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.

Je mehr sich bei Erforschung der Natur die Erfahrungen und Versuche häufen,
desto schwankender werden die Theorien. Es ist aber immer gut sie nicht
gleich deswegen aufzugeben. Denn jede Hypothese die gut war, dient wenigs-
tens die Erscheinungen bis auf ihre Zeit gehörig zusammen zu denken und zu
behalten. Man sollte die widersprechenden Erfahrungen besonders niederlegen,
bis sie sich hinlänglich angehäuft haben um es der Mühe wert zu machen ein
neues Gebäude aufzuführen.

Georg Christoph Lichtenberg, 1602 [1]
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Kurzfassung

In der vorliegenden Dissertation wird die Integration von Galliumarsenid
auf virtuellen Germaniumsubstraten mit und ohne Fehlschnitt untersucht.
Zur Herstellung der virtuellen Germaniumsubstrate (VS) werden voll re-
laxierte Germaniumschichten auf Siliziumsubstraten aufgewachsen. Dazu
werden die Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Antimon (SME) sowie die
Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie (CME) angewendet. Um die Eignung der
VS zu beurteilen, wird Galliumarsenid auf die hergestellten VS epitaktisch
gewachsen und charakterisiert. Durch die Wahl von VS mit einem Fehlschnitt
von 6° zur nächsten {111}-Ebene wird die Ausbildung von Antiphasengrenzen
an der Galliumarsenid/Germanium-Grenzfläche verhindert.
Die mit der Surfactant-modifizierten Epitaxie hergestellten Germaniumschich-
ten weisen eine Gesamtschichtdicke von 500nm auf und sind bis auf eine
geringe Zugspannung, die durch unterschiedliche thermische Ausdehnung
beim Abkühlen hervorgerufen wird, vollständig relaxiert. Um zu gewährleisten,
dass die Menge an Antimon, welche nach Prozessende an der Oberfläche
verbleibt, so gering wie möglich ist, wird ein zweistufiger Wachstumsprozess
basierend auf der SME entwickelt und optimiert. Die nach Wachstumsende
dieses Prozesses an der Oberfläche verbliebene Menge an Antimon kann
auf weniger als 1

100 Monolage abgeschätzt werden. Durch eine entsprechen-
de thermische Präparation nach Wachstumsende wird eine überwiegend
doppel-atomar gestufte Germaniumoberfläche erreicht, die Voraussetzung
für das epitaktische Wachstum von Galliumarsenid ohne Ausbildung von
Antiphasengrenzen ist.
Die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie erlaubt es zwar, virtuelle Germani-
umsubstrate, die vollständig relaxiert sind, mit Schichtdicken kleiner 50nm
herzustellen, jedoch konnten keine Wachstumsbedingungen gefunden werden,
bei denen sich eine doppel-atomar gestufte Germaniumoberfläche ausbildet.
Das Wachstum von 1 µm dicken Galliumarsenidschichten zeigt die Eignung
der VS, die mit der SME hergestellt worden sind. Durch Transmissions-
elektronenmikroskopie wird der Einfluss des Fehlschnitts nachgewiesen. Im
Gegensatz zu den VS ohne Fehlschnitt wird die Ausbildung von Antiphasen-
grenzen bei den VS mit Fehlschnitt nahezu vollständig verhindert.
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Abstract

This dissertation deals with the integration of gallium arsenide on virtual
germanium substrates (VS) with and without miscut. VS are made by
epitaxial growth of fully relaxed germanium layers on silicon substrates. The
germanium layers are either grown by surfactant-mediated epitaxy with
antimony (SME) or by carbon-mediated epitaxy. In order to evaluate the
suitability of VS, gallium arsenide is grown on them and characterized. By
using VS with a miscut of 6° to the next {111}-plane the developement of
antiphase boundaries at the gallium arsenide/germanium interface can be
suppressed.
VS grown by surfactant-mediated epitaxy have an germanium layer thickness
of 500nm and are fully relaxed. However, there is a small amount of tensile
strain after sample cooling left due to difference in thermal expansion. To
make sure that there is as little antimony as possible at the surface, a
two step growth process based on SME is introduced and optimized. Thus,
after the growth process the amount of residual antimony on the surface
is estimated to be less than 1

100 monolayer. A thermal preparation leads
to a predominantly double-atomically stepped germanium surface which is
inevitable for antiphase boundary free growth of gallium arsenide.
Employing carbon-mediated epitaxy to grow VS leads to fully relaxed ger-
manium layers with thicknesses less than 50nm. However, it has not been
possible to find appropriate growth conditions that direct to a double-atomic
stepped germanium surface.
The epitaxial growth of 1 µm thick gallium arsenide layers shows the potential
of VS grown by SME. Transmission electron microscopy reveals an almost
antiphase boundary free growth of gallium arsenide on the VS with miscut.
The gallium arsenide layers grown on VS without an miscut reveal antiphase
boundaries at the gallium arsenide/germanium interface, indicating the effect
of the miscut.

Schlagwörter: Germanium, Silizium, Galliumarsenid
keywords: germanium, silicon, gallium arsenide
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1 Einleitung

Der Verzicht auf nukleare und fossile Energieträger, der durch den deutschen
Bundestag im Erneuerbare-Energien-Gesetz festgelegt ist [2], ist in Deutsch-
land ein viel diskutiertes Thema. Durch regenerative Energiequellen soll der
Anteil konventioneller Energiequellen in den folgenden Jahren gesenkt werden.
Der Anteil regenerativer Energiequellen am deutschen Strommix soll von
derzeit 30% [3] auf 55%-60% im Jahr 2035 erhöht werden [2]. Um diese Steige-
rung zu erreichen, soll in den nächsten Jahren ein Ausbau der regenerativen
Energiequellen stattfinden. Um eine ausreichende und zuverlässige Energie-
versorgung zu gewährleisten, muss der Ausbau regenerativer Energiequellen
zwei Ansätze verfolgen. Zum einen müssen zusätzliche Windkraft-, Solar-,
Biomasse- und Wasserkraftanlagen errichtet werden. Jedoch ist gerade dieser
Zubau weiterer Anlagen abhängig von Bebauungsplänen, Kommunalpolitik
und Bürgerbeteiligung. Zum anderen kann der Ausbau regenerativer Energie-
quellen auch das Ersetzen vorhandener Anlagen durch neue und effizientere
sein. An dieser Stelle zeigt die Photovoltaik ihren Vorteil gegenüber anderen
regenerativen Energiequellen. Im Gegensatz zu Windkraft-, Wasserkraft- oder
Biomasseanlagen, können Solarzellen platzsparend auf Hausdächern instal-
liert werden. Solarzellen ermöglichen die Umwandlung von Sonnenenergie in
elektrische Energie. Bisher wandeln Solarzellen nur etwa 20% des einfallenden
Lichts in Energie um, was die Frage aufwirft: Wie können Solarzellen noch
effizienter werden?
Um diese Frage zu beantworten, wird kurz erklärt, wie Solarzellen, die
überwiegend aus Silizium (Si) hergestellt werden, funktionieren. Anschließend
wird die Bedeutung des Elements Germanium (Ge) zur Herstellung von
hocheffizienten Tandemsolarzellen gezeigt. Dazu wird ein kurzer Überblick
über bestehende Konzepte von Tandemsolarzellen gegeben und es wird gezeigt,
wie eine Si-basierte Tandemsolarzelle mit Ge und Galliumarsenid (GaAs)
aussehen könnte. Abschließend wird die Fragestellung dieser vorliegenden
Dissertation, wie die monolithische Integration von III-V-Materialien wie
GaAs auf Si-Substraten unter Verwendung von Ge gelingen kann, vorgestellt.

1



1 Einleitung

500 1000 1500 2000 2500

2,48 1,24 0,83 0,62 0,50

0,0

0,5

1,0

1,5

Bandlücke (eV)

Sp
ek

tra
le

 E
in

st
ra

hl
un

g 
(W

m
-2
nm

-1
)

Wellenlänge (nm)

Abb. 1.1: Solares Spektrum AM1,5 unter Berücksichtigung von Streuung und
Absorption in der Erdatmosphäre unter einem Einstrahlwinkel von
48° zur Oberflächennormalen [4].

1.1 Nutzung solarer Strahlungsenergie durch
Solarzellen

Basierend auf dem inneren photoelektrischen Effekt [5] wird bei herkömm-
lichen Solarzellen nur ein bestimmter Teil des solaren Spektrums (Abbil-
dung 1.1) in Energie umgewandelt. Eine Si-basierte Solarzelle kann aufgrund
der Bandlücke von Si (Eg,Si = 1, 12 eV ) Licht mit einer Wellenlänge von
λ ≤ 1107 nm in Energie umwandeln. Optimalerweise hat einfallendes Licht
eine Energie Ephot gleich dem energetischen Abstand Bandlücke Eg zwischen
Leitungs- (EL) und Valenzband (EV ) in Si. Weist absorbiertes Licht eine
größere Energie als die Energie der Bandlücke auf (Ephot > Eg ), wird die
überschüssige Energie in nicht nutzbare Wärme umgesetzt (Thermalisation).
Der Weltrekordwirkungsgrad für eine Si-basierte Solarzelle liegt bereits bei
η = 25, 6% (AM1,5) [6]) und ist somit sehr nah an dem theoretisch maxi-
malen Wirkungsgrad (Shockley-Queisser-Limit [7]) von η ≈ 29% [8]. Das
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1.2 Auf dem Weg zu Tandemsolarzellen

in Abbildung 1.1 gezeigte solare Spektrum wird dabei als AM1,51 (AM1,5,
Luftmasse, engl. air mass) bezeichnet.
Es gibt verschiedene Konzepte, die bestehende Si-Solarzellen-Technologie
weiterzuentwickeln oder abzulösen, eine aktuelle Übersicht ist in [9] gegeben.
Neben der Si-basierten Technologie, innerhalb derer beispielsweise an einer
Wiederverwendung der Si-Substrate2 zur Reduzierung der Herstellungskosten
gearbeitet wird [11], werden auch Solarzellen aus anderen Materialien wie
beispielsweise aus Perowskiten [12, 13], aus Kesteriten (Cu2ZnSn(S, Se)4-
System) [14, 15] oder aus nanostrukturierten Materialien [16] entwickelt.
An dieser Stelle wird ein weiterer Ansatz zur Steigerung der Effizienz von
Solarzellen vorgestellt. Durch die Kombination verschiedener Solarzellmateria-
lien zu Tandemsolarzellen (auch als Mehrschichtsolarzellen bezeichnet) kann
der Wirkungsgrad von Solarzellen signifikant (η ≥ 40%) gesteigert werden
[8]. Es werden in Tandemsolarzellen zwei oder mehr halbleitende Materialien
unterschiedlicher Bandlücken (Eg,1,Eg,2,...) miteinander kombiniert, um ein
breiteres Spektrum der solaren Strahlung [4] (siehe Abbildung 1.1) zu absor-
bieren. Dadurch wird mehr einfallendes Licht als in einer Einzel-Solarzelle
ohne Verluste durch Thermalisation absorbiert und in elektrische Energie
umgewandelt.

1.2 Auf dem Weg zu Tandemsolarzellen

Um einen höchstmöglichen Wirkungsgrad η in einer Tandemsolarzelle zu
erreichen, müssen die einzelnen Solarzellmaterialien so gewählt werden, dass
das solare Spektrum optimal absorbiert werden kann. Dafür ist vor al-
lem die Bandlücke Eg des jeweiligen Materials entscheidend, da diese die
maximal mögliche zu absorbierende Wellenlänge des Lichtes bestimmt. In
Abbildung 1.2 werden typische Solarzellmaterialien mit ihren entsprechen-
den Bandlücken Eg und Gitterkonstanten a gezeigt. Neben dem bereits
überwiegend genutztem Si, werden Ge und Verbindungshalbleiter der Grup-
pe III und V (III-V) gezeigt. Außerdem ist in Abbildung 1.2 die ideale
Bandlücke für eine 2-fach- und 3-fach-Tandemsolarzelle (bei freier Substrat-
wahl) eingezeichnet, basierend auf dem AM1,5-Spektrum [17]. So ergeben sich

1In der Literatur auch als AM1,5G bezeichnet. Es berücksichtigt einfallende und nicht-
konzentrierte Lichtstrahlen auf der Erdoberfläche unter einem Winkel von 48° (bezogen
auf die Oberflächennormale, nicht-senkrechter Lichteinfall, wie er typisch für europäische
bzw. nordamerikanische Breitengrade ist) sowie die Streuung und Absorption von
Lichtstrahlen in der Erdatmosphäre.

