelastischen Prozesse entstehen, wie bei EDX, durch Coulomb-
Wechselwirkungen der gestreuten Strahlelektronen mit den Probenelektronen
der inneren und dufleren Schalen. Die fiir Festkorperelektronen erlaubten ener-
getischen Zustinde und Uberginge in den Probenatomen resultieren in cha-
rakteristischen Ionisationskanten in den EELS-Spektren.

Um EELS-Spektren zu erhalten, ist ein Energiefilter notig. Im FEI Titan
ETEM ist ein Gatan Quantum ER965 installiert, der sich unterhalb der Elek-
tronensédule befindet. Hinter einer wiahlbaren Eingangsapertur wird der Elek-
tronenstrahl in einem magnetischen Prisma aufgeweitet und nach Durchgang
durch mehrere Multipolprojektionslinsen auf einer CCD-Kamera abgebildet.
Hinter dem magnetischen Prisma besteht ebenfalls die Mdoglichkeit, eine ver-
stellbare Schlitzblende einzufiihren, um einen bestimmten Energiebereich ab-
zubilden (s. Abb. [3.4).

Die Energieauflosung des EELS-Signals wird durch zwei Faktoren beein-
flusst: die eingestellte Dispersion und die Energiebreite des Elektronenstrahls.

Die Energiebreite des Elektronenstrahls ohne Wechselwirkung mit der Probe
wird im Wesentlichen durch die verwendete Elektronenquelle vorgegeben. Bei
der in diesem Gerdt verwendeten XFEG-Elektronenquelle liegt die erzielba-
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Abbildung 3.4.: Schematische Darstellung eines TEM-Energiefilters.

re Energiebreite des Elektronenstrahls bei etwa 0,7 — 0,8 eV bei 300 kV Be-
schleunigungsspannung. Héhere Energieauflosungen sind nur mit eingeschal-
tetem Monochromator méglich. Dann liegt die erzielbare Energiebreite bei
< 0,2 eV bei 300 kV Beschleunigungsspannung. Bei der qualitativen Auswer-
tung des EELS-Signals ist die Energieauflésung nicht von primirem Interesse.
Erst bei der Betrachtung des ,Energy Loss Near Edge Spectrums® (ELNES,
Absorptionskantenfeinstruktur) ist die Energieauflosung des Systems von gro-
fserer Bedeutung.

Die Energiebreite des Elektronenstrahls gibt somit die kleinste zu erzielende
Energieauflosung vor. Diese ist jedoch nur bei den kleinsten Dispersionen des
Detektors nutzbar. Die Dispersion gibt die Aufweitung des Energiespektrums
auf die zur Verfiigung stehenden 2048 Kanéle des Detektors an. Bei kleinen
Dispersionen kann nur ein sehr kleiner Energiebereich mit groker Energieauf-
16sung dargestellt werden. Je groker die Dispersion und der damit dargestellte
Energiebereich ist, umso geringer ist die zur Verfiigung stehende Energieauf-
16sung. Folglich ist die hohe Energieauflosung des Monochromators nur im
Zusammenspiel mit kleinen Dispersionen sinnvoll. Mdchte man jedoch cha-
rakteristische Ionisationskanten mehrerer Elemente simultan messen, um z.B.
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das stochiometrische Verhiltnis zueinander zu bestimmen, muss eine grofere
Dispersion genutzt werden.

Schon bei geringeren Energieauflésungen von etwa 1,5 eV enthilt das EELS-
Spektrum bereits weitere niitzliche Informationen. So enthéilt der Bereich in-
nerhalb von etwa 50 eV hinter der Absorptionskante die Feinstruktur. Diese
Feinstruktur ist beeinflusst von den Valenzzustidnden des ionisierten Atoms
und den umgebenen Atomen. So konnen bei ELNES-Untersuchungen von Bor
Aussagen zum Oxidationszustand gemacht werden [85].

Ahnlich wie beim EDX ist der Hauptbetriebsmodus des TEM bei EELS-
Messungen der STEM-Betrieb. Damit ist eine Zuordnung des Probenortes
und des gemessenen Spektrums gegeben, ebenfalls sind Linienprofile und Ele-
mentverteilungskarten moglich. Jedoch kann man den Energiefilter auch unter
Abbildungsbedingungen betreiben ohne die Ortsinformationen zu verlieren. In
diesem EFTEM-Modus (Energy-Filtered TEM) wird hinter der energiedisper-
siven Ebene mit der nachfolgenden Optik eine Abbildung erzeugt, zu der nur
Elektronen mit einem bestimmten Energieverlust beigetragen haben. Nimmt
man nun sehr viele Abbildungen mit unterschiedlichen Energieverlusten auf,
erhélt man einen Datenwiirfel (2-D-Abbildung + EELS-Spektrum). Die Ener-
gieauflosung ist in diesem Fall abhéingig von der Breite des gewihlten Ener-
giebereiches. Im Vergleich zu einem direkt aufgenommenen EELS-Spektrum
ist die Energieauflosung jedoch deutlich reduziert. Wenn die in der Probe ent-
haltenen Elemente bereits bekannt sind und das Ziel der Untersuchung die
Elementverteilung ist, ist es in der Regel besser, statt eines kompletten Da-
tenwiirfels, eine Elementverteilungskarte mittels EFTEM herzustellen. Dazu
werden bei der Drei-Kanten-Methode zwei Abbildungen vor der Absorptions-
kante des zu messenden Elementes und eine Abbildung direkt auf der Kan-
te gemessen. Durch die zwei Abbildungen vor der Kante ist es moglich, eine
zuverlassige Hintergrundkorrektur des gemessenen Elementes durchzufiihren.
Somit sind fiir jedes Element nur drei Abbildungen mit relativ grofsem Ener-
giebereich (z.B. 30 eV) notig, was im Vergleich zur Elementverteilungskarte im
STEM-Modus den Vorteil der geringeren Messzeit und damit der geringeren
Elektronendosis hat, was wiederum die Probe schont.

Ein auch in dieser Arbeit benutztes EFTEM-Verfahren dient der Bestim-
mung der relativen Dicke der Probe. Bei der sogenannten , Log-Ratio“-Methode
wird je eine EFTEM-Abbildung im Energiebereich des ,,Zero-Loss“Peakd]| und

'Der ,,Zero-Loss* Peak entsteht durch Strahlelektronen, die nicht von der Probe beeinflusst
wurden.
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eine im sich anschlieffenden ,low-loss* Bereich erstell Uber die Formel

fem G—z) (3.7)

sind diese Abbildungen mit der relativen Dicke verkniipft. Dabei ist I die
Flache unter dem ,zero-loss“-Peak und I, die Flache unter dem Bereich des
yow-loss“-Spektrums, ¢ ist die absolute Dicke der Probe und A\ die absolute,
mittlere freie Weglinge fiir inelastisch gestreute Elektronen. Stellt man nun den
rechten Gleichungsteil von in einer Abbildung dar, entspricht die Helligkeit
der Abbildung der relativen Dicke der Probe (s. Abb. [3.5)).

Abbildung 3.5.: Relative Dickenverteilungskarte einer FIB-TEM-Probe. Gut sicht-

bar der dicke mittlere Steq und die Zunahme der Dicke zum unteren Ende der La-
melle.

In homogenen Materialien ist somit eine gute Aussage iiber die Dickenvaria-
tion gegeben. Die relative Dicke iiber eine Materialgrenzfliche hinweg ist von
nur geringer Aussagekraft, da sich hier die mittlere freie Weglinge \ der Elek-
tronen dndert. Damit ist es moglich, dass sich die relative Dicke iiber eine solche
Grenzflache dndert, die absolute Dicke jedoch konstant bleibt. Diese Methode
zur Messung der Dickenverteilung wurde im Wesentlichen zur Dickenkontrol-
le nach dem Nachdiinnen der TEM-Lamellen (s. Abschnitt genutzt, bot
jedoch beim Vergleich mit simulierten TEM-Abbildungen auch einen guten

2Dieser Bereich ist gekennzeichnet durch den Plasmonen-Peak, der von Strahlelektronen
herriihrt, die nur durch Probenplasmonen beeinflusst wurden.
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Anhaltspunkt fiir die absolute Dicke der Probe. Der Fehler der ,Log-Ratio“-
Methode zur Bestimmung der relativen Dicke liegt fiir Proben bis /A < 4
bei etwa 10 % [86, B7]. Je nach Herkunft der mittleren freien Weglénge zur
Bestimmung der absoluten Dicke reduziert sich die Genauigkeit der Messung
deutlich.

3.2.3. Vor- und Nachteile von EELS gegeniiber EDX

Da jede Methode ihre spezifischen Vor- und Nachteile aufweist, gilt es je nach
Ziel einer Untersuchung abzuwégen, ob EDX oder EELS fiir eine Analyse ge-
nutzt wird. In der Tabelle sind die Vorteile der jeweiligen Techniken bei
gleichen Abbildungsbedingungen dargestellt:

‘ Vorteile von EELS ‘ Vorteile von EDX ‘
starkeres Signal geringerer spektraler Hintergrund
grofsere raumliche Auflosung benotigt keine diinnen Proben
absolute, detektorunabhéingige | einfachere Nutzung
Quantifizierung
liefert Strukturinformationen | weitere Verbreitung

Tabelle 3.1.: Vorteile von EELS und EDX bei gleichen Abbildungsbedingungen. Nach
184

Als Vergleich dient in dieser Tabelle ein fensterloses EDX-System. EDX-
Detektoren, die im Philips CM200 und im FEI Titan zum Einsatz kommen,
sind jedoch mit einer ultradiinnen Polymerfolie vor Verunreinigungen geschiitzt.
Die in dieser Folie stattfindende Absorption fiihrt in EDX-Systemen zusammen
mit einer reduzierten Detektoreffizienz bei kleinen Energien der Rontgenquan-
ten zu einer schlechten Detektierung von leichten Elementen. Eine noch héhere
Sensibilitat fiir leichte Elemente als mit fensterlosen EDX-Detektoren erreicht
man mit EELS, welche von besonderer Bedeutung bei der Untersuchung der
Borverteilung in MTJs in Abschnitt ist [88]. Bei EELS ist ebenfalls die
hohe rdumliche Auflésung bei der Interpretation der Ergebnisse bei Untersu-
chungen von nur 2 nm dicken MgO-Schichten vorteilhaft. Diese héhere raumli-
che Auflésung beim EELS resultiert aus der Begrenzung der Strahlaufweitung
aufgrund von elastischer Streuung durch Einsatz einer Blende. Des Weiteren
konnen mithilfe der EELS-Spektren wichtige Strukturinformationen gewon-
nen werden. Die Untersuchungen der Elektromigration in Abschnitt [4.3] in der
Elementverteilungskarten schwererer Elemente erstellt wurden, sind dagegen
mit der EDX-Methode erstellt worden. Hier wurde auch keine hohe raumliche
Auflésung bendtigt.
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3.3. IDISMA

In Folge der Miniaturisierung von (Halbleiter-) Bauelementen kommt der
Grenzflache zwischen kristallinen und amorphen Materialien eine immer wich-
tigere Bedeutung zu. In dieser Arbeit wird die Grenzfliche zwischen kristal-
linem MgO und amorphem CoFeB, wie sie auch in Tunnelbarrieren und den
ferromagnetischen Elektroden von MTJs vorkommt, untersucht. Wie bereits
Abschnitt zeigte, hat diese Grenzfliche einen entscheidenen Einfluss auf
den TMR in diesen Systemen. So sollen bereits wenige Monolagen kristallinen
Eisens an der Grenzfliche ausreichen, um mit vollstindig kristallinen Elektro-
den vergleichbare TMR zu erzielen |11, 44].

Fiir die Untersuchung der Struktur innerer Grenzflichen in Kristallen ist
die hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie eine haufig eingesetz-
te Methode. Da in diesen Systemen die jeweiligen Atompositionen bekannt
sind, kann hier ein direkter quantitativer Vergleich zwischen simulierten und
experimentellen Abbildungen durchgefiihrt werden. Bei Grenzflichen zwischen
kristallinen und amorphen Materialien ist ein direkter quantitativer Vergleich
von experimentellen und simulierten Abbildungen jedoch aufgrund der Vielzahl
moglicher struktureller Realisierungen des Ubergangsbereiches nicht moglich.

Bei der kristallin/amorphen Grenzfliche handelt es sich um ein System,
in dem ein Ubergang von einem System mit Fernordnung in ein System mit
Nahordnung bzw. mittelreichweitiger Ordnung stattfindet. Der kristalline Teil
kann durch eine Fernordnung beschrieben werden, also eine Ordnung, die, ver-
glichen mit der Gitterkonstanten, iiber grofsere Distanzen vorhanden ist. Der
amorphe Teil wird durch eine Nahordnung bzw. mittelreichweitige Ordnung
beschrieben, bei der die Korrelation von Atomen auf Nachbarplitzen mit des-
sen Abstand stark abnimmt, also typischerweise auf < 0,5 nm. Diese Ordnung
in amorphen Systemen kann nur mittels statistischer Methoden beschrieben
werden. Hierzu dient u.a. die Paarverteilungsfunktion, welche die Haufigkeit
angibt, ein Atom in einem bestimmten Abstand anzutreffen. Sie kann z.B.
mittels Beugungsmethoden gemessen werden. In kristallinen Systemen ist hin-
gegen eine genaue Angabe der Atompositionen moglich. An der Grenzfliache
von kristallinem und amorphem Material kommt es jedoch zu einer Bindung
zwischen Atomen beider Materialien und einer induzierten Ordnung in einem
Ubergangsbereich des amorphen Materialsﬂ

Die hier durchgefiihrte Untersuchung der ¢-MgO/a-CoFeB-Grenzfliche ba-

6Auch eine Beeinflussung des Kristalls durch das amorphe Material ist mdglich, wird hier
aber vernachléssigt.
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siert auf dem IDIM-Verfahren (,Iterative Digital Image Matching“) von Mo6-
bus [89, ©0], das eine iterative Anpassung einzelner simulierter HRTEM-Ab-
bildungen an experimentellen Abbildungen beschreibt. Dieses Verfahren wur-
de von Borgardt et al. [13, 51, 14] zum einen um die simultane Anpassung
ganzer Abbildungsserien erweitert (IDISMA - Iterative Digital Image Series
Matching) und zum anderen um die APP-Methode (siche Abschnitt zur
Simulation von amorph /kristallinen-Grenzflichen ergénzt. Diese Kombination
der IDISMA- und der APP-Methode wurde u.a. von Thiel et al. [53], 21] fir
die Untersuchung der a-Si/c-Si und der a-Ge/c-Si Grenzflache genutzt.
Durch die Verwendung mehrerer Abbildungen, welche unter unterschied-
lichen Defoki aufgenommen worden sind, ist eine gute Trennung der grenz-
flicheninduzierten Ordnung von Delokalisierungseffekten gegeben. Aufterdem
erhdht sich bei der Verwendung von Abbildungsserien die Signifikanz der an-
gepassten Strukturparameter gegeniiber nur einer angepassten Abbildung.

Das Grundprinzip der hier verwendeten IDISMA-Methode soll in den fol-
genden Abschnitten genauer erldutert werden. Da diese Methode mit experi-
mentellen Defokusserienabbildungen arbeitet, die immer einer gewissen Pro-
bendrift unterliegen, miissen diese zuerst durch eine Driftkorrektur korrigiert
werden. Diese Korrektur sowie weitere, fiir einen quantitativen Vergleich not-
wendige Mafnahmen, werden in Abschnitt ndher beschrieben.

Die Simulationen der elektronenmikroskopischen Abbildungen auf Basis eines
Strukturmodells werden mittels der bekannten Multislice-Methode [20, [16], 17,
18, 19 erstellt. Hierfiir wird in dieser Arbeit das EMS-Programmpaket von
Stadelmann [91] genutzt, das sich gut in einen iterativen Prozess integrieren
lasst. In Abschnitt wird eine kurze Einfithrung in die Multislice-Methode
zur Simulation von HRTEM-Abbildungen gegeben.

Um die HRTEM-Abbildungen der amorph/kristallinen Grenzfliche mittels
Multislice-Methode erstellen zu kénnen, wird in Abschnitt die , Averaged-
Projected-Potential-Naherung (APP-Niherung) vorgestellt.

Fiir die Bildung des mittleren projizierten Potentials der Grenzflache zwischen
kristallinem MgO und amorphem CoFeB dient ein parametrisiertes Struktur-
modell, dessen Konstruktion in Abschnitt néher erldutert wird.

Im Anschluss an die Simulation findet ein Vergleich der Defokusserie der si-
mulierten und experimentellen Abbildungen statt, dessen Funktionsweise in
Abschnitt B.3.5 behandelt wird.

Durch Anderungen der in das Strukturmodell einfliekenden Parameter und
erneutem Vergleich der experimentellen und simulierten Abbildungen wird in
einem iterativen Prozess der Kontrastunterschied zwischen diesen Abbildun-
gen minimiert. Als Ergebnis des iterativen Optimierungsprozesses erhélt man

39



3. Experimentelle Methoden

direkt eine mogliche strukturelle Realisierung der Grenzfliche, was bei der in
Abschnitt vorgestellten Objektwellenrekonstruktion nicht direkt der Fall
ist. Durch die Bestimmung der strukturellen Ordnung an der Grenzfliche ist
eine Ausdehnungsquantifizierung des durch das MgO beeinflussten Ubergangs-
bereiches moglich.

Einige der in Abschnitt verwendeten Prozesse (z.B. die Mittelung ent-
lang der Grenzfliche) und Methoden (APP-Niherung) wurden von Borgardt
et al. |13, 5], 14], Plikat [22, [52], Thiel [21) 53] und Eilers et al.[92] entwickelt
bzw. angewendet. Zur besseren Lesbarkeit wird im folgenden Abschnitt auf die
Einzelverweise verzichtet.

3.3.1. Driftkorrektur, Mittelung und Bestimmung von
Simulationsparametern

Bevor die experimentellen Abbildungen mit den simulierten Daten verglichen
werden konnen, miissen die experimentellen Daten entsprechend aufbereitet
werden. Hierfiir ist es grundsétzlich notwendig, eine Driftkorrektur durchzu-
fiihren, damit der untersuchte Probenbereich rdumlich immer der gleiche ist.
Dieser Schritt ist erforderlich, da die Probe im TEM wihrend der Aufnah-
me der Serie iiblicherweise um wenige nm driftet. Diese Drift ist insbesondere
wihrend der Belichtung der CCD-Kamera kritisch, da hierdurch die Abbil-
dung verschmiert. Die hier verwendete Belichtungszeit ist mit 0,5 s jedoch
hinreichend kurz, um keine Effekte der Probendrift auf der Aufnahme festzu-
stellen. Der Grofteil der Probendrift tritt in der Zeit zwischen den Aufnahmen
auf, da hier die Zeitspanne mit 5 s deutlich grofier ist. Diese Zeitspanne wurde
gewdhlt, damit sich das Gerdt nach der Verdnderung des Fokus stabilisieren
kann und keine Fokusschwankungen auftreten. Die Driftkorrektur erfolgt mit
Truelmage Professional 2.0.1 (Build 7) von FEI mittels eines Kreuzkorrelati-
onsverfahrens, das nur auf die niederfrequenten Anteile des Bildsignals ange-
wendet wird. Durch den Tiefpassfilter wird die Driftkorrektur nur auf die nicht
periodischen Strukturen angewendet. Dadurch ist es méglich, die Abbildungen
trotz unterschiedlicher Abbildungsbedingungen prizise auszurichten [93]. Da
die hier auftretende absolute Driff] von 0,67 nm (s. Abb. iiber die ganze
Defokusserie sehr gering ist, kann der Nebeneffekt der Reduktion des Bildfel-
des durch die Driftkorrektur auf dem Bildbereich, der in allen Abbildungen der
Defokusserie enthalten ist, vernachléssigt werden. Die mittlere Drift zwischen
zwei Abbildungen betrigt 0.04 nm. Somit tritt wihrend der Belichtung der
Aufnahme eine errechnete, mittlere Drift von < 0.004 nm auf, was weit unter

"Drift zwischen der ersten und der letzten Abbildung einer Serie.
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dem Informationslimit des verwendeten Mikroskops liegt.
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Abbildung 3.6.: Gemessener absoluter Driftverlauf der Probe in Pizeln und nm.
Der Hauptanteil der Drift tritt entlang der y-Achse auf, was auf eine nach einer
Bewegung nicht vollstindig zur Ruhe gekommene Stage zuriickzufihren ist, da die y-
Achse hier nahezu parallel zur Grenzfliche verlduft. Die gesamite Drift ist mit 0,67 nm
tber die ganze Messdauer sehr gering. Die mazximale Drift zwischen zwei Abbildungen
st mat 0.08 nm zwischen Abbildung 2 und 8 ebenfalls sehr gering.

Um aus den experimentellen Abbildungen die kristallperiodische Struktur
zwischen dem hier untersuchten kristallinen MgO und dem amorphen CoFeB
zu extrahieren, wurde eine periodische Mittelung mit der Streifenbreite d ent-
lang der Grenzfliche durchgefiihrt. Das fiihrt zu einer Reduktion auf die d-
periodische Informationen an der Grenzfliche. Durch diese Mittelung ist eine
statistische Beschreibung der grenzflicheninduzierten Ordnung des amorphen
Materials anhand einer Verteilungsfunktion im Rahmen der APP-Niherung
(s. Abschnitt erst sinnvoll.

Die Probe wird zunéchst, wie in Abbildung ersichtlich, entlang der
MgO[100]-Zonenachse orientiert und durchstrahlt. Dabei liegt die Grenzflidche
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| 6-MgO | a-CoFeB |
* :2 [010]
3 | [co1]/
b 4 -, ‘ ..0’
" | 4 3 [100] +
[ cMgo_]5-CoFeB

(a) (c)

Abbildung 3.7.: a) Abbildung der c-MgO/a-CoFeB-Grenzfliche bei einem Defo-
kus von Af =1 nm mit Einteilung in einzelne Streifen und der Periode d. b) Ge-
mittelte Grenzflichenabbildung nach vierfach entlang der y-Achse wiederholt.
c¢) Skizze der c-MgO/a-CoFeB-Grenzfliche mit eingezeichneter Kristallorientierung.
Die z-Achse tber die Grenzfliche hinweg ist die MgO[001]-Richtung, parallel zur
Grenzfliche verlduft die y-Richtung, welche der MgO[010[-Richtung entspricht. Die
Probennormale z verlduft entlang der MgO[100[-Richtung. Nach [45]].

zum amorphen CoFeB parallel zur MgO|[010]-Richtung. Fiir die Mittelung wer-
den die ausgerichteten Abbildungen der Probe in Streifen parallel zur Grenz-
fléiche eingeteilt (s. Abb. [3.7h). Die Streifenbreite entspricht dabei genau dem
halben Gitterabstand des MgO d = 1/2ap,0 = 0,21 nm, die der Periodizi-
tat im kristallinen Teil der Probe entspricht. Anschliefend werden die Streifen
iiber alle dquivalenten Punkte gemittelt:

(N-1)/2

> I{z,y+nd) (3.8)

n=—(N—1)/2

sa(y)

I'a,y) =

I'(z,y) bezeichnet dabei die gemittelte Intensitatsverteilung, I(x,y) die In-
tensititsverteilung in der experimentellen Abbildung am Punkt (z,y), N die
Anzahl der Streifen und s, ist die Spaltfunktion:

Eine aus dieser Mittelung hervorgehende Grenzflichenabbildung ist in Ab-
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bildung zu sehen. Sie ist hier zur besseren Visualisierung fiinffach unter-
einander fortgesetzt dargestellt.