2Gegenwärtig verursacht das Substrat 23% der Gesamtherstellungskosten von Si-
Solarzellen [10].
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Abb. 1.2: Bandlücke gegen Gitterkonstante aufgetragen für III-V- und
Gruppe IV-Materialien. Halbleitermaterialien mit direktem
Bandübergang in Blau, mit indirektem in Rot dargestellt.
Zusätzlich ist die ideale Bandlücke für eine 2-fach- und 3-fach-
Tandemsolarzelle (bei freier Substratwahl) eingezeichnet, basierend
auf dem AM1,5-Spektrum. Der rot (für Si-Substrate) bzw. blau
(für GaAs-Substrate) hinterlegte Bereich spiegelt den Gitterkon-
stantenbereich wider, in dem nahezu gitterangepasst (Verspan-
nung εGitter ≤ 1%) gewachsen werden kann. Gitterkonstanten bei
T = 300 K, eigene Darstellung nach [17].
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1.2 Auf dem Weg zu Tandemsolarzellen

maximal mögliche Wirkungsgrade für eine Tandemzelle bei freier Substrat-
wahl von η = 45% für zwei Übergänge und η = 50, 5% für drei Übergänge [8].
Dabei bezeichnet eine Tandemsolarzelle mit zwei Übergängen die Kombina-
tion zweier solarzellaktiver Materialien, in denen generierte Ladungsträger
durch jeweils einen pn-Übergang getrennt werden. Allerdings lassen sich
die gezeigten Solarzellmaterialien nicht beliebig kombinieren, weil sich die
Gitterkonstanten der Materialien unterscheiden. Deshalb ist der in Rot (für
Si-Substrate) bzw. in Blau (für GaAs-Substrate) hinterlegte Bereich in Ab-
bildung 1.2 eingezeichnet. Dieser stellt den Gitterkonstantenbereich dar, in
dem nahezu gitterangepasst (Verspannung εGitter ≤ 1%) und somit möglichst
defektfrei gewachsen werden kann. Folglich ist es nicht verwunderlich, dass
überwiegend III-V-Tandemsolarzellen auf Ge- oder GaAs-Substraten herge-
stellt werden. Ge besitzt eine lediglich um < 0, 1% größere Bandlücke als
GaAs und ist hinsichtlich der Bandlücke (Eg,Ge = 0, 67 eV ) sehr nah an der
idealen Bandlücke von Eg,ideal = 0, 9 eV (siehe Abbildung 1.2). Außerdem
lässt sich die Bandlücke durch Legierung von III-V-Halbleitern einstellen,
was in Abbildung 1.2 durch die Verbindung der einzelnen Materialien mit
Linien gekennzeichnet ist. Beispielsweise kann durch Legierung von GaAs mit
AlAs die Bandlücke so eingestellt werden, dass bei Kombination mit einer
Ge-Solarzelle der optimale Wirkungsgrad η erreicht wird.
Wie ist also eine derzeitige III-V-Tandemsolarzellen aufgebaut, um dem theo-
retischen Maximum am nächsten zu kommen? Der gegenwärtige Stand der
Technik sind gitterangepasste [18, 19, 20] III-V-Tandemsolarzellen auf Ge-
Substraten, die insgesamt aus drei pn-Übergängen bestehen. Eine derartige
Solarzelle, bestehend aus einer Ge-basierten Solarzelle (Eg,Ge = 0, 67 eV ),
einer GaInAs-basierten Solarzelle (Eg,GaInAs = 1, 4 eV ) und einer GaInP-
basierten Solarzelle (Eg,GaInP = 1, 9 eV ), wird in in Abbildung 1.3 a) sche-
matisch gezeigt. Mit dieser Tandemsolarzelle kann ein Wirkungsgrad von
η ≥ 40% erreicht werden [6, 21, 22].
Zwar ist die Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen bereits etabliert, da
diese bevorzugt für extraterrestrische Anwendungen, aufgrund ihres sehr
guten Leistung-pro-Gewicht-Verhältnisses, benutzt werden. Jedoch ist die
Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen verglichen mit konventionellen Si-
Solarzellen sehr teuer. Die derzeitigen Konzepte haben den Nachteil, ver-
gleichsweise teure Ge- oder GaAs-Substrate zu benutzen. Si-Substrate, wie sie
in der Solarzellentechnologie für den Massenmarkt verwendet werden, kosten
bei einer Größe von 156 mmx 156 mm etwa 1 € pro Stück [10]. Ge- oder
GaAs-Substrate sind um einen Faktor 10-100 [23] teurer. Insbesondere dieser
Kostenunterschied hat bisher verhindert, dass III-V-(Tandem-)Solarzellen für
den Massenmarkt hergestellt worden sind.
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1 Einleitung
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Abb. 1.3: Übersicht über verschiedene Konzepte für Tandemsolarzellen. (a)
Gitterangepasste Solarzelle mit 3 Übergängen basierend auf einem
Ge-Substrat. (b) Tandemsolarzelle basierend auf einer Si-Solarzelle.

Um das Potential von III-V-Materialien zur Steigerung des Wirkungsgrads
trotzdem auszunutzen, wird derzeit die Integration von III-V-Materialien auf
Si-Substraten als “ultimative photovoltaische Lösung” (aus dem Englischen:
Silicon wafer-based tandem cells: The ultimate photovoltaic solution? [8]) dis-
kutiert. Gelänge eine Verknüpfung der etablierten und kostengünstigen Groß-
serienproduktion Si-basierter Solarzellen mit der technisch ausgereiften, aber
bisher weitaus kostenintensiveren Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen,
offenbart sich das Potential von Si-basierten III-V-Tandemsolarzellen [8].
Abbildung 1.3 (b) zeigt den schematischen Aufbau einer Si-basierten III-V-
Tandemsolarzelle.
Allerdings stellt neben den Herstellungskosten die Integration von III-V-
Materialien auf Si-Substraten eine weitere Herausforderung dar. Weil es sich
um kristalline Materialien handelt, ist der Unterschied der Gitterkonstanten
zwischen Si- und III-V-Materialien (siehe Abbildung 1.2) entscheidend. Ist
dieser zu groß (bereits einige Prozent Unterschied reichen), entstehen bei
dem Wachstum Kristalldefekte, die die Leistung einer Solarzelle einschränken
[24, 25, 26]. Aus diesem Grund ist bisher eine kostengünstige Integration
von III-V-Materialien auf Si im Rahmen einer Großserienproduktion nicht
gelungen.

1.3 Wie Tandemsolarzellen auf Silizium-Substraten
realisiert werden können

Um III-V-Materialien auf Si zu integrieren, ist die Überführung der Gitterkon-
stanten von Si zu dem III-V-Material durch eine Zwischenschicht notwendig.
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Abb. 1.4: Detaillierter Kontourplot für eine Tandemsolarzelle mit zwei pn-
Übergängen unter unkonzentrierter, global terrestrischer Bestrah-
lung (AM1,5) nach [32]. Bei idealer Kombination der Bandlücken
ist ein maximaler Wirkungsgrad von η ≈ 44% erreichbar. Bei
Verwendung einer Si-Zelle als untere der beiden Solarzellen sind
immerhin theoretisch maximale Wirkungsgrade von η = 42, 5%
(für Eg,Si = 1, 12 eV und Eg,GaAsP = 1, 7 eV ) möglich.

Durch diese Zwischenschicht kann das Problem der Gitterfehlpassung zwi-
schen Si und GaAs (4, 1%) umgangen werden. Diese Zwischenschicht zur Inte-
gration kann aus Ge sein, denn der Unterschied der Gitterkonstanten von Ge
und GaAs beträgt weniger als 0, 1%. Ist die Ge-Schicht vollständig relaxiert,
kann GaAs gitterangepasst aufgewachsen werden, ohne dass Versetzungen
infolge von Gitterfehlpassung entstehen. Bisher wird die Gitterkonstante
durch einen gradierten Puffer, dargestellt in Abbildung 1.3 (b) überführt.
Dabei wird über mehrere µm durch eine Si1−xGex-Schicht mit sich ändernder
Zusammensetzung die Gitterkonstante verändert [27, 28, 29, 30, 31]. Gradier-
te Puffer werden auch für die Überführung der Gitterkonstanten von Si zu
GaAsP [32, 33, 34, 35, 36] angewendet. Gradierte Puffer haben jedoch zwei
wesentliche Nachteile. Zum einen können aus gradierten Pufferschichten selbst
keine Solarzellen gebaut werden. Zum anderen absorbieren diese aufgrund
ihrer Schichtdicke bereits einen großen Anteil des einfallenden Lichts und
reduzieren die Effizienz der gesamten Tandemsolarzelle [37].

Deshalb kann die Integration von III-V-Materialien auf Si nur mit sehr dünnen

7



1 Einleitung

Ge-Schichten realisiert werden (d ≈ 50nm) [8, 37]. Bei einer hinreichend klei-
nen Schichtdicke [8] der Ge-Schicht würde diese wie ein Tunnelübergang zwi-
schen der unteren Si-Solarzelle und der (den) darüber liegenden Solarzelle(n)
funktionieren. Solarzellen, bei denen das Ge nicht als aktive Solarzelle genutzt
wird, werden als out-of-the-sequence-Solarzellen bezeichnet. Denn die kleine
Bandlücke Ge liegt (im Schichtstapel) zwischen den zwei größeren Bandlücken
von Si und GaAsP. Eine solche out-of-the-sequence-Tandemsolarzelle könnte
einen theoretisch maximalen Wirkungsgrad (AM1,5) von η = 42, 5% für zwei
Übergänge ermöglichen. Für eine Tandemsolarzelle mit zwei pn-Übergängen
ist der maximal mögliche Wirkungsgrad aufgetragen über der Bandlücke
für die untere und obere Solarzelle in Abbildung 1.4 gezeigt. Wird nun als
untere Solarzelle eine Si-basierte (Eg,Si = 1, 12 eV ) gewählt, so ergibt sich
der maximale Wirkungsgrad von η = 42, 5% für die Kombination mit einer
GaAsP-basierten Solarzelle (Eg,GaAsP = 1, 7 eV ) [32, 38, 39, 40]. Für insge-
samt drei Übergänge ergibt sich ein theoretisch maximaler Wirkungsgrad
(AM1,5) von η ≥ 47, 5% für die Kombination aus Si (Eg,Si = 1, 12 eV ),
GaAsP (Eg,GaAsP = 1, 5 eV ) und GaInP (Eg,GaInP = 2, 0 eV ) [41]).
Die Herstellung solcher ausreichend dünnen Ge-Schichten auf Si-Substraten
wird in der vorliegenden Dissertation untersucht. Diese Ge-Schichten werden
im Folgenden als virtuelle Ge-Substrate bezeichnet und sollen für die monoli-
thische Integration von III-V-Materialien auf Si untersucht werden. Durch
die Wahl von dünnen (d ≈ 50nm [8, 37]) und voll relaxierten Ge-Schichten
werden Probleme aufgrund der Gitterfehlpassung zwischen Si und GaAs
umgangen. Als Verfahren zur Herstellung dieser Ge-Schichten werden die
Surfactant-modifizierte Epitaxie und die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie
hinsichtlich ihrer Eignung zur Herstellung virtueller Ge-Substrate untersucht.
Um die Eignung der virtuellen Ge-Substrate zu überprüfen wird GaAs auf
diese aufgewachsen.

1.4 Aufbau der Dissertation

Die vorliegende Dissertation gibt zunächst eine Einführung in die Grundla-
gen der Epitaxie im Allgemeinen. Dazu werden Grundlagen des Wachstums
heteroepitaktischer Ge-Schichten auf Si und GaAs-Schichten auf Ge erklärt
(Kapitel 2). Die Verfahren, die zur Herstellung virtueller Ge-Substrate be-
nutzt werden (Surfactant-modifizierte Epitaxie und Kohlenstoff-unterstützte
Epitaxie), werden aus Sicht des aktuellen Stands der Technik erläutert (Ka-
pitel 3). Die Charakterisierungsmethoden zur Untersuchung von epitaktisch
gewachsenen Schichten werden anschließend vorgestellt (Kapitel 4). Zunächst
wird die Herstellung virtueller Ge-Substrate mit den beiden vorgestellten
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1.4 Aufbau der Dissertation

Verfahren untersucht und optimiert (Kapitel 5). Dann wird die Epitaxie
von GaAs auf den im Rahmen der vorliegenden Dissertation hergestellten
virtuellen Ge-Substraten durchgeführt (Kapitel 6). Die Ergebnisse werden
abschließend zusammengefasst und in den Kontext des gegenwärtigen Stands
der Technik eingeordnet (Kapitel 7).
Verweise auf Kapitel, Grafiken und Tabellen, sowie Literaturverweise sind
in der PDF-Version verknüpft. Durch Klicken auf den entsprechenden Ver-
weis kann zu dem jeweiligen Kapitel, der Grafik, der Tabelle oder in das
Literaturverzeichnis gewechselt werden. Zusätzlich werden im Anhang (Ka-
pitel 7.2 ) sämtliche vorgestellten Proben hinsichtlich ihrer Herstellung und
Charakterisierung aufgeführt.
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2 Grundlagen: Epitaxie

2 Grundlagen: Epitaxie

Kapitel 2 stellt die allgemeinen Grundlagen der Epitaxie sowie die wachs-
tumsbestimmenden Prozesse kurz vor. Diese werden anschließend auf das
Materialsystem Si/Ge bezogen, um die Grundlagen zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate zu legen. Weiterhin wird das heteroepitaktische Wachstum
von GaAs auf Ge vorgestellt. Die Molekularstrahlepitaxie, mit der alle in
dieser Arbeit verwendeten Proben hergestellt worden sind, wird abschließend
vorgestellt.

2.1 Epitaxie

Die Epitaxie beschreibt eine Form des Kristallwachstums, bei der einzelne
Atome geordnet auf einer kristallinen Unterlage, als Substrat bezeichnet,
positioniert werden. Dabei leitet sich das Wort Epitaxie von den griechischen
Wörtern επι (epi - “auf”) und ταξια (taxia - “ausrichten” bzw. “ordnen”)
ab und geht auf Royer [42] und Schneider [43] zurück. Das Substrat gibt
die atomare Ordnung für die aufwachsenden Atome vor, wobei eine gewisse
Übereinstimmung in Kristallstruktur und Symmetrie zwischen Substratmate-
rial und aufwachsendem Material für epitaktisches Wachstum erforderlich
ist.

Es wird zwischen Homoepitaxie und Heteroepitaxie unterschieden, für die ein
Unterschied der chemischen Potentiale µs 6= µf maßgeblich ist. Dabei bezeich-
net µs das chemische Potential des Substrats und µf das des aufwachsenden
Films. Bei der Homoepitaxie wird der Unterschied hauptsächlich durch un-
terschiedliche Gitterkonstanten verursacht, wie sie beispielsweise zwischen
dotiertem und undotiertem Si auftreten, vereinfacht kann von demselben
Material bei Substrat und aufwachsendem Film gesprochen werden. Bei der
Heteroepitaxie allerdings sind Unterschiede in der Bindungsart und Bindungs-
stärke zwischen Substratmaterial und dem Material des aufwachsenden Films
als hauptursächlich zu nennen. In der Regel wächst ein anderes Material
als das Substratmaterial auf.[44] Abbildung 2.1 gibt einen schematischen
Überblick über die wachstumsbestimmenden Prozesse bei der Epitaxie nach
Voigtländer [45]. Nachdem das aufzuwachsende Material zu dem Substrat
gelangt ist (beispielsweise durch Gasphasentransport), können auf der Sub-
stratoberfläche ankommende Atome oder Moleküle verschiedene Prozesse
[45] durchlaufen, die in Abbildung 2.1 gezeigt sind.
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2.1 Epitaxie

(6)

(2)

(1)

(3)

(4)

(5)

(7)

(8)

Abb. 2.1: Wachstumsbestimmende Prozesse bei der Epitaxie nach
Voigtländer, Adsorption (1) durch Chemisorption oder Physi-
sorption auf dem Substrat oder auf Inseln (2); Diffusion auf der
Oberfläche: auf einer Terrasse (3), zu einer Stufenkante (4) oder
Trennung von einer Insel (5); Nukleation von Inseln (6) sowie
Bindung an vorhandene Inseln (7); Desorption (8). [45]

2.1.1 Thermodynamische Beschreibung epitaktischen Wachstums

Die thermodynamische Beschreibung epitaktischen Wachstums berücksichtigt
die freien Oberflächenenergien γ3 von Substrat und Film. Je nach Diffe-
renz dieser treten drei verschiedene Wachstumsmodi für das epitaktische
Wachstum auf. Der Zusammenhang zwischen Wachstumsmodus und freier
Oberflächenenergie wird über das Bauerkriterium beschrieben. [47]

∆γ = γf − γs + γi (2.1)

Im Bauerkriterium werden die freien Oberflächenenergien des Substrats γs,
des aufwachsenden Films γf sowie die freie Oberflächenenergie der Grenz-
fläche γi berücksichtigt. Es gibt drei verschiedene Wachstumsmodi, die bei-
spielhaft in Abbildung 2.2 dargestellt sind:

• ∆γ < 0: Wenn epitaktische Schichten mit geringer freier Oberflächenener-
gie auf einem Substrat mit größerer freier Oberflächenenergie auf-
wachsen, liegt ein zweidimensionales Schichtwachstum vor, welches als
Frank-Van-der-Merwe-Wachstum bezeichnet wird [48].

• ∆γ > 0: Verfügt das Substrat über eine, im Vergleich zur aufwach-
senden Schicht, geringere Oberflächenenergie, findet dreidimensionales

3In der Originalquelle als σ Oberflächenenthalpie definiert. An dieser Stelle als Ober-
flächenenergie γ bezeichnet. Unter Annahme, dass sich die Entropie des betrachteten
Systems nicht ändert (T = konstant für den betrachteten Zustand), kann dieses gleich-
gesetzt werden. [46]
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2 Grundlagen: Epitaxie

(a) (b) (c)

Abb. 2.2: Wachstumsmoden für Heteroepitaxie, (a) Frank-Van-der-
Merwe-Wachstum, (b) Volmer-weber-Wachstum und
(c) Stranski-krastanow-Wachstum. Das Substrat ist in
Hellgrau, der aufwachsende Film in Dunkelgrau dargestellt.

Inselwachstum statt, das als Volmer-weber-Wachstum bezeichnet
wird [49].

• Als Stranski-krastanow-Wachstum wird eine Mischform bezeichnet.
Zunächst bildet sich eine Benetzungsschicht (engl. wetting layer) von
einer oder mehreren Monolagen (ML) Dicke durch zweidimensionales
Schichtwachstum (∆γ < 0) aus. Ab der kritischen Schichtdicke dc
wird die freie Oberflächenenergie der aufwachsenden Schicht so groß,
dass Inselwachstum bevorzugt wird (∆γ > 0). Ursächlich dafür sind
Spannungen aufgrund von Gitterfehlpassungen, die bei zunehmender
Schichtdicke zu einer größeren freien Oberflächenenergie führen, welches
insbesondere durch γi berücksichtigt werden kann. [50]

2.1.2 Oberflächenrekonstruktion

Während der Epitaxie finden die wachstumsbestimmenden Prozesse an Ober-
flächen statt, weshalb die Störung der Periodizität der Kristallstruktur an der
Oberfläche berücksichtigt werden muss. Durch diese entstehen an der Ober-
fläche nicht abgesättigte Bindungen. Durch das Absättigen der Bindungen
kann die Oberflächenenergie minimiert werden, was mit einer Umordnung
der Atome auf der Oberfläche einhergeht. Dabei wird die Anordnung der
Atome auf der Oberfläche als Oberflächenrekonstruktion bezeichnet [51]. Sie
ist von Temperatur, Material sowie der Kristallausrichtung abhängig und
kann während des Wachstumsprozesses durch Beugung von Elektronen sicht-
bar gemacht werden (siehe Kapitel 4.1). Die Rekonstruktion der Oberfläche
ermöglicht eine Bewertung der in dieser Arbeit benutzten Wachstumsprozesse,
da sie Informationen über die Präparation einer Oberfläche und das Ergebnis
eines Wachstumsprozesses liefert.
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2.2 Heteroepitaxie dünner Schichten

Infolge von unterschiedlichen Gitterkonstanten zwischen Substrat und Film
kommt es bei der Heteroepitaxie zu einer Gitterfehlpassung f der Elementar-
zellen des aufwachsenden Films an die Elementarzellen des Substrats. Dabei
ist die Gitterfehlpassung definiert als:

f = af − as
as

, (2.2)

wobei as die Gitterkonstante des Substrats und af die Gitterkonstante des
aufwachsenden Films ist. Um die Gitterfehlpassung auszugleichen, findet
während des Wachstums Relaxation statt. Die aufwachsende Schicht kann
entweder durch elastische Relaxation (Inselbildung) oder plastische Relaxati-
on (Bildung von Versetzungen) ihren Spannungszustand abbauen. Während
des Wachstums ergeben sich verschiedene Spannungszustände solcher Hete-
roschichten, die in Abbildung 2.3 für ein kubisches Gitter dargestellt sind.
Diese werden zweidimensional veranschaulicht, besitzen aber bei Erweiterung
um eine dritte Raumrichtung ebenfalls Gültigkeit. Zu unterscheiden sind
pseudomorphe, teil relaxierte und voll relaxierte Heteroschichten. Abbildung
2.3 (b) zeigt eine mögliche Darstellung von teilrelaxierten Heteroschichten.
Die angeführten Spannungszustände gelten auch für andere Kristallgitter.
Zur Beschreibung von Verspannungszuständen heteroepitaktischer Schichten
wird der Relaxationsgrad [52]

R =
af,‖ − as,‖
as,‖ · f

(2.3)

benutzt, wobei as,‖ die gemessene in-plane Gitterkonstante des Substrats und
af,‖ die in-plane Gitterkonstante des Films ist. Ein pseudomorph verspannter
Film bedeutet R = 0, während ein vollrelaxierter Film R = 1 bedeutet.

2.2.1 Ge auf Si

Die Heteroepitaxie von Ge auf Si unterliegt dem Stranski-Krastanow-
Wachstumsmodus. Die geringere Oberflächenenergie von Ge führt zunächst
zu dem beschriebenen zweidimensionalen Wachstum auf Si. Dabei wächst das
Ge als pseudomorph verspannte Schicht auf dem Si auf. Mit zunehmender
Schichtdicke steigt die Verspannungsenergie Eel infolge der Gitterfehlpas-
sung, bis diese so groß ist, dass der Wachstumsmodus in dreidimensionales
Inselwachstum umschlägt. Die Verspannungsenergie Eel wird in dem Bauer-
kriterium als ein Faktor der Grenzflächenenergie γi berücksichtigt. Aufgrund
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Substrat Schicht
as afaf,||

(a) 

pseudomorph

(b) 

teilrelaxiert

(c) 

vollrelaxiert

af,  ≠as,af 

Abb. 2.3: Schematische Darstellung der Verspannung (a) pseudomorpher,
(b) teil relaxierter (beispielhaft) und (c) voll relaxierter heteroepi-
taktischer Schichten. Eigene Darstellung nach Spieß [52].

von unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat
und Film ist die Verspannungsenergie heteroepitaktischer Systeme nicht
nur von der Gitterfehlpassung f abhängig, sondern muss um den Einfluss
der thermisch induzierten Verspannung ergänzt werden. Es ergibt sich die
temperaturabhängige Verspannung [53]

ε0(T ) = εGitter + εth(T ) (2.4)

wobei ε0(T ) die temperaturabhängige Verspannung ist, εGitter die Verspan-
nung infolge der Gitterfehlpassung und εth(T ) die Verspannung infolge ther-
mischer Ausdehnung ist. Aus den Gitterkonstanten von Si (aSi = 5,431 Å)
und Ge (aGe = 5,658 Å) [54] lässt sich Verspannungsenergie εGitter für die
Heteroepitaxie von Ge auf Si mit 2.2 berechnen:

εGitter = aSi − aGe
aGe

= −0, 0401 (2.5)

wobei das negative Vorzeichen eine kompressive Verspannung bedeutet.
Die thermische Verspannung εth ist definiert als [53]:

εth(T ) = ∆α(T )∆T (2.6)

wobei die thermischen Ausdehnungskoeffizienten αi(T ) berücksichtigt werden
müssen, die ihrerseits linear von der Temperatur abhängen. Für Si und Ge
ergeben sich für die thermischen Ausdehnungskoeffizienten nach [53]:
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2.2 Heteroepitaxie dünner Schichten

αSi(T ) = (2, 7 + 0, 0026T ) · 10−6 1
K

; (2.7)

αGe(T ) = (5, 9 + 0, 0021T ) · 10−6 1
K
. (2.8)