In dieser Arbeit finden sich auch eindimensionale Intensitétsprofile, die sich
aus der Integration entlang der y-Richtung des Streifens ergeben. Diese Profile
dienen nur der Visualisierung; die quantitativen Vergleiche werden ausschlief-
lich mit den gemittelten zweidimensionalen Abbildungen durchgefiihrt.

Beim direkten Vergleich simulierter und experimenteller Abbildungen tritt
ein systematischer Unterschied in den Kontrasten auf, weshalb ein quantita-
tiver Vergleich nicht problemlos mdglich ist. Diese Diskrepanz ist in der Lite-
ratur als ,Stobbs-Faktor* bekannt [94] 05]. Die Ursachen fiir die auftretenden
Unterschiede sind noch immer Gegenstand der Forschung [58] 06, 97, 98] 99
und liegen vermutlich in der Kombination verschiedener Effekte, die in der
Simulation nicht beriicksichtigt werden. Aufgrund dieser Kontrastunterschiede
von simulierten und experimentellen Abbildungen miissen die Abbildungen vor
einem quantitativen Vergleich normiert werden. Bei dem von Md&bus [89] vor-
gestellten Verfahren werden die experimentellen Abbildungen auf die mittlere
Gesamtintensitiat des Elektronenstrahls normiert. Zu diesem Zweck wurde aus
einer Abbildung ohne Probe die mittlere Intensitit < Ip.; > bestimmt und
die Proben wie folgt normiert:

I(z,y)

— 3.9
< Ipef > (3.9)

Inorm(x7y) =
Fiir die Simulation der elektronenmikroskopischen Abbildungen werden
auferdem die Abbildungsparameter wie der Startdefokus und die Defokus-
schrittweite benotigt. Aufkerdem ist die Dicke der Proben fiir die Simulation
zwingend erforderlich. Diese Simulationsparameter werden hier ebenfalls in
einem iterativen Prozess bestimmt, in dem der kristalline Bereich der experi-
mentellen Abbildungen mit simulierten Abbildungen verglichen wird. Um den
Prozess zu verkiirzen, ist es angebracht den Parameterraum einzugrenzen.
Da im hier verwendeten FEI TITAN ETEM der Defokus iiber dem mini-
malen Kontrast im Amorphen bei Af = 0 nm gut abgeschétzt werden kann,
ergibt sich hieraus ein guter Anhaltspunkt fiir den Startdefokus. Hierbei soll
Af =0nm in der Mitte der Defokusserie liegen. Aus der Objektwellenre-
konstruktion von Defokusserien ist auferdem bekannt, dass die angegebene
Fokusschrittweite am TEM ebenfalls sehr zuverlissig ist. Der Ort der Defo-
kusserienaufnahme liegt lediglich wenige nm von der Probenkante entfernt,
weshalb davon ausgegangen wurde, dass die Probendicke am Ort der Grenz-
fliche unter 20-30 nm liegt. Diese Abschitzung wurde durch eine EFTEM-
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Dickenverteilungskarte bestétigt. Die iterative Bestimmung dieser Parameter
durch Vergleich des kristallinen Teils der Abbildungsserie mit simulierten Kri-
stallabbildungen ergab hieraus einen Startdefokus von Af = 28 nm, eine Fo-
kusschrittweite von dAf = -3,0 nm sowie eine Probendicke von ¢ = 10,9 nm.

3.3.2. Multislice-Simulation von HRTEM-Abbildungen

Die eigentliche Simulation der elektronenmikroskopischen Abbildungen wird
mit der etablierten Multislice-Methode |20, [16], 17, 18] T9] durchgefiihrt. Dabei
wird die Probe in diinne Scheiben senkrecht zum einfallenden Elektronenstrahl
aufgeteilt. Die Berechnung des Streuprozesses wird als eine Folge von Streu-
ungen an den einzelnen Scheiben beschrieben. Der einzelne Streuprozess an
einer Scheibe kann in zwei Teile eingeteilt werden: Die Streuung am proji-
zierten, zweidimensionalen Streupotential der Scheibe und die anschliefkende
Propagation der gestreuten Welle zur nichsten Scheibe.

Zur Streuung wird das projizierte Potential ¢/ (z,y) genutzt, das man aus
der Projektion des dreidimensionalen Streupotentials auf die zweidimensionale
Eintrittsfliche der j-ten Scheibe erhilt:

Zj

o (z,y) = ALZ / V(7)dz (3.10)

Zj—1

Dabei ist Az = z; — z;_;.

Bei der Streuung der Elektronenwelle am projizierten Potential erfahrt diese
eine Phasenverschiebung, die proportional zum projizierten Potential ist und
beschrieben wird durch die Transmissionsfunktion PY)(z,y). Fiir diese Streu-
ung muss die Phasenndherung erfiillt sein, d.h. die Scheibe muss hinreichend
diinn sein, sodass die einfallende Elektronenwelle beim Durchlaufen der Schei-
be relativ zu einer Elektronenwelle im Vakuum nur eine Anderung der Phase
erfihrt.

PO(z,y) = exp(iocp (z,y)) (3.11)

o ist die Wechselwirkungskonstante, welche gegeben ist durch:

. T
- \Ug

Dabei ist A die Wellenlénge der einfallenden Elektronenwelle und Uy die
relativistisch korrigierte Beschleunigungsspannung.

o (3.12)
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Nach der Streuung am projizierten Potential breitet sich die gestreute Elek-
tronenwelle iiber die Strecke Az durch den freien Raum zur nichsten Scheibe
aus. Diese Propagation kann durch eine Faltung der Wellenfunktion 17 (z,y)
mit dem Fresnelpropagator F'Raz(x,y) beschrieben werden.

WH (ZI}, y) = [P(JI, y) ’ 1/)(3)(‘117 y)] ® FRAZ(‘ra y) (313)
mit
FRaz(x,y) = i)\lAz exp {)\ZZZ(ﬁ + yQ)} (3.14)

als Fresnelpropagator.

Bei periodischen Strukturen sind die projizierten Potentiale fiir alle j iden-
tisch. Ebenso sind auch die Transmissionsfunktionen fiir alle Streifen identisch
und es kann auf den Index j verzichtet werden.

3.3.3. Die ,,Averaged-Projected-Potential“-Ndherung

Zur Simulation von Grenzflichenabbildungen ist der atomistische Ansatz, bei
dem exakte Atompositionen vorgegeben werden, aufgrund der grofen Anzahl
moglicher struktureller Realisierungen der amorphen Struktur nicht praktika-
bel.

Der hier verwendete Ansatz geht auf ein von Borgardt et al. [I3] vorgeschla-
genes Verfahren zuriick. Bei der Methode der , Averaged-Projected-Potential“
-Niherung (APP-Néherung) wird fiir die Berechnung der elektronenmikro-
skopischen Abbildungen mittels Multislice-Verfahren anstelle des projizier-
ten Potentials konkreter Atompositionen das mittlere, projizierte Potential
YAPP (1, 1) genutzt: Hierbei flieRt anstelle konkreter Atompositionen eine mitt-
lere, zweidimensionale Dichtefunktion p(z,y) innerhalb des Streifens ein. Die
Streifenbreite besitzt die gleiche Weite d wie die Periodizitdt auf der kristalli-
nen Seite mit der auch die experimentellen Abbildungen gemittelt wurden (s.

Abschnitt [3.3.1]).

Das mittlere, projizierte Potential ist nach Borgardt et al. [13] gegeben
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durch:
(N=1)/2 %
AP (1, ) = 24 Z p - P(ﬁ ﬁ)
) AZ X ’ X d
—(N-1)/2, (3.15)

X exp [2m’ (pxx + Ey)} dp,

Hierbei kennzeichnen f/(px, py) und p(p., p,) die Fouriertransformierten des
Streupotentials V(x,y) und der mittleren, zweidimensionalen atomaren Dich-
tefunktion p(z,y).

sa(y) ist die gleiche Spaltfunktion wie in Abschnitt [3.3.1}

Die mittlere, zweidimensionale Dichtefunktion p(z,y) ist dabei die Projekti-
on der dreidimensionalen, atomaren Dichtefunktion auf die zweidimensionale
Eintrittsflache der j-ten Scheibe. Die Bildung der dreidimensionalen, atomaren
Dichtefunktion wird in Abschnitt [3.3.4] beschrieben.

Mit der APP-Methode kann man folglich mittels Multislice-Simulation
Grenzflichenabbildungen erstellen, die auf der kristallinen Seite auf Grundlage
von exakten Atompositionen und auf der amorphen Probenseite auf Grundlage
des mittleren, projizierten Potentials bestehen. Somit wird es mdglich, diese
simulierten Grenzflichenabbildungen mit gemittelten, experimentellen Grenz-
flichenabbildungen zu vergleichen.

3.3.4. Die Verteilungsfunktion fiir die c-MgO /a-CoFeB
Grenzflache

Die Konstruktion der dreidimensionalen Verteilungsfunktion muss im Fall der
c-MgO/a-CoFeB-Grenzfliche im Vergleich zu der bei Thiel und Borgardt et
al. |21, 13] verwendeten Konstruktionsvorschrift in einigen Punkten abgeén-
dert werden. Grundsitzlich wird jedoch weiterhin davon ausgegangen, dass die
amorphe Struktur keinen Einfluss auf die kristalline Struktur ausiib{’} Somit
bleiben die exakten Atompositionen auf der kristallinen Seite vollstindig erhal-
ten und werden nicht verzerrt. Ausgehend von der letzten konkreten Atompo-
sition im Kristallinen wird die Struktur der Grenzfliche rekursiv von Atomlage

'Diese Annahme geht auf Beobachtungen zuriick, welche bei HRTEM-Untersuchungen der
grenzflacheninduzierten Ordnung an der fest /fliissig-Grenzfliche von Howe [100] gemacht
wurden.
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zu Atomlage in das amorphe Material hinein fortgesetzt. Jedoch wird bei die-
sem System angenommen, dass die atomare Dichte im Amorphen gaussformig
um diese Position verteilt ist. Dabei nimmt die Standardabweichung o mit
den weiteren Atomlagen ¢ zu, sodass die Verteilung der atomaren Dichte mit
steigendem Abstand zur Grenzfliche immer homogener wird (s. Skizze [3.9h).
Der Grund hierfiir ist, dass das hier untersuchte amorphe CoFeB einen metalli-
schen Bindungscharakter aufweist, der keine gerichteten Verbindungen wie das
bei Thiel [21I] untersuchte kovalente Bindungssystem in amorphem Germanium
oder amorphem Silizium besitzt.

Ausgehend von der Annahme, dass die mittlere Atomdichte f;_;(r) in der
i — 1-ten Lage bekannt ist, ergibt sich die mittlere Atomdichte f;(r) mit

fir) = fica(r) x Wi(r) (3.16)
Dabei ist W;(r) die Antwortfunktion, die die Konstruktion der Grenzflache

beschreibt. Wie bereits oben beschrieben, wird die atomare Dichte im Amor-
phen gaussformig um eine Position verteilt:

W 1\*? 1 _(e—zgp)? _% _G—zg)?
—_— 2 o“. o2,

i(‘,p? y? Z) = —C 20_1:72 e 2 yi e 2 i (317)
2m O2i0yi0 24

Diese Konstruktion unterliegt der Annahme, dass die Standardabweichung
in alle Richtungen parallel zur Grenzfliche gleich ist: o,; = 0;. Fiir den ersten
Abstand zwischen dem letzten MgO-Sauerstoff-Atom und dem ersten Fe-Atom
gilt: x,1 = d,; und fiir alle folgenden Atomlagen gilt x,; = d, fiir ¢ > 2. Diese
Annahme fiir ¢ > 2 wird aus Vereinfachungsgriinden durchgefiithrt und ist
dadurch berechtigt, dass die nichsten Nachbarn eines Fe-Atoms in der ¢ > 2
Lage fiir alle Fe-Atome fiir ¢ > 2 identisch sind.

Auferdem gilt, wie in Abb. ersichtlich: yo; = 0 und zp; = 0 sowie yo; =
1/2aprg0 und zo; =i - 1/2ap,0 fiir i > 2. Das heift, dass die erste Lage Eisen
senkrecht im Abstand d,; auf dem letzten Sauerstoffatom vom MgO steht. Das
0y-1 und o, wird unabhangig von den weiteren Lagen bestimmt. Fiir ¢ > 2
wird 0y.;, 04 durch den Parameter a, bzw. a,, modifiziert. a, bzw. a,. gibt
die Zunahme von 0,2 und 0,9 basierend auf den Anfangswerten o,.o und o,
fiir die kommenden Lagen an, wie dies auch in der Abbildung [3.9)b dargestellt
ist. Somit ergibt sich:

Opi =0po+(1—2)-a, mit i€Z|i>2 (3.18)

bzw.

Oyzi = Oyo+(1—2)-ay,, mit 1€Z|i>2 (3.19)
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Aus diesem Modell ergeben sich insgesamt acht Parameter, um die drei-
dimensionale Verteilungsfunktion an der Grenzfliche zwischen ¢-MgO und a-
Col'eB vollsténdig zu beschreiben: dy; , daa , 021, 0y21 , 022 5 0422, A, ay.. Diese
acht Parameter werden im Rahmen der IDISMA-Methode iterativ bestimmt.

d d_,

al

>, *I—P!r

Abbildung 3.8.: Lage der Erwartungswerte fir die dreidimensionale Verteilungs-
funktion psp(r) fir die ersten drei Atomlagen. Die Blickrichtung im TEM ist entlang
der z-Achse.

Die dreidimensionale Atomdichte psp(r) im Amorphen ergibt sich aus der
Summe iiber alle mittleren Atomdichten f;(r) in allen Atomlagen i. Die Be-
rechnung findet innerhalb einer Zelle mit den Abmessungen b = ¢ = ajrg0 und
a statt. a ist variabel und richtet sich nach der Linge des Ubergangsbereiches.

Die zweidimensionalen Verteilungsfunktion p(z,y) erhélt man durch:

[

plz,y) = / pap(r)dz (3.20)

0

Aus dieser zweidimensionalen Verteilungsfunktion p(x,y) erhdlt man mit
Hilfe der Gleichung das mittlere Potential. Die hier untersuchten amor-
phen Schichten bestehen aus einer CoggFegoBgg-Legierung. Sie enthélt also
weitaus mehr Eisen als Cobalt. Der Unterschied im Streupotential von Cobalt
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Abbildung 3.9.: Konstruktion der dreidimensionalen Verteilungsfunktion: a) Ver-

anschaulichung der Parameter dy; und o, b) Einfluss der Parameter a,,. auf
Oy /y- Mil steigender Atomlage i.

i/yzi

und Eisen ist, wie in Abbildung im Anhang gut ersichtlich, sehr gering.
Ebenso ist hier erkennbar, dass das Bor im Vergleich zu Eisen und Cobalt
nur ein geringes Streupotential aufweist und somit kaum zum Kontrast bei-
tragt. Auferdem ist davon auszugehen, dass sich in kristallinem CoFe sowie
im Ubergangsbereich zwischen c-MgO und a-CoFeB weniger Bor befindet als
im a-CoFeB. Daher wird fiir das atomare Streupotential in diesem Fall und
aufgrund von numerischen Griinden nur das atomare Streupotential von Eisen
genutzt.

Von den acht angepassten Parametern lassen sich die Abstande d,; und dgo
am leichtesten mit der Literatur vergleichen. d,; bezeichnet den Abstand der
ersten Atomlage des pseudomorph aufwachsenden CoFeB zum letzten Sauer-
stoffatom des MgQO. Literaturwerte fiir diesen Abstand existieren hauptséchlich
von Fe-Schichten auf MgO und nur sehr wenige von CoFeB. Dariiber hinaus
sind die Fe-MgO-Grenzflichen in der Literatur zum Teil oxidiert und weisen
tendenziell grofere Bindungslingen auf als die nicht oxidierten.

Der Abstand d,; zwischen der ersten und der zweiten Atomlage korrespon-
diert mit dem halben Gitterabstand von kristallinem bcc-Co,Fe;_, mit
x =0—0,7. Dieser betrigt 1/2 - acor. = 0,143 nm bei einer Gitterkonstan-
ten von acere = 0,285 nm [41]. In amorphen Systemen wird dieser Abstand
durch den Néchste-Nachbar-Abstand definiert, der durch das erste Maximum
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der Paarverteilungsfunktion beschrieben wird. Es gibt die Haufigkeit an, ein
Teilchen in einem bestimmten Abstand zu finden. Dieser Abstand wurde in
diinnen amorphen CoFeB-Schichten mittels Elektronenbeugung gemessen und
betrigt d,—cores = 0,253 nm [101].

3.3.5. Vergleich experimenteller und simulierter
Abbildungen

Beim quantitativen Vergleich simulierter und experimenteller HRTEM-Abbild-
ungen fallt ein Kontrastunterschied auf, der eine Normierung der Abbildungen
notwendig macht. Einen Uberblick iiber die verschiedenen Effekte, die einen
Einfluss auf den Kontrast haben, ist bei Boothroyd [96] zu finden. Dazu zéih-
len unter anderem Probenvibrationen, Phononenstreuung, Verpannungen der
Probe und amorphe Deckschichten. Dariiber hinaus hat auch das Aufzeich-
nungsmedium, hier eine CCD-Kamera, einen Einfluss auf die aufgezeichnete
Abbildung.

Da ein CCD-Chip Elektronen nicht direkt abbildet, sitzt vor dem Chip ein
Szintillator, in dem die einfallenden Elektroden Photonen erzeugen, die durch
eine Glasfaseroptik auf den CCD-Chip geleitet werden. Durch Streuung der
Elektronen und Photonen im Szintillator findet man das Signal eines Elek-
trons auf der CCD nicht in einem Pixel, sondern ebenfalls in den umliegenden
Pixeln wieder. Diese gerétespezifische Eigenschaft der CCD-Kamera fiihrt zu
einer Dadmpfung hoher Raumfrequenzen und somit zu einem Kontrastverlust.
Diese Dampfung wird durch die radialsymmetrische Modulationstransferfunk-
tion (MTF) beschrieben. Um den Einfluss der CCD-Kamera beim Vergleich
simulierter und experimenteller Abbildungen zu beriicksichtigen, wird die MTF
im Fourierraum mit den simulierten Abbildungen multipliziert. Die MTF der
in dieser Arbeit verwendeten CCD-Kamera vom Typ UltraScan 1000XP der
Firma Gatan wurde anhand der Kantenmethode [102] bestimmt und durch die
Summe zweier Lorentz-Linien und einer Konstanten parametrisiert:

aq + (45} +
- c
1+ 51> 14 Baq?

q beschreibt dabei die Raumfrequenz. Die Parameter der hier verwendeten
CCD-Kamera wurden wie folgt bestimmt:

MTF(q) (3.21)

Vielfach wird auch die ungenaue Bestimmung der MTF als Ursache fiir den
Stobbs-Faktor (s. Abschnitt angesehen [103].

Der quantitative Bildvergleich der simulierten und experimentellen Defokus-
serien wurde nach der gleichen Methode wie bei Thiel [21] durchgefiihrt. Als
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a; | 0,455
as | 0,642
B, | 8.682
B, | 586.37
¢ | —0.109

Tabelle 3.2.: Bestimmte MTF-Parameter der verwendeten CCD-Kamera bei
300 KV Beschleunigungsspannung.

Differenzmaf dient der R-Faktor, der in dhnlicher Form auch bei der Analyse
von Rontgenbeugungsmustern [89] verwendet wird:

2
1 3 1 Ty {(]él;})’) a <Is(f”)1) }
_ (k) (k) _ Ty Ty
R - N Rk ([em;mlsim) - N 2
exrp
xy

<I () ) und (Iég,) bezeichnen dabei die Intensitét der k-ten Abbildung der
Y Ty

simulierten bzw. experimentellen Abbildungen am Ort (z,y). Ein geringerer
R-Faktor bedeutet, dass eine bessere Ubereinstimmung zwischen den experi-
mentellen und den simulierten Abbildungen gegeben ist als bei groferen R.

(3.22)
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3. Experimentelle Methoden

3.4. Probenpraparation

Die Untersuchung der Grenzfliche zwischen kristallinem MgO und amorphem
CoFeB stellt hohe Anspriiche an die TEM-Lamelle. So sind sehr diinne Proben
erforderlich, die moglichst keine Dickenvariationen {iber die Grenzflaiche hinweg
aufweisen und entlang der Grenzflaiche homogen diinn sind. Dies folgt aus der
Voraussetzung, dass senkrecht zur Grenzfliche gemittelt wird. Dariiber hinaus
sollen die Lamellen moglichst keine amorphen Deckschichten (durch Kohlen-
wasserstoffe oder amorphisiertes Probenmaterial) aufweisen und auch nicht
durch Implantation oder Redeposition vom Probentriagermaterial verunreinigt
sein.

Deshalb wurde bei der Praparation der TEM-Proben eine Kombination aus
der FIB-Methode (Focused Ion Beam) und einem anschliefenden Nachdiinn-
schritt in einem ,Precision Ion Polishing System “ (PIPS) der Firma Gatan
angewendet. In diesem werden Ar-Tonen mit Beschleunigungsspannungen bis
hinab auf 100 V fiir den finalen Diinnschritt benutzt. Da das PIPS im Gegen-
satz zum FIB nicht mit einem fokussierten Ionenstrahl arbeitet, sind einige
Anderungen an der FIB-Prozedur nétig. Diese Anderungen sollen eine Rede-
position von Tragermaterial auf die TEM-Probe wihrend des Nachdiinnens in
der PIPS minimieren. Die urspriingliche FIB-Prozedur ist detailliert in [104]
beschrieben, erfiahrt jedoch aufgrund der weiteren Bearbeitung der Lamelle
im PIPS sowie materialspezifischer Besonderheiten einige Anderungen, die im
Folgenden kurz dargestellt werden.

Abbildung 3.10.: a) Anbringung der Lamelle auf dem Triger: Der mittlere Steg
wurde eingeschnitten und die Probe iber diesem Schlitz positioniert. b) TEM-Lamelle
mit stabilisierendem Steg in der Mitte.
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3.4. Probenpraparation

Statt eines TEM-Probentriger aus Cu wird Mo verwendet, weil dieser sput-
terresistenter ist und dadurch weniger Trigermaterial durch den breiten Ar-
[onenstrahl abgetragen wird, das sich auf der TEM-Probe ablagern konnte.

Damit die TEM-Lamelle im PIPS im Zentrum der Ionenstrahlen liegt, wird
die Lamelle auf dem mittleren Steg des TEM-Probentrigers montiert. Zuvor
wird ein tiefer Schlitz in diesen mittleren Steg gesputtert (s. Abb. [3.10a]).

Dieser Schlitz wird schon vor dem Aufbringen der Lamelle im FIB geschnit-
ten und dient ebenfalls dazu, die Redeposition vom Trigermaterial beim Diinn-
prozess, sowohl im FIB als auch im PIPS zu minimieren.

Da sich das MgO beim Diinnen im FIB sichtbar aufladt und sich infolgedes-
sen verbiegt, wird beim letzten Diinnschritt im FIB ein stabilisierender Steg in
der Mitte stehen gelassen (s. Abb. [3.10b]). Dieser teilt die Probe in zwei Berei-
che ein, die im TEM eine deutlich verringerte Probenverbiegung aufweisen als
iibliche Lamellen mit einem ca. 5 um breiten, durchgidngig diinnen Bereich.