2.2.2 GaAs auf Ge

Bei der Heteroepitaxie von GaAs auf Ge handelt es sich um das Wachs-
tum eines polaren Halbleiters auf einem unpolaren. Die Grundlagen der
polar/unpolar-Epitaxie sind bei Kroemer [55] ausführlich für das Wachstum
von GaAs auf Si diskutiert und werden für die vorliegende Dissertation auf
die Epitaxie von GaAs auf Ge erweitert. Aufgrund derselben Kristallstruktur
von Si und Ge sind diese Grundlagen ebenfalls für Ge gültig. Die Kristall-
struktur von Si und Ge (Diamantstruktur, Raumgruppe4: Fd3̄m) besteht
aus zwei kubisch flächenzentrierten Subgittern (fcc, engl. face-centred cubic),
die um ein Viertel der Raumdiagonale verschobenen sind. Innerhalb dieser
sind die Gitterplätze beider Subgitter immer mit Si- respektive Ge-Atomen
besetzt (unpolarer Kristall). Bei GaAs, liegen ebenfalls zwei flächenzentrierte
Subgitter vor (Zinkblende, Raumgruppe: F 4̄3m), bei denen allerdings das
eine Subgitter ausschließlich mit Ga-Atomen, das andere ausschließlich mit
As-Atomen besetzt ist. Durch diesen Unterschied kann es bei dem Wachstum
von GaAs auf Ge zu der Ausbildung von Antiphasengrenzen (APB, engl.
antiphase boundaries) kommen [23]. Diese können durch monoatomare Stufen
verursacht werden, die auf jeder nicht-idealen Oberfläche vorkommen und
auf einer Ge-Oberfläche in Abbildung 2.4 (a) schematisch dargestellt sind.
Antiphasengrenzen enthalten Ga-Ga- sowie As-As-Bindungen; wenn sich diese
abwechseln, veranschaulicht in Abbildung 2.4 (a) entlang der roten Linie,
handelt es sich um Antiphasengrenzen in der {110}-Ebene. Dieser Typ von
Antiphasengrenzen ist energetisch am günstigsten und wird daher bevorzugt
ausgebildet [56]. Antiphasengrenzen können jedoch auch in {111}-Ebenen
verlaufen, wie ebenfalls in Abbildung 2.4 (a) gezeigt. Eine weitere Möglichkeit
ist, dass Antiphasengrenzen zunächst in {110}-Ebenen verlaufen und dann
entweder in {112}-oder {113}-Ebenen weiterlaufen. Die Ausbildung letzteren
Typs von Antiphasengrenzen ist energetisch günstiger als der Typ, bei dem
Antiphasengrenzen in {111}-Ebenen verlaufen [56]. Treffen sich Antiphasen-

4Die Angabe der Raumgruppe ermöglicht eine eindeutige Beschreibung der Kristallstruk-
tur. Diese erfolgt in der Hermann-Mauguin-Notation, die die Beschreibung symme-
trischer Elemente wie Punkt-, Flächen- oder Raumgruppen ermöglicht. Dabei wird
Symmetrie eines drei-dimensionalen Kristalls als Raumgruppe bezeichnet. [46]
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2 Grundlagen: Epitaxie

Abb. 2.4: Schematische Darstellung von GaAs gewachsen auf einer vizi-
nalen Ge(001)-Oberfläche. (a) Mono-atomar gestufte Oberfläche,
bei der Auftreten von Antiphasengrenzen in Rot für {110}- und
{111}-Ebenen gekennzeichnet wird. (b) Doppel-atomar gestufte
Ge-Oberfläche, durch die die Ausbildung von Antiphasengrenzen
unterdrückt wird. Eigene Darstellung nach [56].

grenzen, löschen sich diese aus [56, 57, 58, 59], was zu einer Reduzierung
der Defektdichte führt. In der Gesamtheit sind Antiphasengrenzen elektrisch
neutral, da es im thermodynamischen Gleichgewicht die gleiche Anzahl an
Ga-Ga- und As-As-Bindungen gibt, wodurch sich die Ladungen kompensieren.
Wenn es allerdings Unordnung gibt (was in jedem realen Kristall vorkommt),
entsteht in der {110}-Ebene eine Nettoladung, die elektronische Eigenschaften
eines Bauteils einschränkt. Daher sind Antiphasengrenzen geladene Defekte
(elektrisch aktive Defekte [23, 55, 60]). Außerdem sind Antiphasengrenzen
Rekombinationszentren für Ladungsträger [26], was die Funktion einer sol-
chen Schicht für photonische Anwendungen stark einschränken würde [23].
Die Ausbildung doppel-atomarer Stufen auf der Ge-Oberfläche verhindert
das Entstehen von Antiphasengrenzen und ist in Abbildung 2.4 (b) gezeigt
[61]. Die Ausbildung doppel-atomarer Stufen wird durch einen Fehlschnitt
des Substrats energetisch begünstigt. Auf die Notwendigkeit, fehlgeschnittene
Substrate zu verwenden, die durch diesen Fehlschnitt eine vizinale Oberfläche
aufweisen, wird in Kapitel 3.2.1 ausführlich eingegangen.
Im Gegensatz zum Wachstum von Ge auf Si ist der Unterschied der Git-
terkonstanten bei dem Wachstum von GaAs auf Ge kein Problem, weil die
Gitterkonstante von GaAs (aGaAs = 5, 653 Å) fast identisch mit der von Ge
(aGaAs = 5, 658 Å) ist. Durch die geringe Gitterfehlpassung (f < 0, 1%) zwi-
schen Ge und GaAs ist das Auftreten von Kristalldefekten infolge plastischer
Relaxation deutlich reduziert, verglichen mit dem Wachstum von GaAs auf
Si. Daher bieten voll relaxierte Ge-Schichten auf Si (virtuelle Ge-Substrate)
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die Möglichkeit, GaAs auf Si-Substraten zu integrieren.

2.3 Molekularstrahlepitaxie

Die Molekularstrahlepitaxie (MBE, engl. molecular beam epitaxy) [62, 63]
gehört zu den Verfahren der Gasphasenepitaxie. Da an dieser Stelle lediglich
eine kurze Einführung in die Methode gegeben werden kann, wird für die
Bedeutung der Methode in Forschung an Halbleitermaterialien an McCray
[64] verwiesen. Ferner sind umfassende Grundlagen bei Herman und Sitter
[65] sowie bei Pohl [66] dargestellt.
Unter Ultrahochvakuum-Bedingungen (p < 10−7mbar) wird zur Erzeugung
epitaktischer Schichten ein gerichteter Teilchenstrom aus einzelnen Atomen
oder Molekülen benutzt. Verglichen mit den Dimensionen der Wachstums-
kammer ist aufgrund des herrschenden Drucks die mittlere freie Weglänge
λimfp (eng. inelastic mean free path), also die Weglänge, bevor zwei Ato-
me oder Moleküle aufeinandertreffen, um mehrere Größenordnungen erhöht
[67]. Mittlere freie Weglängen von λimfp > 103 m implizieren einen ver-
nachlässigbaren Einfluss der Restgasatmosphäre auf den Teilchenstrom und
die Schichtabscheidung selbst. Unter diesen Bedingungen wird von molekula-
rer Strömung gesprochen. Bei der Molekularstrahlepitaxie ist es möglich, die
Substrattemperatur unabhängig von den Temperaturen der aufzuwachsenden
Materialien zu steuern. Dadurch kann die Oberfläche thermisch präpariert
werden, wie es beispielsweise bei vizinalen Substraten (siehe Kapitel 3.2.1)
notwendig ist. Die wachstumsbestimmenden Prozesse auf der Oberfläche sind
folglich auch durch die Substrattemperatur einstellbar und unabhängig von
den Wachstumsraten der aufzuwachsenden Materialien. Dieses ist insbeson-
dere bei der Surfactant-modifizierten Epitaxie von Bedeutung, da über die
Substrattemperatur die Sb-Menge auf der Oberfläche gesteuert werden kann,
ohne dabei die Ge-Wachstumsrate zu beeinflussen.
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3 Grundlagen: Stand der Technik

In diesem Kapitel wird der Stand der Technik zum Wachstum virtueller
Ge-Substrate und zum Wachstum von GaAs auf diesen dargestellt. Um die
Anwendung epitaktischer Verfahren zur Herstellung virtueller Ge-Substrate
zu verstehen, wird der Relaxationsprozess während des Wachstums von Ge
auf Si im Detail erklärt. Nachfolgend wird sowohl die Surfactant-modifizierte
Epitaxie mit Antimon (Sb) als auch die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie
erklärt. Abschließend wird auf das Wachstum von GaAs auf (virtuellen) Ge-
Substraten eingegangen und dabei die Bedeutung von vizinalen Oberflächen
bei der Epitaxie von Ge auf GaAs erklärt.

3.1 Epitaxie von relaxierten Ge-Schichten auf Silizium

Die Epitaxie von Ge auf Si ist bestimmt durch den Stranski-Krastanov-
Wachstumsmodus [68, 69, 70]. Die auftretende Inselbildung, sobald die kriti-
sche Schichtdicke dc einiger Monolagen (ML) überschritten ist, verhindert,
dass dünne Ge-Schichten auf Si aufgewachsen werden können, die glatt sind
(siehe Kapitel 2.1.1).
Mit zunehmender Schichtdicke steigt die Verspannungsenergie, bis diese ab
der kritischen Schichtdicke so groß ist, dass der Relaxationsprozess einsetzt.
Während elastische Relaxation durch Inselbildung voranschreitet, entsteht
plastische Relaxation durch die Einführung von Versetzungen. Diese Ver-
setzungen werden als Misfit-Versetzungen (MD, engl. misfit dislocations)
bezeichnet und gleiten durch die Schicht an die Oberfläche. Dabei bildet sich
ein Versetzungsnetzwerk aus, das parallel zur Ge/Si-Grenzfläche liegt und aus
kurzen Misfit-Versetzungselementen besteht. Die Misfit-Versetzungselemente
besitzen Versetzungsarme, die mit der Oberfläche verbunden sind und somit
die Ge-Schicht durchstoßen. Diese werden als Durchstoßversetzungen (TD,
engl. threading dislocations) bezeichnet. Um glatte Ge-Schichten beliebiger
Schichtdicke auf Si herstellen zu können, muss also die Inselbildung von Ge
während des Wachstums auf Si verhindert [71] und die Entstehung von Ver-
setzungen kontrolliert werden. Denn diese Versetzungen beeinträchtigen die
Funktionalität einer solchen Schicht, beispielsweise sind diese TD Rekombina-
tionszentren für Ladungsträger und verringern die Ladungsträgerlebensdauern
in Solarzellen [25].
Vorbereitend auf die Fragestellungen der vorliegenden Dissertation ist der
Relaxationsprozess von Ge auf Si während der Startphase untersucht worden.
Dazu ist das Ge-Wachstum auf Si(111) durch RHEED (siehe Kapitel 4.1)
untersucht worden [72]. Die erzielten Ergebnisse werden mit Untersuchungen
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Abb. 3.1: In situ Analyse des Relaxationsprozesses durch RHEED-
Untersuchungen von Ge auf Si(111) [72]. (a) RHEED-Aufnahme
unter <110>-Azimut und eingezeichnetes Linienprofil. (b) Extra-
hiertes Linienprofil und Annäherung der Messdaten. (c) Verlauf des
relativen Abstands zwischen den Intensitätsschwerpunkten als Maß
für die Entwicklung der in-plane Gitterkonstanten a‖ aufgetragen
über der Ge-Bedeckung ΛGe.

vergleichbarer Fragestellungen bei höheren Wachstumstemperaturen vergli-
chen [73, 74, 75]. Im Folgenden wird der Relaxationsprozess basierend auf
den Ergebnissen von Grimm [72] qualitativ vorgestellt. Das Wachstum ist
auf Si(111)-orientierten Substraten durchgeführt worden, da die (111)-Ebene
gleichzeitig Gleitebene für Versetzungen ist [76]. Außerdem kann der Einfluss
der Oberflächenrekonstruktion auf den Relaxationsprozess auf der umfassend
untersuchten Si(111)-7x7-Rekonstruktion [77, 78, 79] charakterisiert werden.
Durch Betrachtung des spekularen Reflexes und einer Intensitätsanalyse
[73, 80] bei RHEED-Untersuchungen ist der Stranski-Krastanov-Wachstums-
modus untersucht worden. Zusätzlich kann RHEED dazu benutzt werden, eine
in situ Analyse des Relaxationsprozesses vorzunehmen [74, 81, 82, 83], indem
die in-plane Gitterkonstante a‖ während des Wachstums aufgezeichnet wird.
Das zur Analyse des Wachstums durchgeführte Vorgehen ist exemplarisch
in Abbildung 3.1 gezeigt. Zunächst ist aus einer RHEED-Aufnahme (unter
<110>-Azimut) während des Wachstums die Intensität in Abhängigkeit der
Position kx durch einen Linienscan extrahiert worden (Abbildung 3.1 (a)).
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3 Grundlagen: Stand der Technik

Anschließend ist das Intensitätsprofil entsprechend angenähert worden, um
die Intensitätsschwerpunkte und den Abstand zwischen diesen zu bestim-
men (Abbildung 3.1 (b)). Der Verlauf des relativen Abstands zwischen den
Intensitätsschwerpunkten ist ein Maß für die Entwicklung der in-plane Gitter-
konstante a‖. In Abbildung 3.1 (c) wird der Verlauf des relativen Abstands
zwischen den Intensitätsschwerpunkten über der Ge-Bedeckung ΛGe aufge-
tragen gezeigt. Dabei ist die gemessene in-plane Gitterkonstante aSi,‖ der
Si(111)-7x7-rekonstruierten Oberfläche als Referenzwert definiert worden.
Während der Ausbildung der Benetzungsschicht wird die gemessene in-plane
Gitterkonstante a‖ kleiner als der vor dem Wachstum gesetzte Referenz-
wert. Als Referenzwert für aSi,‖ ist der Abstand der Intensitätsschwerpunkte
einer 7x7-rekonstruierten Si(111)-Oberfläche genommen worden. Dass der
gemessene Wert für a‖ sogar kleiner als der Referenzwert ist, kann durch
die Umwandlung der Oberflächenrekonstruktion erklärt werden, denn ad-
sorbierte Ge-Atome führen zunächst zu einer Si(111)-1x1-rekonstruierten
Oberfläche [84]. Bei der Umwandlung einer 7x7-rekonstruierten Oberfläche
in eine 1x1-rekonstruierte Oberfläche wird eine Verspannungsenergie von
ε = 1, 6 J

m2 frei, sodass eine 7x7-rekonstruierte Oberfläche zugverspannt ist
[85]. Mit zunehmender Benetzungsschichtdicke bildet sich dann eine Ge(111)-
5x5-rekonstruierte Oberfläche bei ΛGe = 2.2ML aus [86, 87]. Die Inselbildung
setzt bei d ≈ 3ML ein.
Es könnte angenommen werden, dass der Relaxationsprozess erst ab der
kritischen Schichtdicke dc durch Inselbildung beginnt. Daher würde, bis dc
erreicht ist, Ge verspannt auf Si aufwachsen, sodass die gemessene in-plane
Gitterkonstante der von Si (aSi,‖) entspräche. Entgegen dieser Annahme
startet der Relaxationsprozess jedoch bereits, bevor die kritische Schicht-
dicke dc erreicht ist. Die vorliegenden RHEED-Untersuchungen [72] zeigen,
dass der Relaxationsprozess bereits während des Wachstums der dritten
Monolage einsetzt, noch bevor es zur Inselbildung bei d ≈ 3ML kommt. Der
Relaxationsprozess endet bei einer Bedeckung ΛGe ≈ 5ML. Bei Ende des
Relaxationsprozesses ist die gemessene in-plane Gitterkonstante ≈ 4% größer
als die der unverspannten 1x1-rekonstruierten Oberfläche (siehe Minimum in
Abbildung 3.1 (c). Durch die RHEED-Untersuchungen konnte gezeigt werden,
dass die Oberflächenrekonstruktion einen Einfluss auf den Relaxationsprozess
bei dem Wachstum von Ge auf Si(111) hat.
Die Startphase des Wachstums von Ge auf Si(001)-2x1-rekonstruierten Ober-
flächen zeigt ebenfalls, dass der Relaxationsprozess bereits vor der Inselbil-
dung beginnt [75]. Jedoch ist die 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfläche nicht
zugverspannt, sodass die gemessene in-plane Gitterkonstante a‖ nicht kleiner
als die zu Beginn des Wachstums wird [75].
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3.1.1 Surfactant-modifizierte Epitaxie

Im Folgenden wird erklärt, wie die Inselbildung durch die Surfactant-modifi-
zierte Epitaxie (SME, engl. surfactant modified epitaxy) unterdrückt werden
kann. Bei der SME wird während des Wachstums durch eine weitere Spezies,
den Surfactant, die Inselbildung verhindert. Der Surfactant (engl. surface
active agent) beeinflusst die Wachstumskinetik und verhindert dadurch die
Inselbildung [88]. In der vorliegenden Dissertation wird Sb als Surfactant
eingesetzt [89], um glatte Ge-Schichten mit mehreren 100 nm Schichtdicke
herzustellen. Dabei liegt folgender Mechanismus zugrunde: Sb, das bereits vor
dem eigentlichen Wachstum des Ge auf der Si-Oberfläche adsorbiert (≈ 1ML),
bedeckt die Si-Oberfläche komplett. Ankommende Ge-Atome adsorbieren
und tauschen mit den Sb-Atomen den Platz, dieser Prozess wiederholt sich
mit den weiterhin ankommenden Ge-Atomen. Das Sb “schwimmt” also immer
auf der Oberfläche und verringert effektiv die Diffusionsgeschwindigkeit der
ankommenden Ge-Atome, wodurch die Inselbildung unterdrückt wird [71, 90].
Das Wachstum von Ge-Schichten auf Si mit Sb als Surfactant ist detailliert
von Wietler [91] zusammengefasst und untersucht worden. Es kann in vier
Phasen unterteilt werden [91]:
Während der ersten drei bis vier ML (d ≤ 4ML) tritt pseudomorphes Wachs-
tum auf (Phase I), das, sobald die Schicht dicker wird, in ein Aufrauen der
Oberfläche umschlägt (Phase II). Dieses Aufrauen bedeutet, dass zunächst
durch elastische Relaxation die Gitterfehlpassung (siehe Gleichung 2.2) aus-
geglichen wird. Dabei hat die Wachstumstemperatur einen Einfluss auf die
Oberflächenmorphologie. Bei niedrigen Temperaturen (T = 420 ◦C) ist die
Aufrauung ungeordnet, während mit zunehmender Temperatur (T ≤ 700 °C)
eine Facettierung der Oberfläche eintritt [92]. Versetzungen entstehen erst
als Teil des plastischen Relaxationsprozesses, der ab einer Schichtdicke von
d > 18ML (Phase III) einsetzt. Allerdings ist das Einsetzen der plastischen
Relaxation wiederum abhängig von der Wachstumstemperatur und der Wachs-
tumsrate [93]. Das Einsetzen der plastischen Relaxation beginnt bei höheren
Wachstumstemperaturen früher, sodass das Erreichen der vollständigen Rela-
xation (Phase IV) ebenfalls stark temperaturabhängig ist.
Zunächst ist angenommen worden, dass mit SME nur auf Si(111)-Substraten
defektarme Ge-Schichten hergestellt werden können und selbiges für Si(001)-
Substrate unwahrscheinlich ist [93]. Annahme dafür war der zugrunde liegende
Mechanismus der Versetzungsbildung, der wie folgt beschrieben werden kann
[94]. Bei Si(111)-Substraten können Versetzungen in der Grenzfläche gleiten5

und ein regelmäßiges Netzwerk ausbilden, ohne dass dabei eine große Anzahl
5{111}-Ebenen sind Haupt-Gleitebenen im Materialsystem Si/Ge.
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3 Grundlagen: Stand der Technik

an Durchstoßversetzungen auftritt. Gründe für diesen Mechanismus im Sys-
tem Ge/Si(111) sind die höhere Stufenbildungsenergie verglichen mit {001}-
Ebenen [95] und die Möglichkeit für Versetzungen, in der Grenzflächenebene
zu gleiten ({111}-Ebene). Bei Si(001)-Substraten ist die Oberfläche nun eben
nicht diese bevorzugte Gleitebene, jedoch konnte von Wietler [89] gezeigt
werden, dass in einem definierten Parameterraum Ge-Schichten auf Si(001)-
Substraten relaxiert unter Ausbildung eines in der Grenzfläche liegenden
Versetzungsnetzwerks hergestellt werden können. Dieses Versetzungsnetzwerk
ist periodisch (quadratisch) und besteht aus vollständigen Stufenversetzungen.
Ein derartiges Versetzungsnetzwerk trägt zu 100% zur Relaxation bei, da der
Burgersvektor6 der Versetzung in der Grenzfläche liegt [96].
Diese Schichten können hergestellt werden, indem bei Temperaturen um T =
670 ◦C eine Mikro-Rauigkeit entsteht, die von der Sb-Bedeckung abhängig
ist. Durch die vergleichsweise hohe Temperatur entsteht eine hohe Dichte an
Nukleationszentren für Versetzungen (Gräben auf der Ge-Oberfläche), sodass
innerhalb weniger Monolagen die Spannung infolge der Gitterfehlpassung
abgebaut werden kann und sich ein Lage-für-Lage-Wachstum einstellt.[91]
Ein maßgebliches Problem für die Nutzung von Ge-Schichten, die mit der SME
hergestellt werden, ist die Hintergrunddotierung durch den Surfactant. Da
der beschriebene Platzwechselmechanismus von Ge mit Sb auf der Oberfläche
nicht perfekt funktioniert, wird ein gewisser Anteil an Sb in die Ge-Schicht
eingebaut und führt zu einer Hintergrunddotierung. Bei Wachstumstempera-
turen um T ≈ 500 °C entsteht so eine n-Dotierung von cSb = 1019 cm−3, die
einer Verwendung als Bauelement oder Solarzelle im Weg steht. Bei Erhöhung
der Wachstumstemperatur auf 550 °C ≤ T ≤ 650 °C nimmt die Segregation
von Sb so stark zu, dass die Hintergrunddotierung bis auf cSb = 5 · 1016 cm−3

reduziert werden kann [97]. Dieses ist ebenfalls für die SME auf Si(001)-
Substraten von Wietler gezeigt worden, sodass eine vergleichsweise niedrige
Hintergrunddotierung (cSb ≤ 4 · 1016 cm−3) erreicht werden kann [89].

3.1.2 Parameterraum für die Herstellung virtueller Ge-Substrate
mit SME

Für die Herstellung virtueller Ge-Substrate durch die SME gibt es mehrere
Anforderungen, sollen diese für Tandemsolarzellen eingesetzt werden. Einer-
seits soll eine möglichst dünne Ge-Schicht (d ≈ 50nm) gewachsen werden,

6Der Vektor, der nötig ist, um den Umlauf im ungestörten Kristall zu schließen, wird als
Burgersvektor~b definiert. Der Burgersvektor~b erlaubt Rückschlüsse auf den vorliegenden
Versetzungstyp und kann durch einen Burgersumlauf ermittelt werden. Dazu wird in
dem gestörten Kristallgitter ein Umlauf um die Versetzung gebildet und anschließend
dasselbe in einem ungestörten Kristall durchgeführt. [46]
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damit diese in einer späteren Solarzelle als Tunnelübergang verwendet werden
kann [8]. Als Tunnelübergang zwischen einer Si-Solarzelle und einer III-V-
Solarzelle (beispielsweise GaAs) darf die Ge-Schichtdicke nicht zu groß sein,
ansonsten wird der Wirkungsgrad der unteren Si-Solarzelle eingeschränkt.
Bereits eine Ge-Schicht mit d = 150nm würde so viel Licht absorbieren,
dass der generierte Strom einer GaAs/Ge/Si -Tandemsolarzelle um 26,3%7

reduziert wird [37]. Andererseits muss die Ge-Schicht vollständig relaxiert
sein, um möglichst wenig Gitterfehlpassung zu GaAs für ein defektfreies
Wachstum zu gewährleisten.

Also ist eine möglichst dünne und vollständig relaxierte Ge-Schicht, die eine
geringe Defektdichte nd aufweist, das Ziel. Jedoch sind Schichtdicke und De-
fektdichte gegenläufig, da sich mit zunehmender Schichtdicke Versetzungen
auslöschen können [98]. Die Forderung nach möglichst dünnen Schichten ist
also widersprüchlich zur Anforderung nach möglichst defektarmen Schichten.
Insbesondere Durchstoßversetzungen müssen betrachtet werden, da diese
sich aus der Ge-Schicht in die GaAs-Schicht fortsetzen können. Um Ver-
luste infolge nichtstrahlender Rekombination im GaAs zu begrenzen, sind
Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 (in der GaAs-Schicht) nötig [25].
Derartig geringe Defektdichten sollten folglich auch das Ziel für die Ge-Schicht
sein, konnten bisher aber nicht mit SME-hergestellten Ge-Schichten erzielt
werden. Ein weiterer Aspekt ist die Verunreinigung durch Sb, welches sich
nach Abschluss des Wachstums an der Oberfläche befindet. So kann Sb zu
Verunreinigungen bzw. einer Legierung in einer GaAs-Schicht führen, weshalb
eine intrinsische Ge-Schicht auf der SME-Schicht benötigt wird, um mit einer
Sb-freien Ge-Oberfläche zu enden.

Folglich soll in der vorliegenden Dissertation der SME-Prozess zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate für die Epitaxie von GaAs optimiert werden. Dazu
werden zunächst Ge-Schichten mit SME hergestellt (Kapitel 5.2), die bei
600 °C ≤ T ≤ 670 °C unter ausreichend großem Sb-Fluss (RSb ≈ 2MLmin−1)
gewachsen werden. Nach dem Abschluss der SME wird verbliebenes Sb
desorbiert und intrinsisches Ge bei T ≈ 350 °C aufgewachsen. Zunächst
werden Ge-Schichten mit einer Gesamtdicke von d = 500nm hergestellt, bei
denen dSME = 300nm auf die durch SME hergestellte Schicht entfallen, um
zu gewährleisten, dass die Schicht vollständig relaxiert ist.