Im Anschluss an die FIB-Préaparation wird der
Probentréger in das PIPS eingebaut. Dabei ist
darauf zu achten, dass die Proben bei der Sek-
tordiinnung nur von vorn gediinnt werden, um
kein Tragermaterial auf die Probe zu sputtern O
(,Single Beam®). Die Ionenquellen werden hier
jeweils unter einem Winkel von +7° senkrecht
zur Probennormalen eingesetzt und die Probe
mit 3 U/Min rotiert. Die eingesetzten Beschleu-
nigungsspannungen und Zeiten sind in Tabelle
aufgefiihrt. Je geringer die Beschleunigungs-
spannung ist, desto oberflichensensitiver ist der
Materialabtrag, weshalb bei den letzten Diinn-
schritten nur noch wenig Material abgetragen
wird und hauptsédchlich der Reduktion amorpher Deckschichten dient. Die
Atzwinkel sind bei £7° belassen; es wird nur die Beschleunigungsspannung
reduziert, da diese fiir die Dicke der amorphen Deckschichten der priaparierten
TEM-Lamellen von groferen Bedeutung ist [105].

Die Dicke der Probe kann im PIPS nicht kontrolliert werden. Deshalb wird
die Dicke der hier untersuchten Lamellen immer wieder im TEM kontrolliert.
Dabei werden Dickenverteilungskarten mittels EFTEM erstellt. Aufterdem ist
eine Position des zu untersuchenden Probenbereichs nur wenige 10 nm von der
Keilspitze entfernt ein guter Hinweis auf die Dicke der Lamelle.

470 70

Abbildung 3.11.: Skizze des
rotierenden Probentrdgers im
PIPS.

Fiir das Materialsystem MgO/CoFeB werden die besten Ergebnisse mit der
in Tabelle [3.3| skizzierten Sputterkaskade erzielt.
In Abbildung und Abbildung sind zwei TEM-Abbildungen dar-
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3. Experimentelle Methoden

(b)
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Abbildung 3.12.: a) Die HRTEM-Abbildung zeigen deutlich ein stufenformiges
und plattenweises Abplatzen des MgO beim Dinnprozess. b) HRTEM-Abbildung mit
deutlich sichtbaren, unterschiedlich dicken Regionen im MgO, erkennbar an den un-
terschiedlichen kristallinen Mustern. ¢) HRTEM-Abbildung der MgO/CoFeB-Grenz-
flache einer Probe, die im Vergleich zu b) eine deutlich geringere Dickenvariation
aufweist. d) EDX-Messung einer Probe im Bereich des MgO-Substrats: mit vorheri-
ger Plasmasduberung (rot) und ohne vorheriger Plasmasduberung (schwarz). In der
Messung ohne vorheriger Sauberung ist ein deutliches Kohlenstoffsignal bet 0,277 kV
messbar, das nach der Plasmasduberung nicht mehr vorhanden ist.
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3.4. Probenpraparation

2,0 KV | 2,5 Min.
1,0 kV | 5 Min.
0,5 KV | 15 Min.

Tabelle 3.3.: In der Tabelle dargestellt sind die hier verwendeten PIPS-Parameter.
Besonders die Dauer des 2 kV Diinnschrittes ist abhdingig von der Probendicke.

gestellt, bei denen es bei abweichenden Parametern zu deutlich sichtbaren
Inhomogenititen in der Probe kam. In Abbildung sind die fiir MgO
typischen rechtwinkligen Abplatzungen am Rand der Probe zu sehen. Ab-
bildung weist ebenfalls diese rechtwinkligen Bereiche mit unterschiedli-
chem kristallinem Muster im MgO auf, welche durch Dickenunterschiede nach
dem Abplatzen von MgO-Schichten hervorgerufen werden. Durch diese starken
Dickenvariationen wird ein Vergleich der iiber einen weiten Bereich gemittel-
ten experimentellen und simulierten Abbildungen unmoglich. Abbildung
zeigt im Vergleich dazu eine Probenstelle, bei der diese unterschiedlichen Mu-
ster im Kristallinen nicht so stark ausgeprégt sind, weshalb man hier von einer
gleichméfig diinnen Probe ausgehen kann.

Direkt vor dem Einbau der Proben in das TEM wurde der FIB-Probentréager
fiir 10 Minuten in einem Plasma Cleaner der Firma ,,Plasma Technology* Typ
sMiniFlecto“ bei 70 % Leistung gesdubert. Durch diesen Prozess konnten amor-
phe Kohlenstoffdeckschichten, die die Probe im FIB kontaminieren und ins-

besondere EELS-Messungen behindern, zuverldssig entfernt werden (s. Abb.
3.12d).
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FErgebnisse und Diskussion

Die Untersuchungen in diesem Kapitel werden in drei Abschnitte eingeteilt:
Der erste Abschnitt (Abschnitt setzt sich mit der Struktur der Grenz-
fliche zwischen ¢-MgO und c-CoFe bzw. a-CoFeB auseinander. Anschlieffend
behandelt der zweite Teil (Abschnitt den Themenbereich der Bor-Diffusion
und der Kristallisation an der Deckschicht anhand von Modellsystemen und
realen MTJ. Zum Schluss werden im dritten Abschnitt (Abschnitt Unter-
suchungen an iiberspannungszerstorten MTJ vorgestellt.

4.1. Strukturelle Eigenschaften der
MgO /CoFe(B)-Grenzflache

In Abschnitt Wurde gezeigt, dass dem strukturellen Ubergang an der Grenz-
flache zwischen der isolierenden MgO-Tunnelbarriere und den ferromagneti-
schen Elektroden eine entscheidende Bedeutung zum Erzielen hoher TMR-
Werte in diesen Systemen zukommt. Heiliger und Gradhand et al. |11, 44]
konnten berechnen, dass bereits wenige Monolagen kristallinen Eisens an der
Grenzflache ausreichen miissten, um hohe TMR zu erhalten. Diese Grenzfliche
zwischen MgO und CoFeB soll in den folgenden Abschnitten untersucht wer-
den. Dazu wird zuerst die kristallin/kristalline Grenzfliche (Abschnitt
zwischen MgO und CoFe untersucht, um daraus Erkenntnisse abzuleiten, wel-
che fiir die Modellierung des Ubergangsbereichs (s. Abschnitt zwischen
kristallinem MgO und amorphem CoFeB wichtig sind. In Abschnitt wird
diese Grenzfldche an nicht ausgelagerten Systemen untersucht. Der Fokus liegt
hierbei in der Quantifizierung der Reichweite der durch das MgO induzierten
kristallinen Ordnung ins CoFeB.
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4. Ergebnisse und Diskussion

Die TEM-Untersuchungen erfolgen in diesem Abschnitt an einem einfachen
Modellsystem. Sie besteht aus einer auf ein MgO-Einkristall aufgebrachten
CoFeB-Schicht. Da in realen MTJs die MgO-Tunnelbarriere texturiert auf-
wachst, ist so eine Kontrolle der Kristallorientierung bei der Praparation mog-
lich. Eine genaue Beschreibung des Probenaufbaus und der Probenherstellung

befindet sich im Anhang unter Abschnitt und Abschnitt [B.2]

4.1.1. Die c-MgO/c-CoFe-Grenzfldche

Die kristallin/kristalline Grenzfliche zwischen
MgO und CoFe wird untersucht, um hieraus O 0 0 ©o

Annahmen fiir die Konstruktion der dreidimen- 0o O O £
sionalen Verteilungsfunktion ableiten zu kon- F‘?o o O °I§£
nen, welche fiir die Untersuchung der kri- ©
stallin/amorphen Grenzfliche gebraucht wer- O»-o----v»--o---v---o-----»o--- £
den. I\—
Dazu soll im Folgenden beantwortet werden, wel- Mg°°° S
che Bindungspartner an der Grenzfliche vor- cQoQoQo

handen sind und wie sich die Bindungsrich- Fe[001]
tungen und -abstdnde zwischen diesen verhal- Mgo[oo1]

Fe[100]
ten. MgO[1-10]

. . 3 L. Fe[010]
Um iiberhaupt eine Aussage iiber die Bin- MgO[110]

dungspartner an der Grenzfliche treffen zu kon-
nen, muss die Probe entlang der MgO|110]-
Richtung orientiert werden. In dieser Orientie-
rung befinden sich die Sauerstoff- und die Mag-
nesiumatome in separaten Atomsiulen entlang

der Strahlrichtung des TEMs (s. Abb. [1.1).

Abbildung 4.1.: Pseudo-
morph gewachsenes Fe(001)
auf MgO(001).

Die Untersuchung der Grenzfliche wurde an der Phase der Objektwelle
durchgefiihrt, welche man aus der Objektwellenrekonstruktion erhélt (s. Ab-
schnitt [3.1.3). Die dafiir erforderliche Defokusserie aus 20 Abbildungen wurde
bei geringer negativ sphérischer Aberration von Cy = -7 um aufgenommen.
Der Startdefokus der Abbildungsserie lag bei Af = 20 nm bei einer Defokus-
schrittweite von 0Af = 2,0 nm. Die nach der Korrektur des Mikroskops noch
vorhandenen Linsenfehler wurden mittels eines Zemlin-Tableaus am Mikroskop
bestimmt und die in Tabelle angegebenen Werte anschliefend genutzt, um
die rekonstruierte Objektwelle numerisch zu korrigieren.

Abbildung zeigt die rekonstruierte Phase der Objektwelle, in der das
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

Linsenfehler Betrag | Vertrauensintervall
zweizdhliger Astigmatismus | 1,4 nm 1,5 mn

axiale Koma 3 nm 19,5 nm
dreizéhliger Astigmatismus | 46 nm 33 nm

Tabelle 4.1.: Aus dem Zemlin-Tableau bestimmte Linsenfehler, die fiir die numeri-
sche Korrektur der Objektwelle genutzt wurden.

Abbildung 4.2.: Abbildung der rekonstruierten Phase: MgO[110] unten, CoFe[010]
oben. Das eingebettete Profil aus dem rot eingezeichneten Bereich zeigt den Kontrast-
unterschied zwischen Mg (heller) und O (dunkler); Die eingebetteten Abbildungen in
der oberen Hilfte zeigen Ausschnitte der fouriergefilterten Abbildung der Phasen.
Diese stammen aus den Regionen, die mit roten Kreisen versehenen und an denen
eine Versetzung im CoFe zu finden sind.
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4. Ergebnisse und Diskussion

CoFe in einer bee-Kristallstruktur kristallisiert ist und 45° verdreht auf dem
MgO aufgewachsen ist. Da der leichtere Sauerstoff einen geringeren Phasen-
schub hervorruft als das schwerere Magnesium, weist O einen geringeren Kon-
trast auf als Mg. Dies ist gut in dem eingezeichneten Profil in Abbildung[4.2] zu
erkennen, das entlang der MgO[110]-Richtung im rot eingezeichneten Bereich
erstellt wurde. Aufgrund der Gitterfehlpassung von 4,3 % kommt es aufgrund
von Relaxationen an der Grenzfliche im CoFe zu Versetzungen entlang der
[100]-Richtung. Diese sind deutlich in der fouriergefilterten Abbildung in
zu sehen und rot eingekreist. In dieser Abbildung sind auf 16 nm drei Verset-
zungen sichtbar. Wegen der Gitterfehlpassung ist etwa alle 7,3 nm eine Verset-
zung zu erwarten. An der Grenzfliache abseits der Versetzungen ist aufgrund der
Kontrastunterschiede zwischen Mg und O zu erkennen, dass das Co/Fe senk-
recht zur Grenzfliache iiber den dunkleren O-Gitterplidtzen steht. Aufgrund der
durch Fehlpassung hervorgerufenen Versetzungen und die dazwischenliegenden
elastisch verzerrten Bereiche, handelt es sich bei der MgO/CoFe-Grenzfliche
um eine semikohérente Grenzflache. Dariiber hinaus weist die Grenzfliache auch
einige Stufen bzw. Inseln auf.
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

4.1.1.1. Bestimmung des Gitterabstands senkrecht zur Grenzfliche

Im Folgenden sollen der Gitterab-
stand senkrecht zur Grenzfliche zwi-
schen dem letzten Sauerstoffatom
des MgO und des ersten Fe/Co-
Atoms des CoFe bestimmt werden.
Hierfiir werden in der rekonstruier-
ten Phase (s. Abb. Intensitéts-
profile in einem durch Versetzun-
gen nicht beeinflussten Bereich ge-
bildet. Diese Profile werden entlang
der senkrechten Pfeile in Abbildung
gebildet und sind an der Grenz-
fliche sauerstoffterminiert. Aus die-
sen Profilen (s. Abb. [f.4h) werden
die mittleren Intensitdtsmaxima be-
stimmt und deren Abstinde in Ab-
bildung [£.4b aufgetragen. Dabei ist
jeweils der Abstand zum vorherigen
Maximum dargestellt. Im Bereich des
MgO zeigt sich bei dieser Auswer-
tung ein mittlerer Atomabstand im
MgO von 0,212 + 0,01 nm senkrecht
zur Grenzfliche, welcher innerhalb

LR T T
SR TR ET
LR N
LR T Y
L

abcde

Abbildung 4.3.: Bereich aus der rekon-
struterten Phase, iiber die gemittelt wur-
de. Bei der Messung der an der Grenz-
fliche sauerstoffterminierten Atomreihen
wurden finf Profile entlang der eingezeich-
neten senkrechten Pfeile gemessen.

des Fehlers zum theoretisch erwarteten Wert der halben Gitterkonstante im
MgO von 0,211 nm liegt. Im CoFe ergibt sich ein mittlerer Atomabstand von
0,290 £ 0,01 nm, der ebenfalls unter Beriicksichtigung des Fehlers mit dem
zu erwartenden Wert von etwa 0,285 nm iibereinstimmt. Die Bindungsldnge
der ersten Fe-Lage an das letzte Sauerstoffatom ist hier mit 0,184 + 0,02 nm
bestimmt. Dieser Wert ist im Vergleich mit den in Abschnitt diskutier-
ten Werten recht klein. So weisen z.B. die von Burton et. al vorgenommenen
Berechnungen an der MgO-CoFeB-Grenzflache [24] einen etwa 20 % groferen

Abstand auf.
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Abbildung 4.4.: a) Darstellung der sauerstoffterminierten Intensitdtsprofile iber
die Grenzfliche. b) Interplanarer Gitterabstand bestimmt aus der Position der In-

tensitatsmaxima von
aus der rekonstruierten Phase.
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

4.1.1.2. Sauerstoffversatz an der Grenzfliche

— T P T
L R T s B DR R B R Rl L

LA R E R Ne—
A B B T R EREEA RN —
T T T Y N N I T

TR Y T N I T o o O P Py MgO
0nm 2nm 4nm 6 nm 8 nm

Abbildung 4.5.: Rekonstruierte Phase mit eingezeichneten Bereichen (Pfeile), in
denen der Intensitdtsverlauf@a parallel zu Grenzfliche gemessen wurde.

Um das Bindungsverhéltnis an der
Grenzflache genauer bestimmen zu
konnen, wird im Folgenden der Sau-
erstoffversatz parallel zur Grenzfla-
che und in der Nihe einer Verset-
zung untersucht. Insofern eine Bin-
dung zwischen O und Fe besteht,
sollte in der Ndhe von Versetzungen
das O durch dessen Bindung mit Fe
aus seiner Lage in der Mitte zwi-
schen zwei Mg-Atomen verschoben
werden. Um diese Verschiebung mes-
sen zu koénnen, werden in der Abbil-
dung der rekonstruierten Phase zwei
Intensitatsprofile parallel zur Grenz-
fliche gebildet, die sich jeweils ent-
lang der letzten MgO-Lage und der
ersten CoFe-Lage parallel zur Grenz-
fléiche befinden (s. Abb. [4.5).

Wie schon in Abbildung er-

-,

Co/Fe‘
w % ©

>

Abbildung 4.6.: Schematische Darstel-
lung der im Folgenden dargestellten Ver-
schiebungen. Verschiebung des Mg (grin)
aus seiner mittleren Atomposition, Ver-
schiebung des Sauerstoffs (rot) aus der
Mitte zwischen seinen benachbarten Mg-
Atomen sowie Verschiebung des Co/Fe
(blau) zur ndachsten Mitte zwischen zwei
Mg-Atomen.

kennbar, befinden sich entlang der Grenzfliche mehrere Versetzungen. Dort
ist ersichtlich, dass diese Versetzung vor allem im CoFe sitzt, da das MgO dar-
unter nahezu unbeeinflusst ist. In der hier untersuchten Abbildung 4.5 befindet
sich die Versetzung bei etwa z = 4,5 nm. Die Profile sind in Abbildung [4.7h
dargestellt. In der letzten MgO-Lage (hier rot dargestellt) ist der Kontrast-
unterschied zwischen dem dunkleren Sauerstoff und den helleren Magnesium-
atomen sichtbar. In der erste CoFe-Lage, hier in Blau dargestellt, sind keine
regelméfigen Kontrastunterschiede sichtbar; lediglich bei x = 1,5 — 2,0 nm ist
ein kleiner Peak zwischen zwei Maxima vorhanden. Ursache hierfiir konnte eine
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Abbildung 4.7.: a) Intensitatsverlauf parallel zur Grenzfliche der letzten MgO-Lage
(rot) und der ersten CoFe-Lage (blau). Gut sichtbar der unverzerrte Kristallbereich
links und das durch eine Stufenversetzung im Bereich um x = 4,5 nm hervorgerufene
Versetzungsfeld im CoFe. b) Verschiebung der Atome aus der in skizzierten Po-
sition. Positive Werte zeigen eine Verschiebung nach rechts an. Gut zu erkennen ist
die Versetzung bei x = 4,5 nm in der Verschiebung der CoFe-Atome (blau). Ebenfalls
deutlich ist, dass die Mg-Atome den CoFe-Atomen in der Nihe der Versetzung nur
leicht folgen. Die Sauerstoffatome werden stirker durch das CoFe beeinflusst, z.B.
bei £=3,2 nm oder im Bereich von x=4,5 nm bis z= 6,2 nm.
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

Stufe an der Grenzfliche oder eine geringe Oxidation der Grenzfliche sein, bei
der ein Sauerstoffatom zwischen zwei Fe-Atomen sitzt. Aus den beiden Profi-
len werden die Verschiebungen der Atomlagen, wie in Abbildung skizziert,
gebildet (s. Abb. [£.7b). Dabei wird in Griin die Auslenkung des Mg-Atoms
aus seiner mittleren Position aufgetragen, in Rot die Auslenkung des Sauer-
stoffs aus der Mitte seiner beiden benachbarten Mg-Atome sowie in Blau der
Abstand der CoFe-Atome von der nichsten, mittleren Position zwischen zwei
Mg-Atomen. Ein positiver Versatz eines Atoms bedeutet eine Auslenkung im
Realbild nach rechts. In dieser Auftragung wird die Stufenversetzung im CoFe
anhand des Sprungs der Auslenkung gut sichtbar. Der Versetzungskern befin-
det sich etwa bei x = 4,5 nm. Die Mg-Atome scheinen von der Versetzung im
CoFe nahezu unbeeinflusst; sie sind kaum aus ihrer mittleren Position ausge-
lenkt. Die Sauerstoffatome sind jedoch stirker an die Co/Fe-Atome gebunden;
sie folgen vorwiegend den Co/Fe-Atomen im Verzerrungsfeld um die Verset-
zung herum, etwa bei x = 3,2 nm oder im Bereich von x=4,5 nm bis x= 6,2 nm.
In der Néhe des Versetzungskerns befinden sich die O-Atome jedoch in einem
Spannungsfeld aus den Einfliissen mehrerer CoFe- und Mg-Atome und folgen
dem CoFe somit nicht mehr eindeutig. In einem Abstand von ca. 1,5 nm vom
Versetzungskern ist das Kristallgitter, im Rahmen der Messgenauigkeit, unge-
stort.

Da es sich beim CoFe um einen ungeordneten Kristall handelt, ist eine Un-
terscheidung zwischen Fe und Co nicht moglich. Somit kann hier auch keine
Aussage beziiglich des Bindungspartners von Sauerstoff im CoFe getroffen wer-
den. Ebenso wenig lassen die Dissoziationsenergien (s. Tab. von Fe-O und
Co-O (aus [106]) klare Aussaugen hierzu zu.

Bindung | AH f [kJ/mol|
Mg - O 304(35)
Fe- O 409(13)
Co- 0O 363(21)

Tabelle 4.2.: Dissoziationsenergien von Mg-o, Fe-O und Co-O. Aus [106)].

4.1.1.3. Zusammenfassende Diskussion der Ergebnisse zur
Untersuchung an der c-MgQ/c-CoFe-Grenzfliche

Zusammenfassend kann man die in Abschnitt genutzten Annahmen be-
statigen. Das CoFe kristallisiert beim Auslagern in einer bee-Kristallstruktur,
welches das MgO als Kristallisationsgrundlage nimmt. Aufgrund der Gitter-
fehlpassung kommt es in dem vollstindig kristallisierten Zustand bei diesen
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4. Ergebnisse und Diskussion

Schichtdicken zu Versetzungen im CoFe. Diese Versetzungen wurden so auch in
Fe-MgO-Systemen im Fe gefunden [I07]. Durch die Untersuchung mittels Ob-
jektwellenrekonstuktion ist eine Unterscheidung der mit Sauerstoff und Mag-
nesium besetzten Gitterplitze in der rekonstruierten Phase moglich.

Aufgrund des Verhaltens der Sauerstoffatome in der Nidhe von Versetzun-
gen im CoFe ist von einer Bindung zwischen Fe/Co und Sauerstoff auszuge-
hen. Aufierdem wurde beobachtet, dass das erste Co/Fe-Atom senkrecht zur
Grenzfliche iiber dem letzten Sauerstoff steht. Der Abstand der Sauerstoff- und
Fe /Co-Gitterplitze senkrecht zur Grenzflache mit 0, 184+0.02 nm passt mit et-
wa 4 % Abweichung zu den Fe-O-Abstianden dp._o = 0,193 nm im Eisen(III)-
oxid [I08]. Berechnungen von Burton et. al [24] fiir den Abstand zwischen
Fe-O in MgO-CoFeB-Systemen von dp._o = 0,223 nm weisen jedoch einen et-
wa 20 % grobkeren Abstand auf. Ebenso verhélt es sich mit dem von Wang et
al. [107] experimentell gemessenen Abstand zwischen Fe und O in MgO-Fe-
Systemen von dp._o = 0,220 nm.
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

4.1.2. Struktureller Ubergang der
c-MgO /a-CoFeB-Grenzflache

Heiliger und Gradhand et al. [I1], 44] konnten in Berechnungen zeigen, dass
im Idealfall bereits eine Monolage kristallinen bcc-Eisens an der Grenzflache
zur MgO-Tunnelbarriere ausreichen sollte, um einen TMR von 570 % zu erzie-
len. Experimentell konnten Djayaprawira et al. [I0] an Tunnelelementen, die
eine weitgehend amorphe CoFeB-Elektrode aufwiesen, hohe TMR, von 230 %
messen.

In diesem Abschnitt soll anhand der in Abschnitt vorgestellten Methode
der strukturelle Ubergang an der Grenzfliche von kristallinem MgO zu amor-
phem CoFeB untersucht werden. In funktionalen MTJs wird das MgO auf
amorphes CoFeB aufgewachsen, weshalb es in keiner epitaktischen Beziehung
zum Substrat steht und dariiber hinaus texturiert aufwichst |2]. Da fiir die in
Abschnitt [3.3] vorgestellte Methode die Kenntnis der MgO-Kristallorientierung
und die Einkristallinitdt fundamentale Voraussetzungen sind, wird die Unter-
suchung, wie im vorangegangenen Abschnitt, an einem Modellsystem durchge-
fiihrt. Das Modellsystem ist im Anhang unter Abschnitt genauer beschrie-
ben und besteht im Wesentlichen aus einer auf einem einkristallinen MgO-
Substrat aufgebrachten amorphen CoFeB-Schicht.