7Dabei wird ausschließlich die Auswirkung der Absorption in der Ge-Schicht auf den
Photostrom untersucht. Ausgehend von einer GaAs/Si-Tandemsolarzelle, in der die
Ge-Schicht als Tunnelübergang benutzt wird. [37]
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3.1.3 Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie

Eine Alternative zur SME ist die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie (CME,
engl. carbon-mediated epitaxy), die als Festphasenepitaxie durchgeführt wird.
Dabei wird zunächst Ge amorph oder teilkristallin abgeschieden. Anschließend
wird die Oberfläche mit Kohlenstoff beschichtet und die Ge-Schicht durch
einen Tempervorgang rekristallisiert. So besteht die Möglichkeit, durch CME
dünne Ge-Schichten (15-35 nm) auf Si(001) aufzuwachsen, die vollständig
relaxiert sind [82, 99]. Verglichen mit Ge-Schichten, die durch Surfactant-
modifizierte Epitaxie [100] (Kapitel 5.2) hergestellt werden, entsteht keine
Hintergrunddotierung mit Sb. Bisher ist nicht untersucht worden, ob sich
diese CME-hergestellten Ge-Schichten für die Epitaxie von III-V-Materialien
wie GaAs eignen. Außerdem ist gezeigt worden, dass bei mehrstufigen
CME-Prozessen Durchstoßversetzungen zum Teil an der Ge/Kohlenstoff-
Grenzfläche enden. Kann dieser Mechanismus gezielt eingesetzt werden,
können Durchstoßversetzungen reduziert und deutlich geringere Defektdich-
ten erreicht werden [99].
Folglich sollen in dieser Arbeit zunächst Ge-Schichten durch CME hergestellt
werden, die eine Schichtdicke von d ≤ 50nm aufweisen und hinsichtlich ihrer
Eignung als virtuelles Ge-Substrat für die Epitaxie von GaAs untersucht
werden.

3.2 Epitaxie von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten

Während die Gitterfehlpassung von Si zu GaAs f = 4, 1% beträgt (siehe Tabel-
le 3.1), ist die Gitterfehlpassung zwischen Ge und GaAs so gering (f < 0, 1%),
dass GaAs auf Ge gewachsen werden kann, ohne dass Versetzungen infolge
von Gitterfehlpassung entsehen. Durch die geringe Gitterfehlpassung kommt
es bei dem Schichtwachstum nicht zu plastischer Relaxation (Versetzungs-
bildung), die die Schichtqualität beeinflusst. Außerdem sind die thermische
Leitfähigkeit und der thermische Ausdehnungskoeffizient von Ge und GaAs
sehr ähnlich. Allerdings ist der Unterschied der thermischen Ausdehnungsko-
effizienten von Si und Ge/GaAs größer als 100%. Die thermische Fehlpassung
führt bei Abkühlprozessen (nach dem Schichtwachstum), zu einer doppelt
so starken Kontraktion des Ge/GaAs gegenüber dem Si. Die daraus resultie-
rende tensile Spannung kann zu einem Aufreißen der Schicht führen und als
Nukleationszentrum für elektrisch aktive Defekte dienen [101].
Um die Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 2.2.2) zu verhindern,
können Substrate mit einem Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene)
verwendet werden, die bei ausreichender Temperatur zur Ausbildung einer
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Materialparameter Si Ge GaAs

Dichte ρ ( g
cm3 ) 2,33 5,32 5,32

therm. Leitfähigkeit σ ( W
cm·K ) 1,3 0,58 0,55

Gitterkonstante a (Å) 5,431 5,658 5,653
Gitterfehlpassung f zu Si - 4,18% 4,09%

therm. Ausdehnungskoeffiz. α ( 1
°C ) 2, 6 · 106 5, 9 · 106 5, 7 · 106

Tab. 3.1: Materialparameter von Si, Ge und GaAs bei T = 23◦ C. [23]

doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche führen [61]. Im Folgenden wird die
Notwendigkeit, fehlgeschnittene Substrate für das Wachstum von GaAs auf
Ge zu verwenden, erklärt.

3.2.1 Vizinale Oberflächen

Sobald ein Festkörper unter einem flachen Winkel (gemessen zu seinen kris-
tallographischen Achsen) geschnitten wird, entsteht eine neue Oberfläche
mit unregelmäßigen Stufen, die eine überwiegend mono-atomare Höhe ha-
ben. Eine derartige Oberfläche wird als vizinale Oberfläche bezeichnet. Soll
GaAs ohne Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 2.2.2) auf
Ge aufgewachsen werden, muss eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche
vorliegen [61], die in Abbildung 3.2 gezeigt ist. Für Si-Substrate ist zwar
gezeigt worden, dass eine doppel-atomar gestufte Oberfläche mit geringem
Fehlschnitt (δkipp < 0, 5°) erreicht werden kann. Dafür werden aber ausrei-
chend hohe Temperaturen (800 °C ≤ T ≤ 1100 °C) oder lange Wartezeiten
(10min ≤ t ≤ 30min) benötigt [44, 102, 103, 104]. Werden Substrate mit
einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene (äquivalent zu
6° Fehlschnitt zur nächsten [110]-Richtung) verwendet, so reicht für Ge-
Oberflächen eine abschließende Temperung bei T ≈ 640 °C für t = 5 min
[105, 106, 107] zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Oberfläche.
Die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfläche wird ausführlich
bei Chadi [108] für eine vizinale Si(001)-Oberfläche erklärt; an dieser Stelle
werden die Bezeichnungen von Chadi eingeführt (siehe Abbildung 3.3). Liegt
eine mono-atomar gestufte (mit der Stufenhöhe HES = a0

4 ) (001)-orientierte
Oberfläche vor, so gibt es zwei verschiedene Stufentypen, die aufgrund der
Anordnung der Dimerreihen auf den Terrassen unterschieden werden. Da die
Oberfläche (sowohl für Si(001) und Ge(001)) eine 2x1-Rekonstruktion (siehe
Oberflächenrekonstruktion in Kapitel 2.1.2) ausbildet, können diese Dimer-
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Abb. 3.2: Schematische Darstellung einer vizinalen Oberfläche mit doppel-
atomarer Stufung.

reihen entweder orthogonal zur Stufenkante (SB-Konfiguration) oder parallel
zu den Stufenkanten (SA-Konfiguration) verlaufen (siehe Abbildung 3.3 (a))
[108, 109]. Liegt eine Stufe mit einer doppel-atomaren Höhe (HDS = a0

2 ) vor,
wird diese als DB bezeichnet (siehe Abbildung 3.3 (b)). Die Stufen des Typs
DB dominieren, da die Orientierung der Dimerreihen orthogonal zur Stufen-
kante energetisch günstiger ist als die entsprechende parallele Ausrichtung
(DA). Liegt eine solche doppel-atomar gestufte Oberfläche mit ausschließlich
DB-Stufen vor, wird auch von einer eindomänigen Oberfläche gesprochen
[108].
Eine einfache Überlegung (nach Kroemer [55]) zeigt, dass die Ausbildung
von Doppelstufen nicht nur über energetische Bevorzugung erklärt werden
kann. Denn eine mono-atomare Stufe würde sich (zur Ausbildung einer doppel-
atomaren Stufe) entweder mit einer Stufe links oder einer rechts paaren. Das
macht je 50% Wahrscheinlichkeit für die Ausbildung einer doppel-atomaren
Stufe durch Paarung mit einer Stufe links oder rechts. Allerdings ist aber
für eine Stufe rechts die Wahrscheinlichkeit zur Paarung mit einer Stufe
rechts von dieser ebenfalls 50%, sodass es eine 25%-Wahrscheinlichkeit gibt,
dass die Stufe sich weder mit einer Stufe links noch einer rechts paaren
kann. In diesem Fall würde sich an jeder vierten Stufe eine Antiphasengrenze
bilden, weil dort keine Doppelstufe ausgebildet werden kann. Da sich für
einen höheren Fehlschnitt ebenfalls die Anzahl der Stufen erhöht, müsste
sich auch die Anzahl der Antiphasengrenzen in diesem Modell erhöhen. Wie
kann es also sein, dass mit zunehmendem Fehlschnitt die Ausbildung von
Doppelstufen begünstigt wird?
Da das Si-Gitter (genauso wie das Ge-Gitter) aus zwei kubisch flächenzen-
trierten Subgittern, die um ein Viertel der Raumdiagonale verschoben sind
(siehe Kapitel 2.2.2), besteht, ist es entscheidend, zu welchem Subgitter die
Oberflächenatome (auf den Stufen) gehören. Es gibt zwei verschiedene Konfi-
gurationen, die durch die oben beschriebene Ausrichtung der Dimerreihen zur
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3.2 Epitaxie von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten

Stufenkante veranschaulicht werden: SA-Konfiguration mit Dimerreihen par-
allel zu den Stufenkanten und SB-Konfiguration mit Dimerreihen orthogonal
zu den Stufenkanten. [102, 55]
Wenn nun zusätzlich eine energetische Bevorzugung eines Stufentyps vor-
liegt [44], führt diese dazu, dass Atome auf Terrassen des TypA (analog zu
SA-Stufenkanten) zu TypB-Stufenkanten (SB) diffundieren, bis die TypA-
Stufen verschwunden sind. Dieses geschieht so lange, bis ausschließlich doppel-
atomare Stufen (DB) auf der Oberfläche existieren [108]. Dabei gilt, je größer
der Fehlschnitt ist, desto kürzer wird die Terrassenlänge wodurch sich die
Diffusionszeit bis zur nächsten Stufenkante verringert.
Die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfläche für (001)-orientier-
te Ge-Oberflächen hängt von dem Fehlschnitt des verwendeten Substrats
ab. Der Fehlschnitt kann durch Messung von Rockingkurven mit einem
Röntgendiffraktometer (siehe Kapitel 4.2.2) bestimmt werden [110]. Für Ge-
Schichten auf Si(001)-Substraten mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur
nächsten (111)-Ebene ist gezeigt worden, dass der azimutale Fehlschnitt φmis
(siehe Abbildung 4.6) nicht mehr als 26° von der [110]-Richtung abweichen
darf. Ansonsten kommt es nicht zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Oberfläche, sondern zu einer unregelmäßig angeordneten, mono-atomar gestuf-
ten Oberfläche [111, 112, 113, 114]. In situ kann die Anordnung der Oberfläche
durch Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion (RHEED, engl.
reflection high energy electron diffraction) (siehe Abbildung 4.3 in Kapitel 4.1)
sichtbar gemacht werden und als Kontrolle der Oberflächenpräparation vor
und nach dem jeweiligen Wachstum verwendet werden [115].

3.2.2 Epitaxie von GaAs auf Ge

Die Epitaxie von GaAs auf Ge soll aus Sicht einer möglichst defektfreien GaAs-
Schicht geführt werden. Wie bereits in Kapitel 2.2.2 gezeigt, handelt es sich
um das Wachstum eines polaren (GaAs) auf einem unpolarem (Ge) Material.
Dadurch können Antiphasengrenzen entstehen, die durch geeignete Sub-
stratwahl (mit 6° Fehlschnitt zur nächsten (111)-Ebene, siehe Kapitel 3.2.1,
verhindert werden können. Dafür muss allerdings gewährleistet sein, dass
vor dem Wachstum die Substrate mit einer ausreichend hohen Temperatur
getempert werden, sodass sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche
ausbilden kann (T ≈ 640 °C) [105, 116, 117]. Über diese Vorraussetzungen
gibt es in der Literatur eine einheitliche Meinung, sobald allerdings die Wachs-
tumsbedingungen von GaAs selber betrachtet werden, gibt es verschiedene
Ansätze, eine antiphasengrenzenfreie GaAs-Schicht zu wachsen. Die Diskus-
sion in der Literatur wird an dieser Stelle nur für Schichten, die mit dem
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Abb. 3.3: Vizinale 2x1-rekonstruierte Oberfläche (gültig für Si(001) und
Ge(001)). (a) Mono-atomar gestufte Oberfläche, Stufentyp ausge-
hend von der Orientierung der Dimerreihen. In SB-Konfiguration,
verlaufen die Dimerreihen orthogonal zu den Stufenkanten. In
SA-Konfiguration verlaufen die Dimerreihen parallel zu den Stu-
fenkanten. (b) Stufen mit einer doppel-atomaren Höhe werden als
DB bezeichnet. Die Orientierung der Dimerreihen ist orthogonal
zur Stufenkante. Eigene Darstellung nach Chadi [108].

Verfahren der Molekularstrahlepitaxie hergestellt worden sind, vorgestellt.
Für eine Betrachtung der GaAs-Schichten, die durch (metall-organische)
Gasphasenabscheidung ((MO)CVD engl. (metal organic) chemical vapour
deposition) ([107, 118, 119, 120]) hergestellt worden sind, wird auf die Lite-
ratur verwiesen. In (MO)CVD-Prozessen werden Trägergase verwendet, die
einen zusätzlichen Einfluss auf die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Ge-Oberfläche haben können.
Einerseits besteht die Möglichkeit, in einer As-gesättigten Umgebung mit
dem Wachstum zu starten, wobei zwischen As2− und As4−Partialdruck
[61, 115, 121, 122] unterschieden werden muss. Während andererseits ge-
nauso für den Beginn des Wachstums mit Ga [117] gezeigt worden ist, dass
defektfreie GaAs-Schichten auf Ge-Substraten möglich sind, gibt es Nachweise,
dass Ga die doppel-atomare Stufung einer Ge(001)-Oberfläche aufhebt [123].
Typischerweise wird GaAs bei Temperaturen um T ≈ 600 °C und einer Wachs-
tumsrate um R ≈ 1 µm

h auf Ge- oder Si-Substraten (Ge/Si1−xGex/Si, mit
einem gradierten Puffer) gewachsen. Außerdem sind in jüngerer Vergangenheit
GaAs-Schichten mit Migrations-unterstützter Epitaxie (MEE, engl. migration
enhanced epitaxy [25]) hergestellt worden [105, 106, 116, 124, 125, 126]. Dieser
Ansatz basiert auf einem MBE-Verfahren, bei dem zunächst Monolage für
Monolage alternierend As und Ga gewachsen werden (T ≈ 300 °C für bis
zu 20 ML). Anschließend wird die Wachstumstemperatur auf T ≈ 600 °C
erhöht und beide Materialien gleichzeitig gewachsen. Allerdings kommt es bei
diesem Ansatz zu einem weiteren Typ an Defekten in den GaAs-Schichten,
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3.2 Epitaxie von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten

den pyramidenförmigen Stapelfehlern [126]. Obwohl diese keine Ga-Ga- oder
As-As-Bindungen aufweisen, sind sie dennoch nichtstrahlende Rekombinati-
onszentren für Ladungsträger [24]. Typischerweise werden GaAs-Schichten
mit mehreren µm Dicke gewachsen, da es mit zunehmender Schichtdicke zu
einer Auslöschung von Antiphasengrenzen kommt [57, 58, 59, 122].
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4 Charakterisierungsmethoden

Die hergestellten heteroepitaktischen GaAs- und Ge-Schichten erfordern
genauso wie die Si-Substrate eine umfassende Charakterisierung. Mit den
vorgestellten Charakterisierungsmethoden kann die Herstellung virtueller
Ge-Substrate und das nachfolgende heteroepitaktische Wachstum von GaAs
untersucht, verstanden und optimiert werden. Dazu werden die verwendeten
Charakterisierungsmethoden grundlegend erklärt und auf die Anwendung
an Halbleitermaterialien (Si/Ge/GaAs) sowie deren Oberflächen bezogen.
Darüber hinaus werden die verwendeten Geräte am Institut für Materialien
und Bauelemente der Elektronik sowie des Laboratoriums für Nano- und
Quantenengineering der Leibniz Universität Hannover genannt.

4.1 Elektronenbeugung (RHEED)

Die Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion (RHEED, engl. re-
flection high energy electron diffraction) ist eine in situ Analysemethode
zur Charakterisierung dünner Schichten, insbesondere zur zerstörungsfreien
Beobachtung von Wachstumsprozessen, während der Molekularstrahlepita-
xie eingesetzt wird. Braun [127] und Ino [128] stellen die theoretischen
Grundlagen für diesen Abschnitt dar. Hochenergetische Elektronen (Beschleu-
nigungsspannung 10 keV < U < 50 keV) werden unter einem flachen Winkel
β (typischerweise 0° < β < 4°) auf die zu untersuchende Probe eingestrahlt
und aufgrund ihrer Welleneigenschaften an der Oberfläche gestreut [127].
Der reflektierte und gebeugte Elektronenstrahl wird auf einem Fluoreszenz-
schirm sichtbar gemacht und erzeugt ein charakteristisches Beugungsmuster
der zu untersuchenden Probe. Dieses wird von einer CCD-Kamera erfasst
und auf einen Computer übertragen. Anhand dessen können Rückschlüsse
über Prozesse auf der Oberfläche während des Wachstums gewonnen wer-
den. In Abbildung 4.1 kann der schematische Grundaufbau für die Beugung
hochenergetischer Elektronen bei Reflexion nachvollzogen werden.
Aufgrund des flachen Einstrahlwinkels und der verwendeten Beschleunigungs-
spannung dringen die Elektronen nur in die obersten Atomlagen der Ober-
fläche ein [129]. Diese Oberflächensensitivität von RHEED erlaubt eine genaue
Charakterisierung der ersten Netzebenen des Kristallgitters. So können neben
der charakteristischen Oberflächenrekonstruktion (siehe Kapitel 2.1.2) bei-
spielsweise Relaxationsprozesse während epitaktischen Wachstums [72, 130]
sichtbar gemacht werden oder die Wachstumsrate durch die Beobachtung
periodischer RHEED-Oszillationen, aufgrund von Intensitätsänderungen des
spekularen Reflexes, bestimmt werden [131, 132]. Als spekularer Reflex wird
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Abb. 4.1: Oberflächenstrukturen und entsprechende RHEED-Beugungsbilder.
Das Substrat ist in Hellgrau, der aufwachsende Film in Dunkelgrau
nach Henzler und Göpel [129] dargestellt.

das Abbild des auf der untersuchten Oberfläche reflektierten Strahls auf dem
Fluoreszenzschirm bezeichnet.

Streutheorie an Oberflächen für RHEED-Analysen

Die Streutheorie an Oberflächen ist ein Spezialfall der allgemeinen Streutheo-
rie für Festkörpermaterialien, die auf das oberflächensensitive Analyseverfah-
ren RHEED zutrifft. Aus Sicht einer Anwendung von RHEED wird eine kurze
Zusammenfassung der relevanten Inhalte, die sich an Demtröder [133]
und Hunklinger [134] orientieren, gegeben. Die allgemeine Streutheorie
für Festkörper wird beispielsweise bei Kittel [135] oder Ashcroft und
Mermin [136] beschrieben.
Auf die Probe einfallende Elektronen können aufgrund des Welle-Teilchen-
Dualismus als Wellen mit dem Wellenvektor −→k0 beschrieben werden. Der
Wellencharakter von Teilchen ist erstmals von de Broglie im Jahr 1924
[137] postuliert worden, mit dessen Hilfe die Streuung von Elektronen an
einem Kristallgitter beschrieben werden kann. Die Elektronenbeugung ist
ein Spezialfall der Streuung, bei dem Materiewellen (Elektronen) an Materie
(Gitteratome) gebeugt werden. Zur Beschreibung der Beugung an einem
Kristall wird der reziproke Raum [138], der von reziproken Gittervektoren
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Abb. 4.2: Schematische Konstruktion der Ewaldkugel [139] in einem rezipro-
ken kubischen Gitter, Draufsicht (a) und Seitenansicht (b) nach
Braun [127].

aufgespannt wird, verwendet. Reziproke Gittervektoren haben die Dimension
einer inversen Länge. Ferner wird angenommen, dass die einfallenden Elek-
tronen elastisch an den Gitteratomen gestreut werden, sodass gilt: |−→k0| = |

−→
k |.

Einfallende Elektronen mit dem Wellenvektor −→k0 werden an der Probeno-
berfläche gebeugt und unter Erfüllung der Streubedingung −→K = −→G treten
Beugungsreflexe auf. Dabei ist −→K = −→k − −→k0 der Streuvektor und −→G der
reziproke Gittervektor. Zusätzlich ist die Reflexion der einfallenden Elek-
tronen auf dem Fluoreszenzschirm zu sehen und wird als spekularer Reflex
bezeichnet. Die Orientierungen der Probe zum einfallenden Elektronenstrahl,
bei der die Streubedingung erfüllt ist, lässt sich mithilfe der Ewaldkugel
[139] geometrisch finden und wird in Abbildung 4.2 (a) gezeigt. Der Wel-
lenvektor −→k0 wird in der Mitte des reziproken Gitters eingezeichnet und ein
Kreisbogen bzw. eine Kugel im dreidimensionalen Fall mit dem Radius −→k0
um den Anfangspunkt geschlagen. In den Punkten, in denen die Ewaldkugel
das reziproke Gitter berührt bzw. schneidet, ist die Streubedingung erfüllt
und ein gebeugter Strahl in die jeweilige Richtung −→kij tritt auf. Da bei der
Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion unter einem flachen
Winkel β eingestrahlt wird, findet die Streuung der einfallenden Elektronen
ausschließlich an der Oberfläche der Probe statt. Die reziproken Gitterpunkte
eines zweidimensionalen Netzes lassen sich im dreidimensionalen als unend-
lich lange Stäbe (reziproke Stäbe), die senkrecht auf der Oberfläche stehen,
darstellen. Abbildung 4.2 (b) zeigt die schematische Konstruktion der Ewald-
kugel in Seitenansicht. Bei jedem Schnittpunkt der Ewaldkugel mit einem
Stab des reziproken Netzes tritt ein Beugungsreflex auf, der, sofern es sich um
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(a) (b)

Abb. 4.3: Schematisches RHEED-Beugungsbild einer vizinalen Ge oder Si
(001)-orientierten Oberfläche. (a) 2x1- bzw. 1x2-rekonstruierte
Oberfläche. (b) In [-110]- bzw. [1-10]-Richtung (der einfallende
Elektronenstrahl ist parallel zu den Stufenkanten) tritt eine Auf-
spaltung der Hauptreflexe auf. Zwischen den Hauptreflexen der
2x1-Rekonstruktion sind 6 (meistens schwach [129]) erkennbare
Nebenreflexe zu erkennen. Diese entstehen bei einer doppel-atomar
gestuften Oberfläche (DB).

eine ideale Oberfläche handelt, als Beugungsbild ein Muster aus auf einem
Kreisbogen angeordneten Punkten hat. In der Praxis werden häufig jedoch
statt punktförmiger Reflexe senkrechte Striche beobachtet, die auf nicht
ideale Oberflächen zurückzuführen sind. In der Streutheorie von Oberflächen
bedeutet das, dass endlich dicke reziproke Stäbe die Ewaldkugel schneiden.
Nicht ideale Oberflächen werden beispielsweise durch eine Verkippung der
Probe (engl. Miscut), durch Unebenheiten auf der Oberfläche wie atomare
Stufen oder durch Kristallfehler verursacht. Abbildung 4.1 zeigt schematisch,
wie die Oberflächenstruktur das RHEED-Beugungsbild beeinflusst. [129]
Eine raue Oberfläche führt beispielsweise zu abnehmendem Kontrast, eine
facettierte Oberfläche zu einer Aufspaltung der Beugungsreflexe. Deswegen
kann die Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion eingesetzt
werden, um die Präparation der Oberfläche vor und das Ergebnis nach einem
Wachstumsprozess zu überprüfen.
Die im Rahmen dieser Dissertation verwendeten fehlgeschnittenen Substrate
(δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene) sollen bei entsprechender Präparation
eine doppel-atomar gestufte Oberfläche aufweisen (siehe Kapitel 5.1.3), die
zu einer Aufspaltung der einzelnen Hauptreflexe führt [115]. Liegt also ei-
ne doppel-atomar gestufte Oberfläche (DB) vor, ist in [110]- bzw. [-1-10]-
Richtung (der einfallende Elektronenstrahl ist orthogonal zu den Stufenkan-
ten) eine 2x1-rekonstruierte Oberfläche zu erkennen (siehe Abbildung 4.3(a)),
während in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auftritt, dargestellt in Abbildung 4.3 (b). Das bedeutet, dass die Hauptreflexe
der 2x1-Rekonstruktion zu erkennen sind und zwischen diesen 6 (meistens
schwach [129]) erkennbare Nebenreflexe auftreten (siehe Kapitel 5.4 für Si(001)
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Abb. 4.4: Schematische Darstellung der Bragg-Bedingung.

und Kapitel 5.10 für Ge(001)). Dabei gilt, dass die Periodizität der Terras-
sen der 1

n -fache atomare Abstand der Terrassen ist. Bei 6 Nebenreflexen
bedeutet dies einen atomaren Abstand von 1

7 zwischen den Reflexen und
einer Terassenbreite von ≈ 7 Atomen [140]. Diese Terrassenbreite entspricht
genau der einer Ge(001)-Oberfläche mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6°.
In der Literatur ist dieses für Si und Ge vorwiegend mithilfe der Beugung
niederenergetischer Elektronen (LEED, engl. low energy electron diffracti-
on) untersucht [102, 103, 111, 141] worden, welches sich hauptsächlich in
der Geometrie zur Probenuntersuchung von RHEED unterscheidet. Für die
Untersuchungen der vorliegenden Dissertation stehen an den MBE-Anlagen
ausschließlich RHEED-Systeme8 zur Verfügung.