Durch die an diesem Modellsystem gewonnenen Erkenntnissen iiber die
Struktur an der Grenzfliche wird im Anschluss die Ausdehnung des vom MgO
modifizierten Ubergangsbereiches bestimmt. Durch die Untersuchung von nicht
ausgelagerten a-CoFeB-Schichten ist es dadurch moglich, die minimale Ausdeh-
nung dieses Ubergangsbereiches zu ermitteln und diese mit dem von Heiliger
et al. [TT] berechneten Modell in Beziehung zu setzen.

Die hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskopischen Abbildungen
werden mit dem abbildungskorrigierten FEI TITAN ETEM entlang der [100]-
Richtung des MgO durchgefiihrt (s. Abb. [3.7k). Als Mikroskop-Parameter in
die Simulation eingeflossen sind die Beschleunigungsspannung von 300 kV, eine
sphérische Aberration von C; = 0 um, die Defokusstreuung von A = 2,9 nm
und der Semikonvergenzwinkel der Beleuchtung von o = 0, 1 mrad.

Entsprechend des in Abschnitt vorgestellten Verfahrens wird an dieser
Probe zunéchst eine experimentelle Defokusserie aus 20 Abbildungen erstellt
und anschlieffend die Proben-Drift korrigiert. Die maximale Proben-Drift zwi-

schen zwei Abbildungen liegt bei 0,08 nm mit einer Gesamtdrift von 0,67 nm,
die im Wesentlichen entlang der Grenzfliche auftritt (s. Abb. [3.6)).
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Abbildung 4.8.: HRTEM-Abbildung der c¢-MgO/a-CoFeB Grenzfliche bei einem
Defokus von Af =1 nm mit Finteilung in Streifen senkrecht zur Grenzfliche. Mit-

telung iber 20 Streifen ab 14. Streifen.
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

Die ausgerichteten Abbildungen werden in Streifen parallel zur Grenzfla-
che eingeteilt und anschlieffend gemittelt. Fiir eine Beschreibung der Ordnung
an der Grenzfliche mittels einer auf statistischen Beschreibungen beruhen-
den zweidimensionalen Verteilungsfunktion ist es per definitionem erforder-
lich, {iber einen moglichst grofsen Bereich entlang der Grenzfliche zu mitteln.
Jedoch wird dieser Mittelungsbereich durch sichtbare, laterale, strukturelle
Inhomogenitéiten entlang der Grenzfliche eingeschriankt. Diese kleinen Stufen
oder Inseln an der Grenzfliche konnten trotz Aufbringen einer 6 nm dicken
MgO-Schicht auf das Substrat nicht weiter reduziert werden.

Trotz diese Unebenheiten miissen in den Abbildungen méglichst grofe Be-
reiche gefunden werden, iiber die gemittelt werden kann. Abbildung zeigt
den untersuchten Probenbereich bei einem Defokus von Af = 1 nm. Entlang
der Grenzflache ist die Abbildung in 38 Streifen senkrecht zur Grenzflache ein-
geteilt. Aufgrund der deutlich sichtbaren, strukturellen Inhomogenitédten an
der Grenzfliche wird fiir die folgenden Untersuchungen ein Mittelungsbereich
von 20 Streifen (rot gekennzeichnet) ausgewihlt, der entlang der Grenzfliche
frei von sichtbaren Verdnderungen ist.

Die notwendige Grofe des Mittelungsbereiches wurden fiir das Modellsy-
stem a-Ge/c-Si von Thiel [2I] untersucht. Dort wurde die maximale relative
Intensitatsvariation fiir verschiedene Ausdehnungen des Mittelungsbereiches
bestimmt. Es zeigte sich, dass eine Anzahl von ~ 30 Streifen notwendig ist,
um eine nicht-signifikante Intensitidtsvariation von unter < 5 % zu erreichen.
Nach der dortigen Untersuchung wiirden die hier vorhandenen 20 Streifen noch
eine maximale Intensitdtsvariation von < 10 % aufweisen.

Intensitdtsvariationen in den zu mittelnden Streifen fithren zu Intensitéts-
variationen in den gemittelten Grenzflichenabbildungen und somit zu Unsich-
erheiten in der zweidimensionalen Verteilungsfunktion p(x,y). Urséchlich fiir
diese Intensititsvariationen sind:

e systematische Fehler: hervorgerufen durch Probenverdnderungen wih-
rend der Aufnahme der Defokusserie.

e statistische Fehler: durch ,Schrotrauschen* der CCD-Kamera.

e strukturelle Fehler: verursacht durch strukturelle Unterschiede entlang
der Grenzfliche oder durch lateral unterschiedliche Reichweiten des kri-
stallinen Kontrastes in einigen Bildbereichen.

Diese Fehler werden in der Regel durch eine grofe Anzahl von Messungen
bestimmt, die hier aufgrund der Grenzflichenunebenheiten nicht méglich sind.
Die Bootstrap-Methode bietet eine Moglichkeit den Fehler zu quantifizieren
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[109, T10]. Dabei werden mittels Monte-Carlo-Simulation synthetische Daten-
sitze erzeugt. Diese bestehen aus einer festen Anzahl von Streifen, die will-
kiirlich aus den vorhandenen, experimentell bestimmten Streifen zusammen-
gestellt werden. Fiir diese Abschitzung sind 25-200 synthetische Datensétze
notwendig. Fiir das Materialsystem a-Ge/c-Si ergab eine solche Abschétzung
mittels Monte-Carlo-Simulation bei Thiel [21], dass sich zwar signifikante Un-
terschiede in der zweidimensionalen Verteilungsfunktion p(z,y) fiir die von der
Grenzfliache entfernteren Lagen ergeben, diese aber keinen Einfluss auf die Aus-
dehnung des Ubergangsbereiches aufweisen. Fiir das System a-Si/c-Si war bei
Thiel keine derartige Abschitzung méglich, da in diesem System, dhnlich dem
hier untersuchten, deutliche strukturelle Inhomogenitidten entlang der Grenz-
flache auftraten.

Dariiber hinaus weist die APP-Naherung selbst einen systematischen Fehler
auf, der von Borgardt et al. in Testrechnungen auf <5 % [15] abgeschétzt
werden konnte.

Aufgrund von Probenverinderungen entstandene, systematische Fehler, ins-
besondere solche, die durch lokale Kristallisation des CoFeB durch den Elek-
tronenstrahl verursacht wurden, werden soweit wie moglich reduziert. Dies
erfolgt durch eine Minimierung der Elektronendosis durch den Einsatz des
Strahlblockers und die Reduktion des Strahlstroms mit Hilfe des Monochro-
mators vor Aufnahme der Defokusserie.

In Abbildung sind die aus 20 Streifen gemittelten experimentellen Ab-
bildungen zusammengefasst dargestellt. Um das Kristallmuster besser erken-
nen zu konnen, ist dieser Streifen fiinfmal untereinander abgebildet. Auf der
linken Seite befindet sich das kristalline MgO, auf der rechten das amorphe
CoFeB. Die auftretenden Kontrastunterschiede im Amorphen, weit vom MgO
entfernt, sind auf Mittelungsartefakte aufgrund der geringen Streifenanzahl zu-
riickzufithren. Durch die sich wiederholende Darstellung erhélt man den Ein-
druck von periodischen Strukturen im Amorphen parallel zur Grenzflache.

Anhand der in Abschnitt [3.3.1] vorgestellten Verfahren wird die Probendicke,
die Defokusschrittweite und der Startdefokus ermittelt, die in Tabelle 7u-
sammengefasst sind.

Anhand dieser Parameter werden anschliefend die simulierten Grenzfla-
chenabbildungen mit Hilfe der APP-Ndherung simuliert. Die fiir die Simu-
lation genutzte Superzelle hat ein Kantenldnge von = 20-dyy0 =8,4220 nm,
y = dpyrgo =0,4211 nm und 2z = dyg0 = 0,4211 nm, wobei sich die letzte Lage
MgO bei x = 4,211 nm befindet.

Der quantitative Vergleich der simulierten und experimentellen Grenzfla-
chenabbildungen mittels Berechnung des R-Faktors wurde im Ubergangsbe-
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4.1. Strukturelle Figenschaften der MgO/CoFe(B)-Grenzfliche

Probendicke t | Startdefokus Af | Defokusschrittweite 0 A f
10,9 nm 28,0 nm -3,0 nm

Tabelle 4.3.: Resultat der Probendickenbestimmung, des Startdefokus der Defokus-
serie und der Defokusschrittweite durch Vergleich der kristallperiodischen Kontraste
von MgO aus gemittelten, experimentellen Abbildungen und simulierten Abbildungen
der Defokusserie.

reich zwischen 3,6 nm < x < 6,0 nm der Superzelle durchgefiihrt. Dies fiihrt
dazu, dass nur Grenzflicheneffekte bewertet werden und mégliche Variatio-
nen, z.B. Dickenvariationen im kristallinem MgO bis 0,6 nm vor der letzten
MgO-Lage nicht bewertet werden. Als Anpassungsalgorithmus fiir die iterati-
ve Parameteranpassung wurde, wie bei Thiel [2I], die Simplex-Methode von
Nelder und Mead verwendet [T11], 112].

4.1.2.1. lterative Anpassung des strukturellen Ubergangs an der
Grenzflache

Die Position der Grenzfliche in den experimentellen Abbildungen ist im vor-
aus nicht bekannt, weshalb fiir mehrere Grenzflichenpositionen eine iterati-
ve Bildanpassung durchgefiihrt wird. Diese méglichen Grenzflachenpositionen
sind ebenfalls in Abbildung eingezeichnet.

Um realistische Parameter fiir die Anpassung der zweidimensionalen Vertei-
lungsfunktion zu bekommen, werden die Parameter in ihrem Anpassungsbe-
reich eingeschrénkt. So werden fiir alle Parameter positive Werte erwartet. Der
Abstand d,;, der den Abstand der ersten CoFe-Lage vom O représentiert, wird
auf den Bereich 0,1 < d,; < 0,3 nm beschrankt. Ebenfalls wird der Abstand
da2, also der Abstand zwischen den Co/Fe-Atomen auf den Bereich 0,08 nm
< dgp < 0,2 nm beschriankt, da kristallines CoFe einen halben Gitterabstand
von 0, 143 nm aufweist [41].

Die Ergebnisse dieser Anpassungen sind in Tabelle fiir die unterschiedli-
chen Grenzflichenpositionen aufgelistet.

Fiir die Grenzflachenposition 1 ist ersichtlich, dass diese Position der Grenz-
fliche zu keiner guten Anpassung fithrt, was an einem hoéheren R-Faktor er-
sichtlich ist. Diese Grenzflichenposition ist offenbar zu weit in Richtung des
amorphen Probenbereiches hineinverschoben (siehe auch Lage der Grenzfla-
chenpositionen in Abb. [4.8).

Dahingegen liegt die Grenzflache bei Position 4 schon zu weit im kristalli-
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Abbildung 4.9.: Gemittelte Abbildungen der Grenzfliche von Af = 28 nm bis
Af = =29 nm. Zur besseren Verdeutlichung wurden die gemittelten Streifen finfmal
untereinander aufgetragen. Die blaue Linie kennzeichnet die festgestellte Position der
letzten MgO-Lage.
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‘ Position H Pos. 1 ‘ Pos. 2 ‘ Pos. 3 ‘ Pos. 4 ‘ Tabelle 4.4: Optimale Para-
R 385 682 681 739 metersdtze fir die zweidimen-

d, [nm] || 0,142 | 0,196 | 0,212 | 0,213 ZiO”?tle ‘f_””l%’?lg;f“”’“m” ”“fc,,h
er iterativen Bildanpassung fir
doz [nm] || 0,127 | 0,158 | 0,200 | 0,200 verschiedene Grenz]gdchengj}oosi—
Ozl 0,052 | 0,038 | 0,018 | 0,015 tonen.
Oyz1 0,015 | 0,019 | 0,026 | 0,018
022 0,069 | 0,246 | 0,036 | 0,014
Oyz2 0,059 | 0,038 | 0,011 | 0,000
Ay 0,000 | 0,108 | 0,022 | 0,022
(y 0,000 | 0,062 | 0,024 | 0,020

nen Teil der Probe. Der R-Faktor steigt ebenfalls an. Auch die 0,1/,,; und die
T2/y-2 der ersten und zweiten Lage sind klein und entsprechen fast Deltafunk-
tionen, wie dies bei kristallinem Material zu erwarten wéare. Der Abstand d;
entspricht dem Gitterabstand im kristallinen MgO.

Die Anpassungen an den Grenzflichenpositionen 2 und 3 weisen identische
R-Faktoren auf, die deutlich geringer sind als fiir die Positionen 1 und 4.

Die Grenzflichenposition 3 weist einen Abstand d,; auf, der, wie bei Grenz-
flichenposition 4, identisch ist mit der halbe Gitterkonstanten von MgO
1/2 - dpyg0 = 0,211 nm. Von Burton et al. durchgefiihrte ,first-principles*-Be-
rechnungen fiir diesen Abstand in CoFeB-MgO-Systemen ergaben fiir diesen
Abstand dp._o = 0,223 nm bzw. dc,—o = 0,216 nm fiir Cobalt terminierte
Grenzflachen [24].

Die Grenzflachenposition 2 befindet sich eine Monolage weiter in Richtung
des amorphen CoFeB versetzt. Der Abstand der ersten Co/Fe-Lage zum MgO
dieser iterativen Anpassung ergab d,; = 0,196 nm. Dieser Wert stimmt unter
Beriicksichtigung des Fehlers mit dem in Abschnitt bestimmten Abstand
von 0,184 £ 0,02 nm iiberein. Dagegen ist jedoch der von Burton et al. be-
rechnete Fe-O-Abstand etwa 14% grofer als der hier vorgefundene. Fiir reine,
massive Eisen(III)-oxid-Strukturen findet man in der Literatur dariiber hin-
aus einen nahezu identischen Abstand von 0,193 nm zwischen Fe3™ und O*
[108]. Die Atomabstinde ab der zweiten Lage wurden bei dieser Anpassung
mit d,e = 0,158 nm bestimmt und liegen etwa 10 % iiber dem fiir reines kri-
stallines CoFe nachgewiesenen halben Gitterabstand von 0, 143 nm.

Schlussendlich ist keine eindeutige Aussage iiber die genaue Grenzflachenpo-
sitionen moglich. Dies kann an Grenzflicheninhomogenitéten liegen. Die Aus-
dehnung des Mittelungsbereiches dieser Untersuchung betrigt aufgrund von
sichtbaren Stufen nur 4,2 nm. Die Lamelle ist jedoch fast 11 nm dick. Es ist
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also sehr wahrscheinlich, dass sich an der Grenzfliche in Strahlrichtung eine
Stufe befindet, sodass die oben durchgefiihrten iterativen Anpassungen zu kei-
nem eindeutigen Ergebnis kommen kann.

In Abbildung sind beispielhaft die angepassten simulierten und expe-
rimentellen Abbildungen fiir die Grenzflichenposition 2 dargestellt. Die blaue
Linie kennzeichnet die Position der Grenzfliche 2, also die letzte Lage MgO
in den simulierten Abbildungen. Sowohl die Abbildungen als auch die die im
Anhang befindlichen Profile (siehe und zeigen eine gute Uberein-
stimmung der Maxima- und Minimapositionen im MgO als auch im CoFeB.
Auch die mittleren Intensitdten im kristallinen MgO und im amorphen CoFeB
passen gut aufeinander. Lediglich einige doppelperiodische Maxima im MgO
treten in den experimentellen Profilen nicht so deutlich hervor wie in den si-
mulierten Profilen. In den experimentellen Abbildungen sind diese zum Teil
sogar deutlicher zu erkennen als aus den Profilen zu vermuten wére. Ebenso
sind die Kontraste in einigen experimentellen Profilen zum Teil grofer als in
den simulierten Profilen. Dies ist aufgrund des Stobbs-Faktors in dieser Rei-
henfolge nicht zu erwarten. Auffillig ist insbesondere in den Profilen, dass die
Kontraste im Umfeld der eingezeichneten Grenzflichenposition ( etwa -0,2 nm
< xp < 0,2 nm) nicht gut mit den experimentellen Kontrasten iibereinstimmen.

Wie oben geschrieben, ist die genaue Lage der Grenzfliche nicht eindeutig
bestimmbar. Dariiber hinaus zeigen auch die angepassten simulierten Abbild-
ungen an einer der beiden moglichen Grenzflichenpositionen deutliche Kon-
trastunterschiede an der Grenzfliche, was die Vermutung einer Stufe in Strahl-
richtung im angepassten Mittelungsbereich erhirtet.
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Abbildung 4.10.: Vergleich der simulierten (Unten) und gemittelten experimen-
tellen (Oben) Grenzflachenabbildungen fir den Defokusbereich von Af = 28 nm bis
Af = =29 nm. Die eingezeichnete Linie kennzeichnet die Grenzflichenposition 2.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1.2.2. Einfluss von Grenzflicheninhomogenititen

Da aufgrund des R-Faktors keine eindeutige Lage der Grenzflichenposition zu
definieren ist und auch die Abbildungen und die Intensitéitsprofile und
Hinweise auf Grenzflicheninhomogenititen geben, wird im Folgenden der
Einfluss von Stufen auf die Intensitédtsverteilung untersucht.

Die zentrale Frage dabei ist, ob die vorgefundenen experimentellen Kon-
traste auch ohne eine kristalline Ordnung im CoFeB nur durch Stufeneffekte
zu erkliren sind. Sollte dies nicht der Fall sein, stellt sich die Frage, ob die Be-
riicksichtigung einer monoatomaren Stufe zu einer besseren Ubereinstimmung
zwischen experimentellen und simulierten Abbildungen fiihrt und wo und wie
diese Stufe in der Lamelle liegt.

Dazu wird die Simulation dahingehend angepasst, dass zum einen Simulatio-
nen mit der in Tabelle gefundenen kristallinen Ordnung und zum anderen
mit einer angenommenen homogenen Atomverteilung im CoFeB durchgefiihrt
werden. Zusétzlich werden zwei verschiedene Arten von Stufen berechnet, hier
positive Stufe und negative Stufe genannt. Bei der negativen Stufe fehlt dem
kristallinen MgO in den unteren Scheiben jeweils eine Monolage MgO; bei der
positiven Stufe fehlt diese den oberen Scheiben (s. Abb. [4.11). Bei der Simu-
lation mit der kristallinen Grenzflichenordnung wird die Anzahl an Scheiben
zwischen den Grenzflichenpositionen 2 und 3 (s. Abb. variiert, da bei
der Bestimmung der Grenzfliche in Abschnitt beide Positionen einen
dhnlichen R-Faktor aufwiesen.

c-MgO l € a-CoFeB c-MgO l € a-CoFeB
S oy P e "
Pos2 - T A A A A A A A -—— nP s1 S A A A A~ o~ A
neg B e e i e
Stufe P A — e T e e P i ’;
ooy L e e = v Mo, | = = = = = v
0 20, 1 0 20, 1
o >
Mooes | = w 7 B— W NMey = e - - '
pos. ++++++++ — A e o o e -
Stufe A e e e o [s— D PP W 12
Nposs i Npos 1 o '
mit kristalliner Ordnung ohne kristalline Ordnung

Abbildung 4.11.: Skizze der verschiedenen simulierten Stufen. Links: mit einer
kristallinen Ordnung; Rechts: mit homogener Verteilung des CoFeB.
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Unter Annahme einer homogenen Verteilung werden bei der Simulation die
Grenzflachenpositionen 1 und 2 genutzt, weil das kristalline MgO weiter in das
amorphe CoFeB hineinragen miisste. Da die Dicke der Probe unverindert ist,
betragt die Gesamtscheibenzahl in allen Simulationen n = 26.

In Abbildung ist das Bildvergleichsmaf R fiir die unterschiedlichen Stu-
fen und Verteilungen aufgetragen|'|

Aus diesem Vergleich ist deutlich ersichtlich, dass das Bildvergleichsmafs
der simulierten experimentellen Abbildungen unter Annahme einer homoge-
nen Verteilung des CoFeB bis auf eine Rechnung (bei einer negativen Stufe
bei np,s2 = 13) immer grofer ist als unter Beriicksichtigung einer kristallinen
Ordnung. Ebenfalls zeigt sich, dass eine negative Stufe stets bessere Ergebnisse
liefert als eine positive Stufe. Bei der negativen Stufe ist ein flaches Minimum
mit R = 560 bei np,so = 16 vorhanden. Die Beriicksichtigung der Stufe fiihrt
somit zu einer 11 % besseren Ubereinstimmung mit den experimentellen Ab-
bildungen als unter der Annahme einer glatten Grenzflache bei Position 2.

Dabei gilt zu beachten, dass in den Berechnungen davon ausgegangen wird,
dass nur eine Stufe mit einer Monolage entlang der Grenzflache vorhanden ist.
Unter Beriicksichtigung mehrerer Stufen beliebiger Grofte und Kombinationen

! Dieser Vergleich ist mit leicht veriinderten Kontrastanpassungen erstellt worden und nicht
mit dem in Tabelle erhaltenen Bildvergleichsmaff R gegeniiber zu stellen. Eine An-
passung der Grenzflichenposition 2 mit den in Tabelle angegeben Parametern wiirde
mit diesen Kontrastanpassungen einen R-Faktor von 630 ergeben.

Noger \ Nooe s Abbildung 4.12:
26 21 16 11 6 1 Vergleich  verschie-

L1 d
] ] ener Stufen und
1100 * pos. Stufe ohne kristalline Ordnung i S . f )
] * neg. Stufe ohne kristalline Ordnung ] Stufenpositionen mit
1050 A pos. Stufe mit kristalliner Ordnung 1 wund ohne kristalli-
] u . Stufe mit kristalliner Ord |
1000 ] neg. Stufe mit kristalliner Ordnung *1 ner Ordnung an der
950 1 Grenzfliche mittels
- * h . .
900 4 Bildvergleichsmaf
850 - N * 4 (R). nposz gibt die
C g0 u N * 1  Anzahl der Scheiben
750 1 mat einer Grenz-
700 ] A 1 Afldchenposition x
650 - - . . 1 an
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600 = -
i . u | |
550 EmEn .
T T T T T T
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wiirde schnell eine uniiberschaubare Kombination an moglichen Realisierun-
gen zustande kommen. Auferdem wird fiir die Untersuchung des Einflusses
der Stufen unter Beriicksichtigung einer kristallinen Ordnung diejenige Ord-
nung genutzt, die aus der Anpassung fiir die Grenzflaichenposition 2 unter
Nichtbeachtung der Stufe erzielt wurde.

Fiir eine genauere Analyse werden im Folgenden iterative Anpassungen der
grenzflicheninduzierten Ordnung fiir verschiedene Stufen durchgefiihrt. Aus
der vorangegangenen Untersuchung geht hervor, dass die hier vorliegende Stu-
fe mit grofser Sicherheit eine negative Stufe ist, weshalb diese Voraussetzung
in den folgenden Rechnungen angenommen wird und die Anzahl der jeweiligen
Scheiben variiert wird. Die Gesamtscheibenzahl betrdgt erneut n = 26. Das
Ergebnis (s. Abb. zeigt, dass sich wieder ein Minimum in der Mitte der
Probe ergibt. Die beste Anpassung mit einem Bildvergleichsmafs von R = 519
ergibt sich fiir eine Stufenposition, bei der 13 Scheiben an der Grenzflichenpo-
sition 2 liegen und darunter 13 Scheiben an der dritten Grenzflichenposition.
Diese Position hat sich also gegeniiber der vorherigen Untersuchung zu einer
grokeren Anzahl an Scheiben in Richtung der dritten Grenzflachenposition ver-
schoben. Dies war zu erwarten, da die vorherige Untersuchung die angepasste
grenzflicheninduzierte Ordnung fiir die Grenzflichenposition 2 genutzt hat.
Unter Beriicksichtigung der Stufe an dieser Position kann das Bildvergleichs-
mak durch die Anpassung der Verteilungsfunktion um weitere 7 % gesenkt

Abbildung 4.13: n
Bildvergleichsmaf 26 21 16 11 6 1
(R) nach separater zig."'""""""""""""
Anpassung der

_ _ 630 v
Verteilungsfunktion 620 ] h
an verschiedenen 610
Stufenpositionen. 600 ] ]

590 -] ]
580 ]
@ 570 - ]
560 - ]
550 v ]
540 ] ]
530 - v ]
520 - Yvyv ]
510 ]
500 J

¥ neg. Stufe mit angepasster kristalliner Ordnung |
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werden. Somit ergibt diese Anpassung unter Beriicksichtigung der Stufe eine
um insgesamt 18 % bessere Ubereinstimmung mit den experimentellen Daten
als unter Verwendung der Anpassung ohne Beriicksichtigung der Stufe.

In Abbildung sind die simulierten und experimentellen Abbildungen
dieser iterativen Anpassung gegeniibergestellt. Die dazugehorigen Profile be-
finden sich in den Abbildungen und [£.16] Wie in den vorangegangenen
Anpassungen stimmen die Intensitdtsmaxima und -minima gut mit den expe-
rimentellen Daten iiberein, die Ubereinstimmung der absoluten Intensititen
hat sich verbessert, jedoch weisen die experimentellen Daten weiterhin héhere
Kontraste auf. Insbesondere in den Profilen ist sichtbar, dass der Kontrast an
der Grenzflichd? durch die Beriicksichtigung der Stufe besser beschrieben wer-
den kann. Beispielhaft sind in den Abbildungen und die Positionen
an der Grenzfliche mit einem blauen Kreis gekennzeichnet, bei denen sich eine
deutliche Verbesserung ergeben hat.

In Tabelle |4.5|sind die iterativ angepassten Parameter fiir verschiedene Stu-
fenpositionen dargestellt, deren R-Faktoren auch in Abbildung aufgetra-
gen sind.

Tpos2/Tposs || 5/12 | 8/18 |[ 11/15 | 12/14 | 13/13 | 14/12 || 16/10 | 20/6

R 958 939 922 520 519 521 530 952

dg1 [nm] 0.211 | 0.212 || 0.212 | 0.213 | 0.212 | 0.213 || 0.214 | 0.214

dgz [nm| || 0.209 | 0.207 || 0.210 | 0.210 | 0.210 | 0.210 || 0.209 | 0.196

Oz1 0.026 | 0.025 || 0.026 | 0.024 | 0.024 | 0.024 || 0.031 | 0.034
Oyz1 0.023 | 0.024 || 0.028 | 0.023 | 0.025 | 0.027 || 0.026 | 0.030
042 0.046 | 0.047 || 0.051 | 0.058 | 0.056 | 0.061 || 0.064 | 0.078
Oyz2 0.029 | 0.035 || 0.033 | 0.034 | 0.034 | 0.035 || 0.039 | 0.041
Ay 0.010 | 0.011 || 0.016 | 0.018 | 0.019 | 0.021 || 0.016 | 0.022
Q- 0.007 | 0.009 || 0.018 | 0.014 | 0.020 | 0.018 || 0.008 | 0.015

Tabelle 4.5.: Ergebnisse der iterativen Bildanpassung fiir verschiedene Grenzfld-
chenpositionen. Die angepassten Parameter im Bereich nposo/nposs = 11/15 - 14/12
weisen keine signifikanten Unterschiede auf.

Die Anpassung mit der Stufenposition nps/npes3 = 13/13 ergab mit ei-
nem R-Faktor von 519 die beste Ubereinstimmung. Der Parameter d,; ist bei
dieser Anpassung unter Beriicksichtigung der Stufen mit d,; = 0,212 nm um
15 % groker als der Abstand, der an der kristallin/kristallinen Grenzfliche

2Durch die Stufen ist die Grenzfliche nicht mehr klar definiert. Deshalb wird hier fiir
die bessere Vergleichbarkeit mit den vorherigen Ergebnissen die gekennzeichnete Grenz-
fliche weiterhin bei der Grenzflichenposition 2 mit £ = 0 nm bzw. der blauen Linie
gekennzeichnet.
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Abbildung 4.14.: Darstellung der experimentellen Grenzflichenabbildungen im
Vergleich zu den simulierten Abbildungen unter Beriicksichtigung einer Grenzfldchen-
stufe. Die blaue Linie kennzeichnet die Grenzflichenposition 2, die Grenzflichenpo-

sition 3 liegt eine Atomlage weiter links.
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Abbildung 4.15.: Vergleich der Intensitdtsprofile der Abbildungen 1-10 fiir die beste
Verteilungsfunktion unter Beriicksichtigung einer Stufe (blau) mit den experimentel-
len Intensititen (schwarz) und zu den Intensitdtsprofilen ohne Bericksichtigung einer

Stufe (rot) aus Abschnitt|4.1.2.1]
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Abbildung 4.16.: Vergleich der Intensitatsprofile der Abbildungen 11-20 fir die
beste Verteilungsfunktion unter Bericksichtigung einer Stufe (blau) mit den experi-
mentellen Intensitdten (schwarz) und zu den Intensitdtsprofilen ohne Bericksichti-

gung einer Stufe (rot) aus Abschnitt|}.1.2.1|
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gefunden wurde. Im Vergleich mit den in der Literatur dargestellten Werten
liegt der hier ermittelte Abstand geringfiigig darunter. So befindet sich der
von Burton et al. [24] berechnete Wert fiir MgO/CoFeB-Systeme mit dp._o =
0,223 nm 5 % iiber dem hier gefundenen. Ebenfalls sind Messungen von Wang
et al. [113], in denen der Abstand dgr._o = 0,220 nm zwischen O und Fe in
MgO /Fe-Systemen untersucht wurde, 3,8 % grofer. Am nichsten kommt der
hier ermittelte Wert dem von Butler et al. [7] berechneten Wert fiir MgO /Fe-
Systeme, der mit dp._o = 0,2169 nm 2,3 % grofer ist.

Der Parameter d,o darf in dieser Anpassung Werte zwischen 0,08 nm <
dgo < 0,21 nm annehmen. Der Parameter d,y ist in dieser Rechnung signifi-
kant grofer. Vermutlich riithrt das aus der sich iiberlappenden Verschmierung
der Atompositionen in x-Richtung ab der zweiten Lage, welche durch den Al-
gorithmus besser angepasst werden konnte.

Dazu weist 0,9, der die Verschmierung in x-Richtung fiir die zweite Lage
angibt, einen kleineren Wert auf als in der Anpassung fiir die Grenzflachenpo-
sition 2 (siehe Tabelle [.4). Somit wird bei dieser Anpassung das Maximum in
der atomaren Dichte durch ein stiarker lokalisiertes Maximum beschrieben als
durch zwei stiarker verschmierte, die dafiir enger beieinander liegen. Der ermit-
telte Wert fiir 0,9 ist, verglichen mit der Anpassung ohne Beriicksichtigung
einer Stufe, nahezu unveréndert.

In Abbildung ist die atomare Dichte fiir eine Anpassung an die Stufen-
position npysa/npess = 13/13 dargestellt. Hier ist gut zu sehen, dass eine durch
das kristalline MgO induzierte Ordnung an der Grenzfliche existiert. Die erste
Lage Co/Fe ist noch deutlich lokalisierter als die folgenden. Die zweite Lage
Co/Fe ist schon ,ausgeschmierter. Somit nimmt die Ordnung mit steigendem
Abstand zur Grenzfliche ab und resultiert letztendlich in einer homogenen
Verteilung.

Die Ausdehnung des vom kristallinen Teil beeinflussten Ubergangsbereiches
des CoFeB wird analog zum Vorgehen bei Thiel [2I] und Borgardt et al. [51]
bestimmt. Dazu wird ab einem bestimmten Punkt x die berechnete zweidi-
mensionale Verteilungsfunktion durch eine homogene Verteilung ersetzt und
anschliefsend die daraus resultierenden, simulierten Abbildungen mit den ge-
mittelten experimentellen Abbildungen verglichen. Unterhalb einer Ausdeh-
nung der Verteilungsfunktion von etwa x = 0,7 nm steigt der R-Faktor stark
an (s. Abb., weshalb dieser Punkt als Ende des Ubergangsbereiches de-
finiert wird. Dies entspricht etwa 3-4 Atomlagen CoFe.

Aus der Tabelle lasst sich auch auf die Empfindlichkeit der angepassten
Parameter auf die Stufenposition schliefen. Besonders bei den Stufenpositio-
Nen Npysa/Npess= 11/15 - 14/12 unterscheiden sich die angepassten Parameter
und somit auch die zweidimensionalen Verteilungsfunktionen nicht signifikant.
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Abbildung 4.17.: a) Oben: Darstellung der berechneten zweidimensionalen Vertei-
lungsfunktion unter Beriicksichtigung der Stufe (oben). Profil der zweidimensionalen
Verteilungsfunktion (unten). b) Bestimmung der Ausdehnung des beeinflussten Uber-
gangsbereiches zwischen kristallinem und amorphem Bereich: Aufgetragen ist der R-
Faktor (R) fiir verschiedene Ausdehnungen des projizierten Potentials (v pot).
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4.1.2.3. lterative Anpassung des strukturellen Ubergangs mit 10
Parametern

In den Profilen der Abbildungen [4.15| und [4.16] als auch in der Abbildung
sind Kontraste bei > 0,7 nm sichtbar (schwarze Kreise in Abb.
und Abb. ), bei denen man von einer systematischen Ordnung ausge-
hen kénnte, die mit den acht Parametern der Anpassung in Abschnitt
nicht besser beschrieben werden konnte. Um eine von den héheren Lagen un-
abhéngige Anpassung der Parameter 0,5 und 0,5 zu ermoglichen, wird die
Anpassung im Folgenden um zwei Parameter 0,3 und o,.3 erweitert. Dies soll
zu einer besseren Anpassung der weiteren Lagen fiihren. Die Anpassung mit
diesen 10 Parametern wird unter Beriicksichtigung der Stufe aus Abschnitt
an der Position npes/Mpess = 13/13 durchgefiihrt. Tabelle listet
die durch diese Anpassung erhaltenen Parameter auf. Die Anpassung mit zehn
Parametern bestitigt im Grofen und Ganzen die fiir acht Parameter erhaltene
Anpassung aus Abschnitt (s. Tab. . Insbesondere die Parameter d,;
und d,o, weichen weniger als 3 % von den dort bestimmten Werten ab. Diese
nur geringfiigigen Anderungen schlagen sich auch in einem nur um <1 % ver-
besserten R-Faktor von 516 nieder.

R 516 Tabelle 4.6:  Er-
da1 [nm] 0.213 gebnisse des besten
dao [Ilm] 0.205 Parametersatzes der

Orl 0.024 iterativen 'Bz'ldan-

Oyz1 0.029 ]Jgaasijrz!éte;:” zehn

02 0.059 ’

Oy22 0.023

Uyz3 0.055

Qy 0.022

Qyz 0.027

Aus den sich im Anhang befindlichen Profilen und die auch den
direkten Vergleich zwischen den in Abschnitt bestimmten Profilen zei-
gen, wird deutlich, dass es zu keiner signifikant besseren Ubereinstimmung der
Intensitaten bei hoheren Lagen kommt.

Die erhaltene zweidimensionale Verteilungsfunktion fiir zehn Parameter (s.
Abb. und auch die daraus resultierende Reichweite des strukturellen
Ubergangs zwischen kristallinem MgO und amorphem CoFeB (s. Abb.
weisen keine Unterschiede zu den in Abschnitt 1.1.2.2] bestimmten auf. Somit
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bringen weitere Freiheitsgrade bei der Konstruktion der Verteilungsfunktion
dieses Systems keine bessere Ubereinstimmung mit den experimentellen Kon-
trasten. Daher ist davon auszugehen, dass diesen Kontrasten iiber z = 0,7 nm
keine systematische Struktur zugrunde liegt.

4.1.2.4. Zusammenfassende Diskussion der Untersuchung des
strukturellen Ubergangs der c-MgQO /a-CoFeB Grenzfliche

Die Untersuchungen des strukturellen Ubergangs zwischen amorphem CoFeB
und kristallinem MgO zeigen, dass dieser sich gut mit dem vorgestellten
IDSIMA-Verfahren untersuchen lasst. Die simulierten Abbildungen und Profi-
le zeigen eine gute Ubereinstimmung der Maxima- und Minimapositionen mit
den experimentellen Abbildungen und Profilen. Bei der iterativen Anpassung
ist dabei weniger entscheidend, ob diese mit zehn oder acht Parametern durch-
gefiihrt wurde; wichtiger ist die Beriicksichtigung von Grenzflicheninhomoge-
nitdten. Unter deren Beriicksichtigung kann eine um 18 % bessere Anpassung
erreicht werden. Es zeigte sich, dass in dem hier untersuchten Ausschnitt der
Grenzfliche die Stufe mittig in der Lamelle liegt. Dabei ragt das kristalline
MgO, welches in z-Richtung gesehen oben liegt, eine Monolage weiter in das
CoFeB hinein als die darunterliegende MgO-Schicht. Diese Situation entspricht
in der Abbildung der Stufe links oben. Dabei sind beide Schichten jeweils
5,5 nm dick, was 13 Scheiben entspricht. Die Beriicksichtigung einer Stufe in
der Lamelle kann zwar einige Kontrastunterschiede in unmittelbarer Nahe der
Grenzfliche (0 < z < 0.25 nm) erkliren (s. Abb. [£.18)), aber die Kontraste in
den simulierten Abbildungen sind trotz allem noch immer geringer als in den
experimentellen Abbildungen. Urséchlich kénnten weitere Stufen an der Grenz-
flache sein, in denen das MgO noch weiter in Richtung x > 0 nm verschoben
ist. Aufgrund der Stufendichte ist auf den 11 nm dieser Lamelle jedoch nicht
mit einer deutlich groferen Anzahl an Stufen zu rechnen. Des Weiteren kénn-
ten beim Diinnen der Lamelle geringe Dickenvariationen an der Grenzfliche
aufgrund unterschiedlicher Sputterraten aufgetreten sein. Dies wiirde zu einer
Anderung des kristallinen Musters an der Grenzfliche fiihren, das wiederum
einen stiarkeren Kontrast zur Folge haben konnte.

Aus den iterativen Anpassungen an verschiedene Stufenpositionen lésst sich
zudem erkennen, dass sich die angepassten Parameter und somit die zweidi-
mensionale Verteilungsfunktion bei kleinen Verschiebungen der Stufenposition
nicht signifikant &ndern.

Der Abstand zwischen dem letzten Sauerstoffatom im MgO und dem er-
sten Co/Fe-Atom wurde hier mit d,; = 0,212 nm bestimmt, welcher 15 %
groRer ist als der unter Abschnitt bestimmte Abstand an der ¢-MgO /c-
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Simulation ohne Stufe
Experiment

Simulation mit Stufe

-1.0 -0.5 0.0 05 1.0 15
X [nm]

Abbildung 4.18.: Vergleich der experimentellen Abbildung (Mitte) bei Af =1 nm
mit den korrespondierenden, simulierten Abbildungen ohne Beriicksichtigung einer
moglichen Stufe (oben) und unter Beriicksichtigung einer Stufe (unten): Gut sichtbar
ist die bessere Ubereinstimmung des Kontrastes unter Bericksichtigung der Stufe an

der Grenzfliche (blaue Linie).

CoFe-Grenzfliche. Verglichen mit Berechnungen, die Burton et al. fiir dieses
Materialsystem durchfiihrten, ist der hier gefundene Abstand 5 % kleiner als
der von Burton bestimmte Fe-O-Abstand von dp._o = 0,223 nm. Der eben-
falls von Burton et al. berechnete Co-O-Abstand ist mit do,—o = 0,216 nm
dagegen weniger als 2 % groker. Weiterhin zeigten die Berechnungen von Bur-
ton, dass es fiir Bor energetisch giinstiger ist an der CoFe-MgO-Grenzfliche zu
verbleiben als sich im bulk c-CoFe zu befinden. Dieses zuriickgebliebene Bor
an der Grenzfliche weist einen grofien Einfluss auf die Bindungsenergien an
der Grenzfliche auf. So fiilhrt das Bor zu einer Schwichung der O-Co- bzw.
O-Fe-Bindung, da es zu einer bevorzugten Bindung zwischen Fe-B bzw. Co-
B kommt [24]. Diese schwichere Bindung zwischen O-Co und O-Fe sollte zu
einem langeren Bindungsabstand fiihren, der hier aber nicht gefunden wurde.

Neben CoFeB-MgO-Systemen gibt es auch Untersuchungen von Fe-MgO-
Systemen: So konnten Wang et al. [113] einen dp._o Abstand von 0,220 nm
(+4 % zu dem hier gefunden Abstand) experimentell bestimmen, der von But-
ler et al. [7] in Berechnungen mit dp._o = 0,2169 nm (+2 %) bestétigt wer-
den konnte. In Fe-MgO-Systemen wurden auch Untersuchungen an oxidierten
Grenzflichen durchgefiihrt. Bei oxidierten Grenzflachen liegt zwischen den Fe-
Atomen der ersten Lage Fe eine Monolage Sauerstoff (s. Abb. . Die an
diesen Grenzflichen experimentell gefundenen und berechneten Abstéinde sind
jedoch grofer als die an nicht oxidierten Grenzflachen. So wurde von Meyer-
heim et al. [114], 115] ein Abstand dp._o = 0,235 nm (+11 %) gemessen und
von Yu et al. ein Abstand von 0,253 nm (+19 %) per ab initio Berechnungen
bestimmt [TT6].

Der quantitative Vergleich der aus 20 Streifen gemittelten, experimentel-
len Defokusserie mit simulierten elektronenmikroskopischen Abbildungen ba-
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Abbildung 4.19: Fine ozi- Colf
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sierend auf einer zweidimensionalen Verteilungsfunktion zeigt, dass die Aus-
dehnung des Ubergangsbereiches bei einem nicht ausgelagerten System etwa
0,7 nm betragt. Dies entspricht ungefdhr 3-4 kristallinen Monolagen CoFe an
der Grenzflache. Die hier gefundenen =~ 0,7 nm sind im Vergleich zu den von
Thiel ermittelten 1,4 nm nur halb so grofs [53 21]. Im Gegensatz zu dem hier
untersuchten metallischen CoFe handelt es sich bei dem von Thiel untersuch-
ten c-Si/a-Ge bzw. c¢-Si/a-Si um ein kovalent gebundenes Materialsystem bei
dem aufgrund von gerichteten Bindungen auch ein groferer Wert zu erwarten
ist.
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4.2. Bor-Diffusion

Ein kristalliner Ubergang zwischen dem MgO und dem CoFe ist nicht die
einzige Voraussetzung zum Erzielen hoher TMR-Werte in MTJs. Das heraus-
diffundieren des Bors aus dem CoFeB beim Auslagern ist eine Voraussetzung
fiir die Kristallisation dieser Schicht, weshalb dieser, wie Abschnitt und
2.2.2.1| schon verdeutlichten, ebenfalls eine groffe Bedeutung zukommt. Erst
durch das Ermoglichen einer Kristallisation des CoFeB am MgO kommt es
zu einer Ausbildung des Symmetriefiltereffekts, der zu hohen TMR-Werten in
den MTJs fiihrt. Beim Auslagern besteht jedoch ebenfalls die Méglichkeit einer
Kristallisation an der Deckschicht, was die Kristallisation am MgO und somit
die Bildung dieses Symmetriefilters verhindert. Auferdem kann das herausdif-
fundierende Bor sich in oder an der MgO-Barriere ablagern, was zudem die
Leitung durch das A;-Band reduziert. In den beiden folgenden Abschnitten
sollen die Einfliisse der Deckschicht (Abschnitt und der Herstellungswei-
se der MgO-Tunnelbarriere (Abschnitt auf die Bor-Diffusion untersucht
werden.

4.2.1. Einfluss der Deckschicht auf die Bor-Diffusion und
das Kiristallisationsverhalten

In diesem Abschnitt werden die Einfliisse des Deckschichtmaterials auf die Bor-
Diffusion und das Kristallisationsverhalten von CoFeB beim Auslagern unter-
sucht. Diese Untersuchung erfolgt an Modellsystemen, deren unterschiedlicher
Aufbau in Abbildung skizziert sind. Im Gegensatz zu funktionsfihigen
MTJs lassen sich in diesen Modellsystemen die Schichtdicken freier wéhlen
und Beeinflussungen anderer Materialien, die sich in M'TJs finden weitestge-
hend ausschliefen. Die genauen Eigenschaften und deren Herstellung befinden
sich im Anhang in Abschnitt

Die vier auf MgO gewachsenen Proben weisen 5 bzw. 100 nm dicke CoFeB-
Schichten auf und sind jeweils mit einer Deckschicht versehen. Als Deckschicht-
material finden Ta und Ru weit verbreitete Anwendung in MTJs mit hohen
TMR [2], weshalb diese Deckschichtmaterialien auch im Folgenden untersucht
werden. Alle Proben werden fiir 60 Minuten bei 450 °C ausgelagert, um eine
Kristallisation des zu untersuchenden CoFeB (s. Abschnitt zu ermog-
lichen.

Da die Kristallisation des CoFeB sowohl am MgO als auch an der Puffer-

und Deckschicht mdéglich ist, ist bei den Proben mit der 100 nm dicken Schicht
CoFeB eine getrennte Untersuchung dieser beiden Kristallisationsorte méoglich,
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B MgO H CoFeB M Ta ¥ Ru

Abbildung 4.20.: Ubersicht der auf MgO-Substrat hergestellten Proben mit 5 bzw.
100 nm dicker CoFeB-Schicht und dariberliegender Deckschicht aus Ta oder Ru.

sofern die CoFeB-Schicht nicht durchgéngig kristallisiert ist.

Die TEM-Abbildung zeigt die 100 nm dicken CoFeB-Schicht-Proben
mit der Ru-Deckschicht (a) und der Ta-Deckschicht (b). In den TEM-Abbil-
dungen ist eine gute Unterscheidung des kristallisierten CoFe (dunklerer Kon-
trast) und des amorphen CoFeB (hellerer Kontrast) moglich. In beiden Proben
ist eine kristalline Schicht CoFe sichtbar, welche epitaktisch auf dem MgO ge-
wachsen ist. Diese betrdgt im Fall der Ru-Deckschichtprobe 13 nm und ist
bei der Ta-Deckschichtprobe mit 25 nm deutlich dicker, was auf eine schnel-
lere Kristallisation im Fall der Ta-Deckschicht hinweist. Jedoch befindet sich
in der Ru-Deckschichtprobe an der Grenzfliche zum polykristallinen hcp-Ru
ebenfalls eine 25 nm dicke Schicht polykristallines CoFe. Eine Kristallisation
des CoFeB am nanokristallinen Ta findet dagegen nicht statt.

EDX-Punktmessungen in der amorphen CoFeB-Schicht zur Bestimmung des
Fe:Co-Verhéltnisses ergeben ein Verhiltnis von 29(1):71(1). Da es sich beim
Sputter Target um eine (CogsFers)soBag-Legierung handelt, ist die CoFeB-
Schicht Co-reicher als erwartet. Dieses oft beobachtete Verhalten ist auf eine
leicht hohere Sputterrate des Cobalts zuriickzufithren [50].

In den Proben mit 100 nm dicken CoFeB-Schichten befinden sich an der
Grenzflache zum MgO ausgedehnte kristallisierte CoFe-Schichten. Daher ist
zu erwarten, dass diese Schichten in den Proben mit nur 5 nm dicken CoFeB-

Schichten vollsténdig kristallisiert sind (s. Abb. [4.22)).
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!

(b)

Abbildung 4.21.: TEM-Abbildungen von ausgelagerten Proben mit 100 nm dicker
CoFeB-Schicht: a) Die Probe mit Ru-Deckschicht zeigt eine etwa 13 nm dicke Schicht
kristallinen CoFe an der Grenzfliche zum MgO und eine Kristallisation an der
Deckschicht b) Die Kristallisation an der Grenzfliche zum MgO ist bei der Ta-
Deckschichtprobe mit 25 nm dicker; dafiir tritt hier keine Kristallisation zur Deck-

schicht hin auf. [117]
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4. Ergebnisse und Diskussion

Das gilt auch fiir die Ta-Deckschichtprobe (Abb. |4.22blund |4.22d)). Das CoFeB
ist vollstindig vom MgO aus in bee(001)-CoFe kristallisiert. Dartiber schliefst
sich das nanokristalline Ta an.

Im direkten Vergleich der Ru-Deckschichtprobe mit der Ta-Deckschichtprobe
fallt auf, dass in der Ru-Probe die kristallisierte CoFe-Schicht diinner ist als
in der Ta-Probe. Aufserdem ist in der Ru-Deckschichtprobe eine diinne, vom
Kontrast hellere, amorphe Zwischenschicht sichtbar, die zwischen der kristal-
lisierten CoFe- und der dariiberliegenden polykristallinen hep-Ru-Schicht liegt.

Da die Kristallisation des CoFeB mafigeblich durch das Herausdiffundie-
ren des Bors beeinflusst wird, werden im Folgenden EELS-Untersuchungen
an den Proben mit der 5 nm dicken CoFeB-Schicht durchgefiihrt, um nach
dem Auslagern Unterschiede der Segregation von Bor festzustellen. Die EELS-
Untersuchungen wurden im FEI TITAN ETEM unter STEM-Bedingungen
durchgefiihrt, um einen direkten Zusammenhang des Probenortes mit den
erhaltenen EELS-Spektren zu erlangen. Der Strahldurchmesser betrigt da-
bei etwa 1,5 A und hat einen Semikonvergenzwinkel von ~ 9,5 mrad. Die
Spektrometerdispersion liegt bei 0,25 eV /Kanal, was in einer Energieauflosung
von 1,5 eV resultiert und ein 512 eV breites Energiespektrum auf dem Detek-
tor erzeugt. Dieses ausgedehnte Energiespektrum ist erforderlich, um simul-
tan das Signal der Bor-K-Absorptionskante bei 188 eV und der Sauerstoff-K-
Absorptionskante bei 532 eV aufzunehmen [I18]. Um Schadigungen der Probe
durch den Elektronenstrahl zu verringern, wird das EELS-Spektrum an meh-
reren Punkten parallel zur MgO /CoFeB-Grenzfliche aufgenommen und inte-
griert.

Abbildung zeigt fiir die Messung an der Ru-Deckschichtprobe in der
linken Spalte das HAADF-Signal, das die Position des Strahls auf der Probe
angibt. Daneben befindet sich das hintergrundkorrigierte EELS-Spektrum im
Bereich der Bor-K-Kante und auf der rechten Seite schliefst sich das hinter-
grundkorrigierte EELS-Spektrum im Bereich der Sauerstoff-K-Kante an. Ab-
bildung zeigt die gleiche Messung an der Probe mit der Ta-Deckschicht.

Die Probe mit der Ru-Deckschicht (Abbildung zeigt, wie zu erwarten,
ein klares Sauerstoffsignal im Bereich des MgO. Bor ist weder im MgO oder
am Ubergang zum CoFe, noch im kristallisierten CoFe feststellbar. Das Bor
scheint also vollstindig aus dem c-CoFe herausdiffundiert zu sein. An das CoFe
grenzt ein schmaler Bereich an, der im HAADF-Signal als dunkler Kontrast
erscheint. In diesem amorphen Bereich ist praktisch das ganze Bor zu finden.
In der Ru-Deckschicht selbst kann wiederum kein Bor nachgewiesen werden.
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(b)
Ta(1l0)
CoFe(5)
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Abbildung 4.22.: TEM-Abbildungen von ausgelagerten Proben mit 5 nm dinner
CoFeB-Schicht. Links mit Ru-Deckschicht und rechts mit Ta-Deckschicht. Die Ru-
Deckschichitprobe zeigt eine amorphe Schicht zwischen kristallisiertem CoFe und Ru-
Deckschicht. Die Abbildungen c) und d) sind Ausschnitte von a) und b). [117]
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Da in den hellen Zwischenschichten der TEM-Abbildungen mittels EELS
Bor festgestellt wurde, erkldrt anscheinend das schwach streuende Bor den
hellen Kontrast in diesen Schichten.

Die Ta-Deckschichtprobe (Abbildung zeigt im MgO naturgemif ein
Sauerstoffsignal gefolgt von einem Bor-freien Bereich im kristallisierten Co-
Fe an. Erst die folgenden Messpunkte weisen ein Bor-Signal auf, das sich bis
zum Ende des Messbereiches in das Ta hineinerstreckt. Auch in dieser Probe
kann kein Bor im MgO oder an der Grenzfliche MgO /CoFe festgestellt werden.

Aus den TEM-Abbildungen mit der 100 nm dicken CoFeB-Schicht wird
deutlich, dass die Ru-Deckschicht die Kristallisation des CoFe beim Ausla-
gern durch seine polykristalline Struktur beeinflussen kann, wohingegen bei
der Ta-Deckschicht ausschliefslich eine Kristallisation vom MgO auftritt.

Die amorphe Zwischenschicht der Ru-Deckschichtprobe kann mittels EELS-
Messungen als borhaltig identifiziert werden. Da in dieser Probe eine diinnere,
kristalline CoFe-Schicht als in der Vergleichsprobe mit einer Ta-Deckschicht
vorhanden ist, ist davon auszugehen, dass es sich um eine nicht kristallisierte
Schicht CoFeB handelt. Die 100 nm CoFe-Probe mit Ru-Deckschicht zeigt bei
gleicher Auslagerungszeit und Temperatur eine 13 nm dicke, kristalline CoFe-

94



4.2. Bor-Diffusion

HAADF B K edge O K edge Abbildung 4.24:
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Schicht zum MgO, was zeigt, dass die Auslagerungsbedingungen ausreichen,
um die 5 nm dicke CoFeB-Schicht zu kristallisieren.

Aus den EELS-Messungen lisst sich folgern, dass das Ru die Bor-Diffusion
in die Deckschicht blockiert, da dort kein Bor zu finden ist. Dies wiirde be-
deuten, dass das CoFeB beim Auslagern vom MgO aus kristallisiert und sich
das Bor im noch nicht kristallisierten CoFeB anreichert, da die dariiberliegende
Ru-Deckschicht das Bor nicht aufnimmt. Dadurch verlangsamt sich die Kristal-
lisation des CoFeB beim Auslagern und es bleibt anschliefsend eine amorphe
Zwischenschicht zuriick, welche praktisch das gesamte Bor enthalt.

Anders sieht es im Fall der Ta-Deckschichtprobe aus. Hier scheint das CokFe
vollsténdig kristallisiert zu sein. Aus den EELS-Messungen lésst sich schliefsen,
dass das Bor beim Auslagern in das Ta hineindiffundiert und das Ta als Senke
fiir das Bor dient. Beiden Proben ist gemein, dass weder Bor noch Boroxid im
MgO oder an der MgO/CoFe-Grenzfliche gefunden werden konnte. Eine Skiz-
ze, die die Verdnderungen wihrend des Auslagerns darstellt, ist in Abbildung

dargestellt.

Bei den 100 nm dicken CoFeB-Schichten sind in der Ru-Deckschichtprobe
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“as deposited” ausgelagert “as deposited” ausgelagert
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Abbildung 4.25.: Schematische Darstellung der Probenverinderung wahrend der
Auslagerung mit 5 nm dicker CoFeB-Schicht.

B MgO

38 % des CoFeB kristallisiert. Geht man davon aus, dass das Bor weder in
das angrenzende Ruthenium noch in das MgO iibergegangen ist, miisste es
sich im amorphen CoFeB angereichert haben. Geht man von einer Ausgangs-
konzentration von 20 % Bor im CoFeB aus, so miisste sich der Borgehalt in
dieser Probe auf 32 % im amorphen CoFeB angereichert haben. Diese erhohte
Konzentration von Bor konnte erkliren, weshalb die vom MgO aus kristal-
lisierte CoFe-Schicht in der Ru-Deckschichtprobe diinner ausfillt als in der
Ta-Deckschichtprobe.

4.2.2. Einfluss der MgO-Depositionsmethode auf die
Bor-Diffusion

Die in Anschnitt gewonnenen Erkenntnisse werden in diesem Kapitel auf
reale TMR-Systeme erweitert. Auflerdem wird der Frage nachgegangen, wel-
chen Einfluss die Herstellungsweise der MgO-Barriere auf die Bor-Verteilung
nach dem Auslagern aufweist. Dazu werden TEM-Proben von zwei MTJs pri-
pariert, die beide einen dhnlichen TMR von etwa 200 % aufweisen, aber mit
unterschiedlichen MgO-Depositionsmethoden hergestellt wurden. Die Funk-
tionsweise der hier verwendeten Depositionsverfahren ist im Anhang unter
Abschnitt [Bl naher erldutert. In der [rf]-Probe wurde die MgO-Barriere per rf-
Sputtern hergestellt und bei der [eb]-Probe mittels Elektronenstrahlverdamp-
fen. Die genaue Zusammensetzung und Schichtfolge ist ebenfalls in Anhang
unter Abschnitt [B.4] zu finden.

Die HRTEM-Abbildungen [£.26a] und [£.26b] zeigen einen Querschnitt durch
das MTJ mit der MgO-Tunnelbarriere als zentrales Element, umschlossen von
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(a) (b)

Abbildung 4.26.: HRTEM-Abbildungen der [eb]-Probe (a) und der [rf]-Probe (b).
Beide Proben zeigen eine kristalline MgO-Tunnelbarriere und kristallisierte CoFe-
Elektroden. Die gelben Rechtecke kennzeichnen symbolisch den Bereich fir die an-
schlieffenden EELS-Messungen. Die rot eingezeichneten Rechtecke kennzeichnen den
Bereich fiir die detaillierten EELS-Messungen an der Bor- und der Sauerstoff-Kante

in Abbildung [{.28,

den CoFeB-Elektroden. Beide MTJs weisen eine gleichméfig kristalline MgO-
Tunnelbarriere und - durch das Auslagern - kristallisierte Elektroden mit einer
scharfen Grenzfliche zum MgO auf. Aufferdem kann man in der [rf]-Probe zwi-
schen der unteren CoFe-Elektrode und der darunter liegenden Ru-Schicht eine
diinne amorphe Zwischenschicht erkennen, die einen helleren Kontrast aufweist
(unterer roter Kasten in Abbildung. Ein dhnlich heller Kontrast ist auch
in der [eb]-Probe zwischen dem oberen CoFe und der Ta-Schicht sichtbar (obe-

rer roter Kasten in [4.26a)).

An diesen Proben werden wie in Abschnitt EELS-Spektren aufgenom-
men. Die Aufnahmebedingungen sind identisch mit den dort angegebenen Ein-
stellungen. In der [eb]-Probe befindet sich nur im Bereich der oberen CoFe-
Elektrode zur dariiberliegenden Ta-Deckschicht ein Bor-Signal (siehe Pfeil in
Abb. . Die Messungen am Modellsystem bestéatigen, dass Ta als Senke fiir
Bor dient. In der unteren Elektrode und der darunterliegenden Ta-Pufferschicht
kann kein Bor nachgewiesen werden. Auch die MgO-Tunnelbarriere zeigt sich
hier frei von Bor.

97
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Das Signal-zu-Rausch-Verhéltnis bei der EELS-Messung der [rf]-Probe ist
besser als bei der [eb]-Probe. So findet man in der unteren CoFeB-Elektrode
deutliche Anzeichen von Bor, ebenso in der oberen Elektrode und in der dar-
iiberliegenden Ta-Deckschicht. Auffillig ist in dieser Probe jedoch das Bor-
Signal im Bereich der MgO-Tunnelbarriere, das hier eine andere Form aufweist.
Die Feinstruktur dieses Signal unterscheidet sich mit seinen zwei Maxima bei
etwa 195 eV und 203 eV deutlich von den einzelnen, zu héheren Energien in
die Lénge gezogenen Maximum bei 193 eV im CoFeB (siehe Pfeile in [£.27D)).

In beiden Proben zeigt sich, dass die in den TEM-Abbildungen sichtbar,
hellere Schichten, die an das kristallisierte CoFe angrenzen, borhaltig sind.

Es soll an dieser Stelle erwdahnt werden, dass sich die Schichtreihenfolgen in
den beiden MTJ leicht unterscheiden. So besteht die an die untere Elektrode
angrenzende Schicht im Falle der [rf]-Probe aus Ru, nicht aus Ta wie im Falle
der |eb]-Probe. Dieser Umstand sollte jedoch nicht ursichlich fiir das gefun-
dene Bor in der MgO-Barriere sein, da die [eb]-deponierte MgO-Schicht im
Modellsystem in Abschnitt trotz Ru-Deckschicht véllig frei von Bor ist.

Um diesen Umstand nédher zu untersuchen, werden in beiden Proben
ELNES-Feinstrukturspektren aufgenommen, die iiber einen grokeren Bereich
innerhalb der MgO-Barriere integriert werden. Zum Vergleich wird in beiden
Proben ein Spektrum aus einem Bereich aufgenommen, in dem zuvor Bor ge-
funden wurde, z.B. im hellen Ubergangsbereich zwischen CoFe und Ru in der
[rf]-Probe und dem Bereich CoFe/Ta in der |eb]-Probe. Diese Bereiche sind in
Abbildung exemplarisch rot markiert.

In Abbildung[4.28a]sind die hintergrundkorrigierten Spektren im Bereich der
Bor-K-Kante aus beiden Proben gegeniibergestellt. Die [eb]-Probe (rot) zeigt
im MgO kein signifikantes Bor-Signal, im Ubergangsbereich CoFe/Ta hinge-
gen ist ein deutlicher Peak erkennbar, der von seiner Form auf metallisches
Bor hinweist. In der [rf]-Probe (schwarz) unterscheidet sich das B-K-Signal in
der MgO-Tunnelbarriere deutlich vom Spektrum aus dem Bereich CoFe/Ru.
Im MgO weist das ELNES-Spektrum einen signifikanten Peak bei 193 eV auf,
der als 7*-Peak des Bors bekannt ist und charakteristisch fiir [BO3|*, also oxi-
diertes Bor in trigonaler Sauerstoffanordnung ist [31, 85]. Die ELNES-Struktur
des Spektrums aus dem Ubergangsbereich CoFe/Ru weist keinen charakteri-
stischen 7*-Peak auf und zeigt an, dass das Bor hier wie in der [eb]-Probe in
metallischer Form vorliegt.

Zusammen mit dem Bor-Signal wird auch im Bereich der O-K-Kante das
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Abbildung 4.27.: Hintergrundkorrigierte EELS-Spektren der [eb]-Probe (a) und
der [rf]-Probe (b) im Bereich der Bor-K-Kante zusammen mit den zum Ort des
Spektrums gehérenden HAADF-Signals. [117]

ELNES-Feinstrukturspektrum aufgenommen. In Abbildung sind die
Spektren aus beiden Proben im Bereich der MgO-Tunnelbarriere dargestellt.
Um eine bessere Vergleichbarkeit zu erreichen, werden die Spektren so nor-
miert, dass sie die gleiche Fliche unterhalb des Signals aufweisen. Die ELNES-
Struktur der [eb]-Probe (rot) weist im direkten Vergleich mit der [rf]-Probe
(schwarz) ausgeprigtere Maxima und Minima auf. Da die ELNES sehr sensi-
tiv auf lokale Verdnderungen der Kristallstruktur reagiert, deutet das auf eine
defektfreiere Struktur in der |eb]-Probe hin [119] 31].

In der [rf]-Probe findet sich dariiber hinaus im Bereich von 530 - 535 €V ein
~pre-peak® (siehe Pfeil in Abb. , der in dieser Form auch bei Untersu-
chungen von Cha et al. [31] gefunden wurde. Aufgrund von first principle‘-
Berechnungen wird das als Hinweis fiir das Vorhandensein von ,,gap states“ in
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Abbildung 4.28.: ELNES im Energiebereich der B-K-Kante (a) und der O-K-Kante
(b): Gut sichtbarer m*-Peak von BO, bei 193 eV im Bereich des MgO der [rf[-Probe.
O-K-Kante der [rf[-Probe weist einen ,pre-peak® bei 530 - 535 eV auf (siehe Pfeil),
der auf Sauerstoffleerstellen schliefien lasst. [117]

der Bandstruktur des MgO zuriickgefiihrt, die sich hauptséichlich aus Sauer-
stoffleerstellen ergeben [120].

Um die Frage zu kliren, ob die gesamte MgO-Tunnelbarriere in der [rf]-Probe
homogen mit Bor durchsetzt ist oder ob nur die Grenzflichen zum CoFe ei-
ne Kontamination mit Bor aufweisen, werden aus der Messung in Abbildung
die Bor-Absorptionskantespektren fiir die obere und untere Grenzfliche
und aus der Mitte der MgO-Barriere extrahiert und in Abbildung aufge-
tragen. Zum Vergleich wird das ebenfalls fiir die B-K-Kante der [eb]-Probe aus
Abbildung durchgefiihrt. In der |eb]-Probe ist, wie aus den vorherigen
Messungen zu erwarten, weder an den Grenzflichen noch in der MgO-Barriere
selbst ein Bor-Signal messbar. In der [rf]-Probe zeigt sich, dass sowohl die
obere als auch die untere Grenzfliche zum CoFe identische Peakh6hen und
Formen aufweisen wie das Absorptionsspektrum, das aus der Mitte der Bar-
riere stammt. Das bedeutet eine homogene Verteilung des Bors in der gesamten

Barriere und nicht wie z.B. bei Karthik et al. nur an den Grenzflachen zum
CoFe [25].

4.2.3. Zusammenfassung der Ergebnisse der
Bor-Diffusionsuntersuchungen

Ziel bei der Herstellung von MTJs ist ein kristalliner Ubergang an der Grenz-
fliche vom MgO zum CoFe, wozu das Bor beim Auslagern aus der Elektrode
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herausdiffundieren muss. Die hier vorgestellten Untersuchungen zeigen zwei
Moglichkeiten die Bor-Diffusion und die Kristallisation des CoFeB zu beein-
flussen. So zeigt sich, dass das Deckschichtmaterial sowohl als Senke, als auch
als Diffusionsbarriere fiir das beim Auslagern herausdiffundierende Bor fun-
gieren kann. Des Weiteren kann die Deckschicht auch eine Kristallisation des
CoFeB von der Deckschicht aus initiieren.

So zeigte sich an Ruthenium-Deckschichten nach dem Auslagern eine Schicht
kristallisiertes CoFe, das in der Ta-Deckschichtprobe mit der dicken CoFeB-
Schicht nicht auftritt. Ebenso ist bei diinnen CoFeB-Schichten eine diinne
amorphe CoFeB-Schicht zwischen dem kristallinen CoFe und der Ru-Deck-
schicht iibriggeblieben. Urséchlich hierfiir konnte die Blockierung der Bordif-
fusion des Ru sein: Die Kristallisation des CoFeB startet am MgO. Aus die-
ser kristallinen CoFe-Schicht diffundiert das Bor heraus und reichert sich in
der verbliebenen a-CoFeB-Schicht an. EELS-Messungen zeigen, dass die Ru-
Deckschicht eine Diffusionsbarriere fiir das Bor darstellt; somit kann das Bor
nicht in dieses hineindiffundieren. Aufgrund der hohen Borkonzentration kann
das a-CoFeB auch nicht mehr auskristallisieren und die Kristallisation kommt
zum Erliegen. Es bleibt eine diinne amorphe CoFeB-Zwischenschicht iibrig. Bei
den dicken CoFeB-Schichten kann das durch die Kristallisation verdréngte Bor
bis zu einem bestimmten Grad von der dicken CoFeB-Schicht zwischen Ru und
MgO aufgenommen werden. Bei den diinnen Schichten fiihrt das dazu, dass
eine amorphe Zwischenschicht nicht mehr auskristallisieren kann. Im Vergleich
zu den dicken CoFeB-Schichten kommt es somit nicht zu einer Kristallisation
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von der Deckschicht aus.

Im Falle einer Ta-Deckschicht zeigen EELS-Messungen, dass das Bor in die-
ses hineindiffundiert und es somit eine Senke fiir das Bor darstellt. Damit kann
das CoFeB hier vollstiandig kristallisieren.

Daraus wird deutlich, dass Ta als Deckschicht ein deutlich besser geeignetes
Material darstellt als Ru und deshalb auch héhere TMR-Werte aufweist (s.

Abb. 28).

Wie sich in den weiteren hier vorgestellten Untersuchungen deutlich zeigt,

ist auch die Herstellungsweise der MgO-Tunnelbarriere entscheidend. Wahrend
die eb-deponierte Probe keine Kontamination der Barriere mit B oder BO,
aufweist, zeigt die rf-gesputterte Probe in den EELS-Spektren ein deutliches
BO4-Signal. Die Ursache dieser BOy-Kontamination kann hier nicht geklirt
werden. Es ist davon auszugehen, dass dies durch eine substéchiometrische
Zusammensetzung der MgO-Tunnelbarriere durch das rf-Sputterverfahren her-
vorgerufen wird. Ob dies ein Sauerstoffdefizit oder ein Sauerstoffiiberschuss ist,
kann in diesen diinnen MgO-Schichten mittels EELS nicht mit hinreichender
Genauigkeit gemessen werden.
In Berechnungen von Velev et al. wurde gezeigt, dass Sauerstoffleerstellen in der
MgO-Barriere ebenfalls den TMR beeinflussen. So zeigten die Berechnungen,
dass der TMR von 1800 % im Fall einer idealen MgO-Barriere durch Sauer-
stoffleerstellen auf unter 800 % reduziert wird [120]. Beide hier untersuchten
MTJ weisen einen TMR von 200 % auf, was drauf hindeutet, dass weder die
erh6hte Borkonzentration in der MgO-Barriere noch die beobachteten ,,gap
states” den spinpolarisierten Transport durch die MgO-Barriere limitieren. Im
Gegensatz zu Untersuchungen, in denen das Bor nur an der Grenzfliche zwi-
schen MgO und CoFe gefunden wurde [32, 25, [30], wurde hier eine gleichméfige
Borkonzentration iiber die ganze MgO-Barriere hinweg beobachtet, wie es auch
bei Harnchana et al. [121] der Fall war. Burton et al. [24] konnten zeigen, dass
eine hohe Borkonzentration an den Grenzflichen der MgO-Barriere den spin-
polarisierten Transport durch die MgO-Barriere massiv beeintrichtigt, was die
besondere Bedeutung der MgO/CoFe(B)-Grenzflichen erneut unterstreicht.
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4.3. Zusammenbruch elektrisch gestresster
MTJs

Fiir die praktische Anwendung ist nicht nur das Erzielen hoher TMR-Werte
notwendig, wichtig ist auch eine lange, zuverlédssige Lebensdauer der MTJs. In
diesem Abschnitt geht es um eine Fortsetzung der Untersuchungen von Eilers
[45] an iiberspannungszerstérten MTJs [34], [122]. Diese Untersuchungen wer-
den auf Proben ausgedehnt, die nur durch kurz Spannungsstoie elektrisch gest-
resst wurden. Schéfers et al. stellten dabei fest, dass es bei dem dielektrischen
Zusammenbruch von MTJs mit ultradiinner Barriere zu einer grofflichigen
Elektromigration im Element kommt [122]. Abbildung zeigt zwei TEM-
Querschnitte durch zwei strukturierte Elemente, welche mit farblich codierten
EDX-Karten iiberlagert wurden. Die diinne MgO-Tunnelbarriere ist in diesen
Abbildungen nicht zu erkennen, sie befindet sich von den CoFeB-Elektroden
umschlossen im rot dargestellten Bereich in Abbildung

Co-FeTa

upper lead

135 A, S

Abbildung 4.30.: Die TEM-Abbildung zeigt ein intaktes (a) und die grofiflachige
Zerstorung in einem tberlasteten (b) MTJ mit farbig tiberlagerter EDX-Messung von
Cu, Co-Fe und Ta. Aus [122].

Wihrend Abbildung ein vollstdndig intaktes Element mit ~ 86 %
TMR zeigt, weist das Element in Abbildung keinen TMR mehr auf.
Die farbige Elementverteilungskarte macht deutlich, dass es zu einer starken
Vermischung des Materials gekommen ist. Cobalt und Eisen (rot dargestellt)
aus den Elektroden befinden sich um mehrere zehn nm versetzt oberhalb ih-
rer vorherigen Position wieder, wogegen das Kupfer aus dem Bereich iiber der
Barriere in die entgegengesetzte Richtung versetzt wurde. In [45] 122] wurde
gefolgert, dass es aufgrund der hohen Stromdichten beim Durchbruch durch
die Barriere zu Elektromigration kam. Cobalt und Eisen werden vom elektri-
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4. Ergebnisse und Diskussion

schen Feld getrieben und in einem als direct force bezeichneten Mechanismus
nach oben versetzt. Das Kupfer wird in einem als wind force bezeichneten Me-
chanismus in Richtung des Elektronenstroms mitgerissen.

Ebenso wurden Durchbriiche, auch pinholes genannt, in der MgO-Barriere
elektrisch iiberlasteter MTJs gefunden. Abbildung [4.3TD)] zeigt einen solchen
Durchbruch, wohingegen einen Ausschnitt der Tunnelbarriere eines in-
takten Elements zeigt.

(a) o (b)

Abbildung 4.31.: HRTEM-Abbildungen der MgO-Tunnelbarriere eines intakten (a)
und defekten (b) MTJs zwischen zwei CoFeB-Elektroden. Das zerstirte Element zeigt

einen Bruch in der Tunnelbarriere (Pfeil) und einen kristallisierten CoFe-Bereich
tiber dem Durchbruch. Aus [3]]].

Oberhalb des mit einem weifen Pfeil gekennzeichneten Durchbruchs in Ab-
bildung ist ein Bereich kristallinen CoFe zu sehen. Dieser kristalline
Bereich ist Folge lokalen ,annealings®. Das ,annealing” entsteht, weil sich der
Flachenwiderstand verringert und infolgedessen ein erh6hter Strom durch den
Durchbruch fliefst.

Im Folgenden werden MTJs untersucht, die wie die oben beschriebenen von
Andy Thomas’ Arbeitsgruppe Thin Films and Physics of Nanostructures an
der Universitit Bielefeld strukturiert und elektrisch vermessen wurden. Die
Herstellungsbedingungen und Schichtreihenfolgen sind im Anhang unter Ab-
schnitt [B.5 zu finden. Bei allen Elementen wird vor und nach der elektrischen
Belastung der TMR bestimmt. Die elektrische Belastung zeichnet sich durch
einen Spannungspuls aus, dessen Amplitude linear von 0 V bis 3 V ansteigt.
Die Pulsdauer betrdgt 50 ns oder 1 us. Die untersuchten elliptischen Tunnel-
elemente weisen dabei eine Grofe von 380 nm x 150 nm auf und werden mittels
FIB-Zielpraparation fiir die TEM-Untersuchungen préapariert.
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Without
Pulse

Cu Fe Ta+Ru

Cu Co+Fe Ta+Ru

Cu Co+Fe Tat+Ru

Abbildung 4.32.: Links: TEM-Abbildungen strukturierter MTJs fiir unterschiedlich
belastete Elemente. Rechts: dazugehorige farbcodierte EDX-Messung fiir Cu, Co-Fe
und Ta-Ru. Die beiden oberen Abbildungen zeigen ein unbelastetes, intaktes MT.J.
Mitte: ein Element, das 50 ns lang gestresst wurde. Unten: ein MTJ, das 1 us lang
bis zum dielektrischen Zusammenbruch belastet wurde.

Abbildung zeigt Querschnitte von drei MTJs. Auf der rechten Seite
sind die dazugehorenden farbigen EDX-Elementverteilungskarten dargestellt,
in der Cu griin, Co-Fe rot und Ta und Ru blau eingefirbt sind. Das obere
MTJ zeigt ein intaktes Element, das einen TMR von ~ 100 % aufweist. Das
mittlere MTJ wurde mit einem Spannungspuls von 50 ns belastet und wies
vor der Belastung einen TMR von 91 % und danach einen Rest-TMR von
2,3 % auf. Das untere Element wurde 1 us lang belastet und weist nach der
Belastung keinen TMR mehr auf; ist also vollstindig zerstort. Vorher wurden
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4. Ergebnisse und Diskussion

noch 102 % TMR an dieser Probe gemessen.

Die TEM- und EDX-Abbildungen aller Elemente zeigen keine grofsflichigen
Verdnderungen, wie es in Abbildung[4.30] der Fall war. Die MgO-Tunnelbarrie-
ren, in den TEM-Abbildungen als diinne helle Schicht sichtbar, weisen leichte
Unebenheiten auf, sind aber auch im intakten MTJ zu finden und resultieren
aus Unebenheiten der unteren Schichten oder des Substrats. Beim unteren, mit
1 ps belasteten MTJ, ist am rechten Rand des Elements eine Verdnderung zu
erkennen, die ein Aufbrechen der Ta-Schicht iiber der oberen Elektrode ver-
muten lasst. Die EDX-Elementverteilungskarte auf der rechten Seite bestétigt
die Vermutung. Die Elektroden mit der dazwischen liegenden Tunnelbarriere,
hier rot dargestellt, weisen, bis auf den rechten Teil des MTJ, einen geraden
Verlauf auf. Im rechten Bereich, der im Ausschnitt nochmals vergrofert dar-
gestellt ist, ist zu erkennen, dass das CoFe der Elektroden wie in Abb
nach oben versetzt worden ist. Hier ist es, vermutlich durch Ungenauigkeiten
bei der Strukturierung, zu einer Schwachstelle gekommen, die bei kurzzeitiger
Belastung zu einem Durchbruch fiihrt. Man kann erkennen, dass das CoFe, wie
in den Untersuchungen von Schéfer et al. [122], nach der Belastung oberhalb
seiner urspriinglichen Position zu finden ist. Sie folgerten, dass das CoFe im
elektrischen Feld nach oben mitgerissen wurde und damit das MTJ zerstorte.
Somit ist die hier vorgefundene Situation mit der bei Schifer et al. kompatibel.

Bei den mit Pulsen von 50 ns belasteten mittleren MTJs sind weder in
der TEM-Abbildung noch in der EDX-Elementverteilungskarte Aufbriiche der
Barriere oder Vermischungen zu erkennen. Hier ist also der Stromfluss nicht
hoch genug, um das Element vollstindig durch Elektromigration zu zerstoren.

Die HRTEM-Abbildung eines 50 ns lang belasteten MTJs zeigt, wie
schon bei den vollstindig zerstorten M'TJs, einen Bruch der Barriere. Jedoch
ist in diesem Fall keine Kristallisation der oberen Elektrode aufgrund von lo-
kalem ,annealing” aufgetreten. Die Stromdichten nach dem Bruch der Barriere
sind folglich nicht so groft, um diese zu bewirken. Das hier gezeigte Element
zeigt vor der gezielten Belastung einen TMR von 96 % und trotz Bruch der
MgO-Barriere noch 11 % TMR nach der Belastung.

Aus diesen Ergebnissen ergeben sich zusammen mit den vorherigen Erkennt-
nissen mehrere Stadien fiir den Zusammenbruch von MTJs unter Belastung.

e Bei kurzen Belastungen erfolgt ein Bruch der isolierenden Barriere, was
einhergeht mit einer Reduktion des Flachenwiderstandes und des TMR.
Hierbei ist anzunehmen, dass der Bruch vornehmlich an Schwachstel-
len des MTJ, also Fehlern bei der Strukturierung, Maskenfehlern, etc.
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4.3. Zusammenbruch elektrisch gestresster M'T\Js

Abbildung 4.33.: Die HRTEM-Abbildung eines pinholes (Pfeil) in der isolierenden
Tunnelbarriere eines MTJ mit 11 % Rest-TMR zeigt keine Kristallisation aufgrund
lokalen ,annealings “ an der oberen Elektrode (Kreis).

oder eventuell auch an Korngrenzen innerhalb der texturierten MgO-
Barriere geschieht. Untersuchungen von Komagaki et al. [33] zeigen, dass
es beim Auslagern hauptséichlich zu einer Diffusion von Bor entlang von
Korngrenzen ins MgO kommt, welche den Flichenwiderstand verringern.
Diese lokale Anderung des Barrierenwiderstandes durch das Bor an den
Korngrenzen kann die Bildung von pinholes bei Uberlastung begiinsti-
gen. Eine Verringerung der Texturierung und eine damit einhergehende
Verringerung der Korngrenzen in der Barriere wiirde auch die Dichte an
Diffusionsméglichkeiten von Bor in die Barriere reduzieren und somit
die Langlebigkeit dieser MTJs erhohen. Um die Texturierung von MgO-
Barrieren quantifizieren zu kénnen, wurde von Peretzki [123] hierfiir eine
Methode entwickelt, um diese in HRTEM-Abbildungen zu bestimmen.

e Beim Bruch der isolierenden Barriere kommt es zu einer Reduktion des
Widerstandes, was zu einem weiteren Anstieg der Stromdichte fiihrt. Bei
anhaltender Belastung kommt es durch den erhéhten Stromfluss zu einem
lokalen ,annealing® der oberen Elektrode [34].

e Durch Elektromigration kommt es in iiberlasteten MTJs zu einer voll-
stdndigen Zerstorung. Laut Schéfers et al. werden Cobalt und Eisen
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4. Ergebnisse und Diskussion

durch das elektrische Feld aus ihrer urspriinglichen Position heraus ge-
trieben, wahrend Kupfer in Richtung des Elektronenstroms mitgerissen
wird; das fiithrt zu einer vollstéindigen Zerstérung des MTJs [122].
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Kapitel

Zusammenfassende Diskussion und

Ausblick

Nach aktuellem Stand der Forschung sollen bereits wenige Monolagen kristal-
linen Eisens an der Grenzfliche zur MgO-Tunnelbarriere ausreichen, um mit
vollsténdig kristallinen Elektroden vergleichbare TMR-Werte zu erzielen [11].
In Systemen mit amorphen CoFeB-Elektroden erreicht man eine Kristallisati-
on an der Grenzfliche durch einen Auslagerungsschritt bei Temperaturen {iber
300 °C [23},/46], bei dem das Bor aus den Elektroden herausdiffundiert. Fiir das
Bor ist es jedoch energetisch giinstiger an der Grenzfliche zu bleiben, anstatt
im kristallisierten CoFe, was eine drastische Reduktion des TMR zur Folge
hat [24]. Die Kristallisation und die Diffusion von Bor sind bislang schwer
zu kontrollierende Prozesse. Diese fiir den TMR sehr wichtigen strukturellen
und chemischen Eigenschaften der Grenzfliche wurden in dieser Arbeit mittels
quantitativer, hochauflésender und analytischer Elektronenmikrokopie analy-
siert.

Um die vom kristallinen MgO aus induzierte kristalline Ordnung an der
Grenzflache zu bestimmen und eine minimale Reichweite hierfiir angeben zu
konnen, wurden Untersuchungen an einem Modellsystem durchgefiihrt. Dieses
System bestand aus einer auf ein MgO-Substrat aufgesputterten und nicht
ausgelagerten CoFeB-Schicht.

Zur Untersuchung wurde das von Borgardt, Plikat, Thiel, Schroter und Seibt
[13, 14, 21, 1), 22 52 B3] entwickelte und genutzte APP-Verfahren zur Un-
tersuchung amorph /kristalliner Grenzflichen auf dieses System angepasst (s.
Abschnitt und erweitert.

Die Untersuchung zeigte, dass acht Parameter ausreichen, um die Vertei-
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5. Zusammenfassende Diskussion und Ausblick

lungsfunktion fiir dieses System zu beschreiben, da es unter Verwendung von
zehn Parametern zu keiner signifikant besseren Beschreibung der Grenzfliche
kam. Einen groften Einfluss auf die Kontraste haben jedoch Inhomogenititen
entlang der Grenzflache.

Bei Plikat und Thiel [21], 22] 52 53] wurden fiir die Untersuchungen spezielle
Substrate verwendet, die eine weitgehend atomar glatte Oberfliche vor der
Deposition gewéhrleisteten und somit keine Beriicksichtigung von Stufen an
der Grenzfliche in der Simulation der Abbildungen benétigten. Auf den in
dieser Arbeit verwendeten MgO-Substraten wurde vor dem CoFeB eine 6 nm
dicke MgO-Schicht aufgebracht, um glattere Oberflichen zu erhalten. Trotz
dieser Mafnahme zeigte die hier untersuchte Probe eine im Vergleich zu Plikat
und Thiel deutlich grofere Anzahl an Stufen an der Grenzfliche auf.

Es konnte gezeigt werden, dass sich in dem hier untersuchten Probenbereich
eine Stufe entlang der Strahlrichtung befindet. Dabei zeigte die Anpassung,
dass die MgO-Schicht, die in Strahlrichtung oben liegt, eine Monolage weiter
in das CoFeB hineinreicht als die darunterliegende MgO-Schicht. Dabei sind
beide Schichten jeweils 5,5 nm dick. Diese Arbeit beschriankt sich an das An-
passen einer moglichen Stufe in der Lamelle. Da in den Querschnitten etwa
alle 4-6 nm eine sichtbare Stufe auftritt ist diese Anzahl auch wahrscheinlich.
Dariiber hinaus wiirde eine grofere Anzahl an Stufen in Strahlrichtung die An-
zahl an moglichen Realisierungen schnell ansteigen lassen. Eine solche iterative
Anpassung ist aber aufgrund der immer weiter ansteigenden Computerleistung
in folgenden Arbeiten denkbar.

Die iterative Anpassung an verschiedene Stufenpositionen zeigt, dass im
Bereich npesa/nposs= 11/15-14/12 die angepassten Parameter und damit auch
die zweidimensionalen Verteilungsfunktionen keine signifikanten Anderungen
aufweisen.

Der Abstand zwischen dem letzten Sauerstoffatom im MgO und dem ersten
Co/Fe-Atom wurde unter Beriicksichtigung der Stufe an der Grenzflache mit
dy1 = 0,212 nm bestimmt. Dieser Abstand ist 15 % grofer als der unter Ab-
schnitt bestimmte Abstand an der ¢-MgO/c-CoFe-Grenzfliche, also an
einem ausgelagerten System.

Berechnungen von Burton et al. [24] an kristallisierten CoFeB zeigten einen
Fe-O Abstand von dp._o = 0,223 nm. Der hier gefundene Abstand ist somit
5 % kleiner. Jedoch ist der ebenfalls berechnete Co-O-Abstand mit do,—o =
0,216 nm nur 2 % groker als der hier gemessene.

Berechnungen von Butler et al. [7] an Fe-MgO-Systemen ergaben einen im
Vergleich zum CoFeB-MgO-System reduzierten Fe-O-Abstand von dp._o =
0,2169 nm. Dieser stimmt bis auf 2 % mit dem hier gemessenen iiberein.

Trotz der erschwerten Interpretation der einzelnen Parameter wird durch
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das Modell die Grenzfliche zwischen MgO und dem metallischen CoFeB gut
beschrieben. So konnte die Weite des Einflussbereiches der kristallinen Ord-
nung auf das amorphe CoFeB in Grenzflichenndhe mit ~ 0,7 nm ermittelt
werden. Dieser Einflussbereich erstreckt sich somit {iber 3-4 Atomlagen CoFe,
wobei aus dem projizierten Potential gut zu erkennen ist, dass insbesondere
die erste Atomlage stark lokalisiert ist.

Im Vergleich mit der Weite des Bereiches mit modifizierter amorpher Struk-
tur in kovalent gebundenen Materialien wie dem System c-Si/a-Ge oder c-
Si/a-Si bei Thiel [53, 2I] von 1,4 nm, ist die hier gefundene Weite in einem
metallischem System nur halb so grok. Die Ursache hierfiir liegt in den stark
gerichteten, kovalenten Bindungen, die in diesem metallischen System so nicht
gegeben sind.

Mit 3-4 vollstdndig kristallinen Monolagen Fe an der Grenzfliche sollte laut
Heiliger et al. [TI1] ein TMR erzielt werden konnen, welcher mit ausgedehnten
kristallinen Elektroden vergleichbar ist. Von 3-4 vollstdndig kristallinen Lagen
CoFe kann in dem hier gefundenen System jedoch nicht gesprochen werden.
Einzig die erste Monolage CoFe zeigt eine mit vollstdndig kristallinem Mate-
rial vergleichbare Lokalisierung. Die kann zwar zu erhohten TMR-Werten in
Systemen mit weitgehend amorphen CoFeB-Elektroden fiihren, wie z.B. bei
Djayaprawira et al. [10], aber nicht an vollstédndig kristalline Elektroden her-
anreichen wie z.B. bei Tkeda [4].

Die Berechnungen von Burton et al. zur CoFeB-MgO-Grenzfliche zeigte
ebenfalls, dass es fiir Bor energetisch giinstiger ist, an der Grenzfliche zu ver-
bleiben als im kristallisierten CoFe. Eine Segregation von Bor an der Grenz-
fliche beim Auslagern wiirde jedoch den TMR negativ beeinflussen [24]. Das
Auslagern der Elemente ist jedoch eine elementare Voraussetzung, damit das
Bor herausdiffundiert und das CoFeB kristallisieren kann [23] [2, [46]. Um eine
gute Kopplung der A;-Zustéinde der Tunnelbarriere mit denen der Elektro-
den zu erhalten, ist eine Kristallisation der Elektroden von der kristallinen
MgO-Tunnelbarriere aus in einer bee(001)-Struktur notwendig [2]. Eine Kri-
stallisation in einer anderen Kristallstruktur oder Orientierung wire fiir das
koharente Tunneln dufserst schidlich. Eine derartige Kristallisation beim Aus-
lagern konnte von der Deckschicht aus erfolgen. Die Deckschicht des CoFeB,
die dem MgO gegeniiberliegt, beeinflusst sowohl die Kristallisation als auch
die Bor-Diffusion, da das aus der Elektrode heraustretende Bor nur in zwei
Richtungen diffundieren kann: in Richtung des MgO oder zur Deckschicht. Im
besten Fall sollte die Deckschicht beim Auslagern keine Kristallisationsvorlage
tiir das CoFeB bilden und das herausdiffundierende Bor aufnehmen.

Fiir die in dieser Arbeit durchgefithrten Untersuchungen des Kristallisati-
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5. Zusammenfassende Diskussion und Ausblick

onsverhaltens und der Bordiffusion wurden zwei verschiedene Deckschichten,
Tantal und Ruthenium, in Modellsystemen genutzt. Die M'TJ mit diesen bei-
den Materialien weisen tendenziell die héchsten TMR auf und sind deshalb
auch die gebrauchlichsten [29]. Tantal weist dabei leicht hohere TMR auf als
Ruthenium.

Diese Deckschichten wurden sowohl auf 5 nm als auch auf 100 nm dicke
CoFeB-Schichten gewachsen, denen ein einkristallines MgO-Substrat zugrunde
lag. Alle Modellsystemproben konnten bestétigen, dass das CoFeB beim Ausla-
gern am MgO kristallisiert. In den Proben mit nanokristalliner Ta-Deckschicht
fand eine CoFe-Kristallisation einzig vom MgO aus statt. Die 5 nm dicke
CoFeB-Schicht war vollstandig durchkristallisiert. EELS-Messungen zeigten,
dass das Bor beim Auslagern aus dem CoFeB in das Ta diffundiert ist. So
konnten hier die Untersuchungen von Karthik et al. [25, 28] bestatigt werden,
dass das Ta die Kristallisation des CoFeB nicht beeinflusst. Da Bor im Ta mit-
tels EELS gemessen wurde und auch keine amorphe Zwischenschicht wie bei
Miyajima et al. [26] gefunden wurde, kann hier seine Folgerung, dass das Ta
die Bordiffusion blockiert, nicht bestétigt werden.

Einzig bei der 100 nm dicken CoFeB-Probe mit Ru-Deckschicht trat auch ei-
ne Kristallisation des CoFeB an der polykristallinen hcp-Ru-Schicht auf. In der
Ru-Deckschichtprobe mit 5 nm dicker CoFeB-Schicht zeigte sich eine amorphe
Zwischenschicht zwischen kristallinem CoFe und Ru. EELS-Messungen konn-
ten bestétigen, dass diese Zwischenschicht eine erhéhte Borkonzentration auf-
wies, das Ru jedoch kein Bor enthielt. Durch die Blockierung der Bordiffusion
in das Ru hinein, reichert sich das Bor wihrend des Auslagerns im verblei-
benden CoFeB an und behindert die weitere Kristallisation. In der dickeren
CoFeB-Schicht-Probe mit Ru-Deckschicht konnte das Bor von der verblei-
benden amorphen-CoFeB Schicht aufgenommen werden und ermdoglichte so
auch eine Kristallisation von der Deckschicht aus. Die am MgO kristallisierte
CoFe-Schicht war jedoch diinner als im Falle der Ta-Deckschicht-Probe. Um
eine wirklich langsamere Kristallisation des CoFeB unter Verwendung von Ru-
Deckschichten nachzuweisen wéren in-situ-Auslagerungsexperimente im TEM
denkbar um den Verlauf der Kristallisation wihrend der Auslagerung und mit-
tels EFTEM evtl. den Verlauf der Boranreicherung zu untersuchen.

Lu et al. [27] fanden in ihren Proben mit Ru-Deckschicht Bor im MgO. Ur-
séchlich sollte hierfiir eine Kristallisation des CoFeB vom Ru aus sein. In den
in dieser Arbeit untersuchten Proben konnte dagegen Bor weder im MgO noch
an der MgO/CoFeB-Grenzfliche noch im kristallisierten CoFe gemessen wer-
den. Somit scheint die Deckschicht fiir die Kontamination der MgO-Barriere
mit Bor nicht der alleinige Grund hierfiir zu sein.
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Die bisher diskutierten strukturellen als auch die chemischen Untersuchun-
gen wurden an vereinfachten Modellsystemen durchgefiihrt. In funktionsftihi-
gen MTJs wichst das MgO auf einer amorphen CoFeB-Schicht auf, was zu
einem texturierten Wachstum der Tunnelbarriere fithrt |2]. Diese Texturierung
konnte im Zusammenspiel mit einer Bor-Segregation an den Korngrenzen die
Ergebnisse von Lu et al. [27] erkldren, ebenso konnte diese Segregation zu einer
Degradation der MTJs unter elektrischer Belastung fithren [33].

Dieser Zusammenbruch von MTJs wurde bei Thomas, Schifers und Eilers
et al. |34, 122], 45] an elektrisch iiberlasteten und véllig zerstorten Elemen-
ten untersucht und in dieser Arbeit auf Tunnelelemente ausgedehnt, die nur
einer kurzzeitigen elektrischen Belastung ausgesetzt waren. Diese elektrische
Belastung zeichnete sich durch einen Spannungspuls von 50 ns bzw. 1 us bei
einem linearen Anstieg der Amplitude von 0 bis 3 V aus. Der Vergleich des
TMR vor und nach der elektrischen Belastung der Elemente zeigte eine durch
den Prozess starke Degradation des TMR-Wertes. Dieser war bei den linger
gestressten M'TJs grofer als bei den nur 50 ns gestressten Elementen.

Aus den HRTEM-Abbildungen und den EDX-Messungen konnten mégliche
Stadien des Zusammenbruchs von MTJs unter elektrischer Belastung identifi-
ziert werden: So erfolgt bei kurzer Belastung der MTJs ein Bruch der isolie-
renden Barriere, was eine Reduktion des TMR und des Flichenwiderstandes
zur Folge hat. Durch den beim Bruch der Barriere reduzierten Flichenwider-
stand kommt es zu einem weiteren Anstieg des Stromflusses und dadurch zu
einer Temperaturerhthung und lokalem ,annealing“[34]. Durch Elektromigra-
tion kommt es in iiberlasteten M'T'Js zu einer vollstandigen Zerstorung. Laut
Schéfers et al. werden Cobalt und Eisen durch das elektrische Feld aus ih-
rer urspriinglichen Position herausgetrieben, wihrend Kupfer in Richtung des
Elektronenstroms mitgerissen wird; dies fiihrt zu einer vollstindigen Zersto-
rung des MTJ [122].

Ob die ,pinhole“-Bildung vornehmlich an Bor-kontaminierten Korngrenzen
der MgO-Tunnelbarriere stattfindet, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht
untersucht werden und wére Gegenstand zukiinftiger Untersuchungen.

Sollte diese ,pinhole“-Bildung mit Bor-kontaminierten Korngrenzen zusam-
menhingen, miisste Bor in der MgO-Tunnelbarriere zu finden sein. In den
untersuchten Modellsystemproben war dies nicht der Fall. In diesen Proben
wurde eine 6 nm diinne MgO-Schicht mittels Elektronenstrahlverdampfen auf
einem MgO-Substrat aufgebracht. Rf-gesputterte MgO-Tunnelbarrieren zeig-
ten in der Literatur bereits signifikante B- oder BO,-Konzentrationen an den
Grenzflachen zu den CoFeB-Elektroden [30], die bei elektronenstrahlverdampf-
ten MgO-Barrieren nicht auftrat [50, B1].
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Der Einfluss dieser beiden unterschiedlichen MgO-Depositionsmethoden auf
die Bor-Verteilung nach dem Auslagern wurde mittels HRTEM und EELS an
funktionsfahigen M'TJs untersucht, um den Einfluss von Korngrenzen in textu-
rierten MgO-Tunnelbarrieren zu beriicksichtigen. Beide MTJs weisen homoge-
ne, kristalline MgO-Tunnelbarrieren mit scharfen Grenzflichen zu den kristal-
lisierten CoFeB-Elektroden auf. EELS-Messungen an der Probe mit der elek-
tronenstrahlverdampften MgO-Schicht bestéitigen die Ergebnisse aus dem Mo-
dellsystem: Das Bor ist, in metallischer Form, hauptséchlich im Bereich iiber
der CoFe-Schicht, in der oberen Ta-Deckschicht und nicht im MgO oder an des-
sen Grenzflachen lokalisiert. Dagegen ist in der Probe mit der rf-gesputterten
MgO-Schicht in beiden Elektroden noch ein Borsignal messbar. Dariiber hinaus
konnte auch in der MgO-Schicht selbst Bor nachgewiesen werden. Der leicht
andere Schichtaufbau der Proben kann die Borkonzentration im MgO allein
nicht erkliren, da diese Konzentration sonst schon in der Modellsystemmes-
sung aufgefallen wére.

Im Gegensatz zum Bor im CoFeB oder im Ta, in denen das Bor in metalli-
scher Form vorliegt, ist das Bor im MgO als [BOs3|*, also in einer trigonalen
Anordnung mit Sauerstoff, zu finden [311, [85].

Urséchlich fiir die Anreicherung von Bor in der [rf]-MgO-Schicht kénnte die
defektreichere MgO-Schicht sein: die auf lokale Verdnderungen sehr empfindlich
reagierende ELNES-Messung [119] BT] zeigte weniger ausgepriigtere Maxima
und Minima in dieser Probe. Einen Hinweis auf die Art der Defekte liefert der
beobachtete ,pre-peak® in der ELNES der O-K-Kante zwischen 530 und 535 eV
der rf-gesputterten MgO-Barriere, die in dieser Form auch schon bei Cha et al.
[31] gefunden wurde. Laut Berechnungen von Velev et al. [120] deutet dieser
Peak auf das Vorhandensein von ,,gap states” in der Bandstruktur des MgO
hin, welche auf Sauerstoffleerstellen zuriickzufiihren sind. Eine EELS-Messung
der stochiometrischen Zusammensetzung der MgO-Tunnelbarriere sowohl in
der [rf]- als auch in der |eb|-Probe fiihrten aufgrund der grofsen Fehler dieser
Methode von 10-20 % [54] zu keinem Ergebnis und sollte in Zukunft systema-
tisch untersucht werden.

Die Berechnungen von Velev et al. zeigten dariiber hinaus, dass Sauer-
stoffleerstellen in der Barriere zu einer drastischen Verringerung des TMR fiih-
ren konnen [120]. Dort zeigte sich, dass der TMR durch Sauerstoffleerstellen
von 1800 % auf 800 % reduziert wird. Trotzdem zeigten beide hier untersuch-
ten MTJs in vorherigen Messungen einen TMR von 200 %. D.h.; dass weder
die erh6hte Borkonzentration im MgO noch die beobachteten ,,gap states den
TMR in diesen Proben limitieren. Die gefundene Boranreicherung in der [rf]-
MTJ ist in der Barriere senkrecht zu dieser homogen verteilt, wie es auch bei
Harnchana et al. [121] der Fall war. Die reine Anlagerung des Bor an den Grenz-
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flichen der Barriere, die in der Literatur 6fters gefunden wurde [32) 25] [30],
konnte in den hier durchgefiihrten Untersuchungen nicht bestitigt werden.

Sowohl die chemischen Analysen als auch die Ergebnisse der strukturellen
Untersuchungen der amorph /kristallinen-Grenzfliche sprechen fiir eine Bor-
freie Grenzfliche bei eb-deponierten MgO-Schichten, da Bor-kontaminierte
Grenzflichen einen deutlich groferen Fe-O-Abstand aufweisen [24]. Ob das
Bor in den rf-gesputterten MgO-Schichten nur an Korngrenzen lokalisiert ist
oder homogen verteilt ist, konnte in dieser Arbeit nicht aufgelést werden und
wire Ansatzpunkt weiterer Untersuchungen. Da die eb-deponierten MgO-Tun-
nelelemente kein Bor in der Barriere aufwiesen, stellt sich die Frage, ob diese
bei einer elektrischen Belastung stabiler sind als rf-gesputterte MTJs.
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5. Zusammenfassende Diskussion und Ausblick
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Anhang A

Atomares Streupotential

Das atomare Streupotential wurde nach Weickenmeier und Kohl [124] auf Basis
der Gleichung

f(s) =572 Z A; (1 — exp(—B;s?)) (A.1)
mit

Ay =0,02395-Z/(3(14+V)) und Ay =V - A4 (A.2)
berechnet. Dabei gilt:

Al = A2 = A3 und A4 = A5 = A6 (AS)

Als Parameter dienten die bei Weickenmeier und Kohl [124] angegebenen Pa-
rameter:

7 vV B, B, By By Bs Bs
B 5 05 03314 2975 3401 3598 36,68 60,81
Fe 26 0,5 0,4470 6,894 6,903 0,05691 3,026 70,87
Co 27 05 0,071 3,636 7,558 1,280 5,140 67,16

Tabelle A.1.: Acht Parameter fiir die Anpassung an das elastische atomare Streu-
potential aus [124)] fir die in dieser Arbeit untersuchten Materialien: B, Fe, Co.

Das hier angegebene Streupotential wird auch bei EMS fiir die Simulation
der HRTEM-Abbildungen genutzt. Aus der Auftragung der Formel ist
sichtbar (s. Abb. [A.1]), dass sowohl Eisen (schwarz) als auch Cobalt (rot) ein
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A. Atomares Streupotential

groferes Streupotential aufweisen als das leichtere Bor (blau). Das Streupo-
tential von Fe und Co unterscheiden sich nur geringfiigig, weshalb das mittlere
projizierte Potential im CoFeB mit dem Streupotential von Fe gebildet wird.

8
_ Fe
7 4 —2Co
i —B
6 <
— 5]
£
:9 B
w4
o
c _
<
— 34
@2
= _
24
14
0 . , : , ; , ;
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0

s [Angstrc")m'1]

Abbildung A.1.: Das atomare Streupotential von Eisen (schwarz), Cobalt (rot), Bor
(blau), berechnet nach Gleichung zeigt ein nahezu identisches Streupotential fiir
Cobalt und Eisen sowie ein geringeres Streupotential fiir Bor. Nach [124)].
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Anhang B

Probenpraparation

Im Folgenden sollen die Proben vorgestellt werden, die bei den einzelnen Un-
tersuchungen verwendet wurden. Grundséatzlich kamen dabei zwei verschiedene
Depositionsmethoden zur Anwendung. Das Elektronenstrahlverdampfen und
die Sputterdeposition.

e Bei der Sputterdeposition wird das aufzubringende Material durch Be-
schuss mit hochenergetischen Ionen aus einem Target herausgelost und
in die Gasphase gebracht. Die hochenergetischen Tonen werden mit einem
Niederdruckplasma aus Edelgas, zumeist Argon, erzeugt und mit einem
elektrischen Feld in Richtung des Targets beschleunigt. Dabei liegt am
Target eine negative Bias-Spannung an; das Substrat bildet die positive
Elektrode. Die hochenergetischen Ionen geben ihre Energie in Stofikas-
kaden an das Target ab und 16sen dadurch Atome heraus, die sich wieder
auf dem Substrat ablagern. Dieses DC-Sputtern genannte Verfahren fin-
det haufig bei elektrisch leitfihigen Target-Materialien Anwendung; elek-
trisch isolierende Materien wiirden sich im elektrischen Feld aufladen und
somit die Ionen abbremsen. Fiir elektrisch isolierende Materialien wird
deshalb das Hochfrequenz-Sputtern (kurz: rf-sputtern) angewendet, bei
dem eine hochfrequente Wechselspannung angelegt wird. Eine in der Mi-
kroelektronik haufig verwendete Methode zur Aufbringung von Metall-
schichten ist das Magnetronsputtern. Bei diesem Verfahren wird iiber
dem Target-Material ein zusétzliches Magnetfeld erzeugt, das die Elek-
tronen des Plasmas auf eine Spiralbahn ablenkt, die Tonen jedoch nur
geringfiigig beeinflusst. Dort, wo die Magentfeldlinien parallel zur Tar-
getoberlidche verlaufen, ist die Elektronendichte am gréftten und bewirkt
eine erhohte Ionisation. Unter diesen Bereichen ist der Sputterabtrag
dann deutlich erhohter.
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B. Probenpraparation

Allen Methoden ist gemein, dass die Target-Atome auf dem Weg zum
Substrat einen Teil ihrer kinetischen Energie durch Stofe an das Sput-
tergas abgeben. Dadurch kann bei Legierungen die stochiometrische Zu-
sammensetzung auf dem Substrat eine andere sein als urspriinglich im
Target vorhanden.

e Beim Elektronenstrahlverdampfen erhitzt ein Elektronenstrahl das zu
verdampfende Material unter Ultrahochvakuum in einem Tiegel. Da die
Riickseite des Tiegels gekiihlt wird, sorgt der entstehende Temperatur-
gradient dafiir, dass nur der Bereich, in dem der Elektronenstrahl auf-
trifft, eine Temperatur erreicht, die das Material verdampfen lasst. Da
hier lokal eine hohe Energiedichte erzeugt werden kann, eignet sich dieses
Verfahren um alle bekannten Feststoffe zu verdampfen. Da die einzelnen
Bestandteile von Legierungen in der Regel unterschiedliche Dampfdriicke
aufweisen, wiirde beim direkten Verdampfen dieser Materialien auf dem
Substrat eine andere Zusammensetzung vorliegen. Deshalb wird in ei-
nem solchen Fall ein Ko-Verdampfen der einzelnen Bestandteile aus un-
terschiedlichen Tiegeln vorgenommen.

B.1. Herstellung der c-MgO /c-CoFe-Probe

Die Probe fiir die Untersuchung der kristallin/kristallinen Grenzfliche (sie-
he Abschnitt zwischen MgO und CoFe wurde auf einem einkristallinen
MgO-Substrat hergestellt, auf dem mittels Elektronenstrahlverdampfens ei-
ne 6 nm dicke MgO-Schicht aufgebracht wurde, damit eine glatte Oberfliche
entsteht. Die Substrattemperatur betrug dabei 350 °C bei einem Sauerstoff-
partialdruck in der Kammer von 1,7 - 10~ mbar. Uber dieser Schicht wurde
bei Raumtemperatur eine 100 nm dicke Schicht CoggFegoBsy gesputtert. Um
Oxidationen der Probe zu vermeiden wurde anschlieffend noch eine 10 nm Tan-
talschicht und eine 3 nm dicke Schicht Ruthenium aufgebracht. Im Anschluss
wurde die Probe fiir 60 Minuten bei 450 °C ausgelagert, damit die CoFeB-
Schicht kristallisiert.

B.2. Herstellung der c-MgQO /a-CoFeB-Probe

Die Probe fiir die Untersuchung der kristallin/amorphen Grenzfliche (siche
Abschnitt [4.1.2) zwischen MgO und CoFeB wurde im Wesentlichen genau-
so hergestellt wie die Probe fiir die Untersuchung der kristallin /kristallinen
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B.3. Probeherstellung fiir die Untersuchung der Deckschichtabhingigkeit

Grenzflache in Abschnitt [B.1] Hier wurde ebenfalls auf ein einkristallines MgO-
Substrat mittels Elektronenstrahlverdampfens eine 6 nm dicke MgO-Schicht
aufgebracht. Die Substrattemperatur lag bei 350 °C bei einem Sauerstoffparti-
aldruck in der Kammer von 1, 7-107% mbar. Nachdem diese Schicht auf Raum-
temperatur abgekiihlt ist, wurde hierauf eine 100 nm dicke Schicht CoggFegoBag
gesputtert und diese anschlieffend mit einer 3 nm diinnen Schicht Ruthenium
vor Oxidation geschiitzt. Eine Auslagerung fand bei dieser Probe nicht statt.

B.3. Probeherstellung fiir die Untersuchung der
Deckschichtabhangigkeit

Fiir die Untersuchung der Bordiffusion und Kristallisation des CoFeB in Ab-
hiingigkeit vom Deckschichtmaterial (siche Abschnitt wurden mehrere
Modellsystemproben hergestellt. Die Grundlage dieser Proben bestand wie in
den vorangegangenen Untersuchungen aus einer per Elektronenstrahlverdamp-
fen aufgebrachten 6 nm dicken MgO-Schicht auf einem einkristallinen MgO-
Substrat. Dariiber wurden entweder eine 5 nm oder 100 nm dicke CoggFegoBag
gesputtert. Uber diese Schicht wurde dann die Deckschicht aufgetragen, die
entweder aus einer 10 nm Ru-Schicht, oder aber einer 10 nm Ta-Schicht und
eine 3 nm Ru-Schicht bestand. Ru wurde dabei mittels Elektronenstrahlver-
dampfens und Ta mittels [rf]-Sputtern aufgetragen. Die Ru-Schicht sollte das
Ta dabei vor dem oxidieren schiitzen. Diese Probe wurde als Ta-Deckschicht-
probe bezeichnet, da die Ru-Schicht hier keinen Einfluss auf das CoFeB ausiibt.
Daraus ergeben sich insgesamt vier Proben (s. Abb. , die alle fiir 60 Mi-
nuten bei 450 °C ausgelagert wurden, um eine Kristallisation des CoFeB zu
ermoglichen.

B.4. Herstellung der funktionalen MTJs mit
verschiedenen MgO-Depositionsmethoden

Die Schichtsysteme fiir die Untersuchung des Einflusses der MgO-Depositions-
methode (siehe Abschnitt sind, verglichen mit den vorangegangenen Mo-
dellsystemproben, wesentlich komplexer. Die [rf]-Probe wurde an der Universi-
tat Bielefeld von der Arbeitsgruppe Thin Films and Physics of Nanostructures
um Andy Thomas hergestellt und weist ausgehend vom SiO,-Substrat folgende
Schichtreihenfolge auf: Ta(5)/Ru(30)/Ta(30)/Ru(10)/CoFeB(4)/MgO(2,1)/
CoFeB(1,5)/Ta(5)/Ru(20). Sie wurde fiir 60 Minuten bei 400 °C ausgelagert.
Die Angabe in Klammern bezeichnet die Schichtdicken in nm. Der Druck in
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B. Probenpraparation

B MgO H CoFeB M Ta ¥ Ru

Abbildung B.1.: Ubersicht der auf MgO Substrat hergestellten Proben mit & bzw
100 nm dicker CoFeB Schicht und dariberliegender Deckschicht aus Ta oder Ru.

der Kammer betrug 1- 10~ mbar.

Die Schichtreihenfolge der an der Universitit Gottingen hergestellten [eb]-
Probe ist etwas anders: SiOs(Substrat)/Ta(5)/CoFeB(2,5)/MgO(2,3)/
CoFeB(5,4)/Ta(5)/Ru(3). Sie wurde fiir 60 Minuten bei 375 °C ausgelagert.

B.5. Herstellung der Proben fiir die
Untersuchung des Durchbruchverhaltens

Die fiir die Untersuchung des Durchbruchverhaltens (siche Abschnitt her-
gestellten Proben wurden ebenfalls an der Universitit Bielefeld hergestellt
und strukturiert. Diese MTJs besitzen die Schichtfolge: Ta(5)/CuN(90)/Ta(5)/
PtMn(20)/CoFe(2,2)/Ru(0,8)/CoFeB(2) /MgO(1,1)/CoFeB(1,5)/Ta(10)/
CuN(30)/Ru(7)+(Ta(5)/Au(60)). Die beiden letzten Elemente dienten nur der
elektrischen Kontaktierung der Probe.

Dieser Schichtstapel wurde fiir 90 Minuten bei 360 °C in einem Magnetfeld
von 1 T ausgelagert und mittels Elektronenstrahllithographie und lonenétzen
strukturiert. Die MTJ Elemente hatten eine elliptische Form der Grofse 380
nm x 150 nm und wurden mittels FIB Zielpriparation gediinnt.
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Anhang C

Intensitatsprofile und
Grenzflachenabbildungen

C.1. Profile der Grenzflachenposition 2

In den Abbildungen und sind die simulierten und experimentellen
Intensitédtsprofile dargestellt. Die simulierten Intensitédtsprofile wurden unter

der Annahme der MgO/CoFeB-Grenzfliche an Position 2 iterativ bestimmt.
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C. Intensitétsprofile und Grenzflichenabbildungen
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Abbildung C.1.: Simulierte (rot) und experimentelle (schwarz) Profile fir die Ab-
bildungen 1-10 mit einem Defokusbereich zwischen Af =28 nm bis Af =1 nm.
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C.1. Profile der Grenzflichenposition 2
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Abbildung C.2.: Simulierte (rot) und experimentelle (schwarz) Profile fir die Ab-
bildungen 11-20 mit einem Defokusbereich zwischen Af = —2 nm bis Af = —29 nm.

Exp. ——Sim.|
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C. Intensitétsprofile und Grenzflichenabbildungen

C.2. Ergebnisse der iterativen Anpassung mit
10 Parametern

Im Folgenden sind die Intensitéatsprofile und Abbildungen fiir die Anpassung
mit zehn Parametern unter Beriicksichtigung einer Stufe bei npyso/npos3 =
13/13 dargestellt. Die Abbildungen und zeigen den Vergleich der An-
passung mit 10 Parametern (rot) zu den experimentellen Intensititen (schwarz)
und den mit acht Parametern erstellten Daten (blau). Die blaue Linie in Abbil-
dung [C.3 kennzeichnet die Grenzflichenposition 2 welche die ersten 13 Atom-
lagen aufweisen. Die Grenzflichenposition 3 der folgenden 13 Atomlagen, be-
findet sich eine Atomlage von dieser Linie nach links versetzt.

c-MgO a-CoFeB

Exp. Af =
Sim. -2 nm
Eo.  B3SSRSSINNNNNNN .-
Sim. -5nm
Exp. Af =
Sim. -8 nm
Exp. Af =
Sim. -11 nm
EXp. Af =
Sim. -14 nm
Exp. Af =
Sim. -17 nm
Exp. Af =
Sim. -20 nm
Exp. Af =
Sim. -23 nm
Exp. Af =
Sim. -26 nm
Exp. Af =
Sim. -29 nm
| 1 1 | | 1 | 1 1 | | |
1.0 05 00 05 1.0 15 1.0 05 00 05 10 15
x [nm] x [nm]

Abbildung C.3.: Darstellung der experimentellen Grenzflichenabbildungen im Ver-
gleich zu den simulierten Abbildungen unter Beriicksichtigung einer Grenzflichenstu-
fe und mit 10 Parametern. Die blaue Linie kennzeichnet die zweite Grenzflichenpo-
sition, die dritte Grenzflichenposition liegt eine Atomlage weiter links.
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C.2. Ergebnisse der iterativen Anpassung mit 10 Parametern
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Abbildung C.4.: Intensitdtsprofile der Abbildungen 1-10 mit einem Defokusbereich
zwischen Af = 28nm bis Af = 1nm. Die experimentellen Daten werden durch eine
schwarze Linie reprdsentiert. In rot sind die Intensitdtsprofile der mit 10 Parametern
und in blau die mit acht Parametern konstruierte simulierten Profile dargestellt.
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C. Intensitétsprofile und Grenzflichenabbildungen
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Abbildung C.5.: Intensititsprofile der Abbildungen 11-20 mit einem Defokusbe-
reich zwischen Af = —2nm bis Af = —29nm. Die experimentellen Daten werden
durch eine schwarze Linie reprasentiert. In rot sind die Intensitatsprofile der mit 10

Parametern und in blau die mit acht Parametern konstruierte simulierten Profile
dargestellt.
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C.2. Ergebnisse der iterativen Anpassung mit 10 Parametern
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Abbildung C.6.: a) Oben: Darstellung der zweidimensionalen Verteilungsfunktion
fiir die Berechnung der simulierten Abbildungen mit zehn Parametern. Unten: Ein-
dimensionales Profil der atomaren Dichte p. b) Bestimmung der Ausdehnung des
beeinflussten Ubergangsbereiches zwischen kristallinem MgO und amorphem CoFeB
bei einer iterativer Anpassung mit zehn Parametern.
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