4.2 Röntgenbeugung (XRD)

Zur strukturellen Untersuchung kristalliner Materialien wird die Röntgenbeu-
gung (XRD, engl. X-ray diffraction) verwendet. Die Beugung von Photonen
an regelmäßigen Strukturen geht auf von Laue zurück, der im Jahr 1912
die Wechselwirkung von Photonen mit regelmäßiger Materie postulierte
[142, 143]. Dabei wechselwirken die Röntgenstrahlen mit Elektronen der
Gitteratome in einem kristallinen Material. Dieses Verfahren kann ange-
wendet werden, um ex situ durch charakteristische Beugungserscheinungen
Rückschlüsse auf strukturelle Eigenschaften heteroepitaktischer Schichten
zu ziehen. Die Grundlagen der Röntgenbeugung und weiterführende Einbli-
cke in die Untersuchung dünner heteroepitaktischer Schichten werden bei
Spiess [52] beschrieben. Die Bragg-Bedingung bildet die Grundlage für die

8Die verwendeten RHEED-Systeme sind Teil der Anlagenbeschreibung in Kapitel 5.1.1
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4.2 Röntgenbeugung (XRD)

Beschreibung der Röntgenbeugung [144]:

nλ = 2dhklsin(θ) , (nεN) (4.1)

und wird in Abbildung 4.4 schematisch dargestellt. Einfallende Röntgen-
strahlung (unter dem Winkel Θ) der Wellenlänge λ wird an unterschiedlichen
Netzebenen mit dem Abstand d gebeugt. Dabei kommt es zu konstrukti-
ver Interferenz der ausfallenden Strahlen, wenn der Gangunterschied δ ein
ganzzahliges Vielfaches (nεN) der Wellenlänge λ ist. Über die geometrische
Beziehung 2δ = 2dhklsin(Θ) kann folglich der Netzebenenabstand dhkl aus
einem Röntgendiffraktogram abgeleitet werden. Der Netzebenenabstand dhkl
lässt sich durch die Millerschen Indizes (hkl (h, k, lεN)) mit der Gitterkon-
stante a verknüpfen zu:

dhkl = a√
h2 + k2 + l2

, (h, k, lεN). (4.2)

Die in der vorliegenden Dissertationen gezeigten Röntgenmessungen sind mit
einem D8 Discover der Firma Bruker durchgeführt worden. Das verwen-
dete Diffraktometer ist mit einer Euler-Wiege ausgestattet, die gewährleistet,
dass sich während der Messung bei variierendem Winkel die Abstände von
Röntgenröhre und Detektor zur Probe nicht ändern. Durch eine kippbare
Röntgenröhre mit Kupferanode und Strichfokus sind auch Messungen unter
streifendem Einfall zur Bestimmung der in-plane Gitterkonstante möglich.
Durch einen Göbelspiegel werden die Röntgenstrahlung parallelisiert und die
Strahlungsanteile der Kβ-Linie entfernt. Die Reduzierung auf den Kα1-Anteil
erfolgt durch einen Monochromator (wahlweise symmetrisch oder asymme-
trisch). Details zu dem Monochromator sowie weiterführende Informationen
zum verwendeten Messaufbau können bei Tetzlaff [99] nachgelesen werden.
Für Reflektometriemessungen steht eine Schneidblende (engl. knife-edge) zur
Verfügung.
Nachfolgend werden die im Rahmen dieser Dissertation verwendeten Messty-
pen beschrieben, siehe Abbildung 4.5. Zur anschaulichen Darstellung wird
eine schematische Übersicht im reziproken Raum [138] benutzt, die erstmals
für die Beschreibung von Röntgenreflexen von Ewald [139] eingesetzt worden
und vergleichbar mit der Darstellung in Kapitel 4.1 ist.

4.2.1 Theta-2Theta-Messung

Um die kristalline Struktur der virtuellen Ge-Substrate zu untersuchen,
werden Θ − 2Θ-Messungen durchgeführt. Mithilfe dieser hochaufgelösten
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Abb. 4.5: Verwendete Messtypen zur Röntgenbeugung (XRD). Schematisch
dargestellt sind Θ−2Θ-, ω−2Θ−, ω−Messung sowie die Aufnahme
einer reziproken Gitterkarte anhand des reziproken Raums.

Messungen kann die out-of-plane Gitterkonstante a⊥ der Ge-Schichten sowie
der Relaxationsgrad (siehe Kapitel 2.2 bestimmt werden. Abbildung 4.5
zeigt die Θ− 2Θ-Messung im reziproken Raum schematisch, die entlang der
G⊥-Achse verläuft.
Typischerweise wird bei dem Materialsystem Si/Ge der symmetrische (004)-
Reflex untersucht. Abweichend davon kann es auch sinnvoll sein, den (002)-
Reflex zu untersuchen, wenn zusätzlich GaAs untersucht werden soll, da
für GaAs der (002)-Reflex im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten9 ist
[145] . Je nach zu untersuchendem Reflex werden die Proben automatisiert
kristallographisch so ausgerichtet, dass die Netzebenennormale die Beugungs-
bedingung des zu untersuchenden Reflexes erfüllt. Im Falle tetragonaler
Verzerrung kann beispielsweise für Ge-Schichten aus solchen Messungen mit
den von Brantley [146] bestimmten elastischen Konstanten für Ge die
in-plane Gitterkonstante a||bestimmt werden [52]:

∆a||
aSi,||

= 1
C11+2C12

C11
− 1

(
C11 + 2C12

C11
· f − ∆a⊥

aSi,⊥

)
(4.3)

wobei ∆a|| = aGe,|| − aSi,|| und ∆a⊥ = aGe,⊥ − aSi,⊥ mit den Werten
für die elastischen Konstanten C11 = 129, 2 · 109 Pa, C12 = 47, 9 · 109 Pa,
C44 = 67 · 109 Pa sind. Sofern das Substrat unverspannt bleibt, gilt, dass die
Si in-plane Gitterkonstante gleich dem Volumenwert der Si-Gitterkonstante

9Verbotene Reflexe sind abhängig von der Kristallstruktur des untersuchten Materi-
als, die entsprechenden Auslöschungsregeln können beispielsweise bei Williams [145]
nachgelesen werden.
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4.2 Röntgenbeugung (XRD)

ist (aSi,|| = aSi). Anschließend lässt sich der Relaxationsgrad (Kapitel 2.2)
für epitaktische Ge-Schichten auf Si durch folgende Formel berechnen:

R = 1
0, 0418 ·

∆a||
aSi,||

. (4.4)

4.2.2 Omega-Messung

Bei ω-Messungen (auch Rockingkurve genannt) wird die Probe zunächst wie
bei Θ−2Θ-Messungen automatisiert kristallographisch ausgerichtet. Anschlie-
ßend wird jedoch lediglich der ω-Winkel variiert, während der 2Θ-Winkel auf
dem Beugungswinkel der zu untersuchenden Netzebenenschar festgehalten
wird. In Abbildung 4.5 wird die ω-Messung im reziproken Raum schematisch
dargestellt. Anhand der resultierenden gaußförmigen Messkurve können Aus-
sagen zur kristallinen Perfektion der untersuchten Schicht getroffen werden.
Dazu wird die Halbwertsbreite ιmess (FWHM, engl. full width at half maxi-
mum) herangezogen. Allerdings müssen einige Annahmen bezüglich der zu
untersuchenden Probe und des Messaufbaus getroffen werden, sodass sich
die gemessene Halbwertsbreite wie folgt zusammensetzt [147]:

ι2mess = ι2intr + ι2mono + ι2kipp + ι2zerr + ι2dicke + ι2kr. (4.5)

Dabei sind ιintr der intrinsische Beitrag der Rockingkurve, ιmono der Beitrag
des verwendeten Monochromators, ιkipp der Beitrag durch Gitterverkippung,
ιzerr der Beitrag durch Gitterverzerrung, ιdicke der schichtdickenabhängige
Beitrag und ιkr der Beitrag durch Krümmung der Probe. Bei Tetzlaff
[99] können die zu treffenden Annahmen und Abschätzungen für den ver-
wendeten Messaufbau detailliert nachgelesen werden, die kurz im Anhang
auf Seite 128 aufgeführt sind. Aus diesen Vereinfachungen ergibt sich für die
Versetzungsdichte nd folgender Ausdruck [99]:

nd =
ι2mess − 17090

dSchicht

2, 2π · ln2 · b2 . (4.6)

Diese Formel ist gültig für die Charakterisierung von epitaktischen Ge-
Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte um den (004-Reflex). Hierbei ist b der
Betrag des Burgersvektor ~b10, der abhängig vom vorliegenden Versetzungstyp
ist. Sollen epitaktische GaAs-Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte cha-
rakterisiert werden, kann die hier vorgestellte Näherung ebenfalls verwendet
10siehe Fußnote 6 in Kapitel 3.1.1
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Abb. 4.6: Bestimmung der azimutalen Orientierung des Fehlschnitts φmis.

werden. Zum einen ist der kristallographische Aufbau der Diamantstruk-
tur und der Zinkblendestruktur identisch, beide bestehen aus zwei kubisch
flächenzentrierten Subgittern (fcc), die um ein Viertel der Raumdiagonale ver-
schoben sind. Zum anderen sind die untersuchten GaAs-Schichten alle dünner
als dGaAs < 1 µm, sodass die verwendete Näherung ([148], siehe Anhang
auf Seite 128) benutzt werden kann. Für die Bestimmung der Defektdichte
der GaAs-Schichten wird der GaAs(002)-Reflex verwendet, da für GaAs der
(002)-Reflex im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten11 ist [145].
Für das Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten werden wie in
Kapitel 3.2 beschrieben verkippte Substrate benötigt. Ausgangspunkt sind
also verkippte Si-Substrate (δkipp = 6° zur nächsten (111)-Ebene), auf denen
zunächst Ge aufgewachsen wird. Um die Substratverkippung δkipp zu be-
stimmen, können ω-Messungen benutzt werden. Doucette [110] beschreibt
das Vorgehen, das aus acht einzelnen ω-Messungen bei unterschiedlicher
azimutaler Ausrichtung φ des Substrats besteht. Durch Bestimmung der
Winkelpositionen ωi bei variierender azimutaler Ausrichtung (ω1, φ = 0°;
ω2, φ = 90°; ω3, φ = 180°; ω4, φ = 270°) kann die Orientierung der unter-

11siehe Fußnote 9
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suchten Netzebenenschar zur Substratoberfläche mit einer Genauigkeit von
± = 0, 01° bestimmt werden. Um einen Fehler durch die Probenauflage selbst
auszuschließen, werden die ω-Messungen nach azimutaler Drehung der Probe
um 180° wiederholt (ω1,t-ω4,t). Für die Verkippungskomponente δ1,2 , die die
Verkippung parallel zur Flat beschreibt, gilt:

δ1,2 = 1
4(ω1 − ω2 + ω2,t − ω1,t). (4.7)

Mit der Verkippung orthogonal zur Flat, die analog zu ermitteln ist, ergibt
sich die maximale Verkippung δkipp aus:

(tanδ)2 = (tanδ1,2)2 + (tanδ3,4)2. (4.8)

Die azimutale Orientierung des Fehlschnitts φmis ergibt sich aus:

φmis = arctan(cotδ1,2 + tanδ3,4) (4.9)

und wird zur [110]-Richtung angegeben.

Die in der vorliegenden Dissertation benutzten Si-Substrate sind hinsichtlich
ihres Fehlschnitts anhand des (004)-Reflexes charakterisiert worden.

4.2.3 Omega-2Theta-Messungen und reziproke Gitterkarten

Im Gegensatz zu Θ− 2Θ-Messungen entspricht bei ω − 2Θ-Messungen der
Detektorwinkel nicht dem doppelten Einfallswinkel, weil bei dieser Messung
asymmetrische Reflexe untersucht werden. Bei asymmetrischen Reflexen sind
die untersuchten Netzebenen nicht parallel zur Oberfläche, weshalb sich bei ei-
ner solchen Messung die out-of-plane Gitterkonstante a⊥ als auch die in-plane
Gitterkonstante a|| bestimmen lassen. Durch Kenntnis beider Gitterkonstan-
ten kann der Relaxationsgrad, ohne den Umweg über die Elastizitätstheorie
gehen zu müssen (Kapitel 4.2.1), bestimmt werden.

Durch die wiederholte Aufnahme von ω − 2Θ-Messungen können auch rezi-
proke Gitterkarten (RSM, engl. reciprocal space maps) erstellt werden. Es
handelt sich bei RSM um zweidimensionale Diffraktogramme, die durch
einzelne ω − 2Θ-Messungen erzeugt werden. Abbildung 4.5 zeigt schema-
tisch die Erstellung einer RSM im reziproken Raum. Allerdings sind RSM
zeitintensiver als einzelne Θ− 2Θ-Messungen.
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4.2.4 Röntgenreflektometrie (XRR)

Die Röntgenreflektometrie (XRR, engl. X-ray reflectivity) ist erstmals von
Parrat 1954 eingesetzt worden, um Mehrschichtsysteme zu charakterisie-
ren [149]. XRR erlaubt eine einfache Bestimmung von Dicken amorpher
und kristalliner Schichten. Dabei werden Röntgenstrahlen in einem flachen
Einfallswinkel Θ (für die vorliegende Dissertation gilt 0° ≤ Θ ≤ 2, 5°) auf
die Probe eingestrahlt und die Intensität des reflektierten Röntgenstrahls
als Funktion des Winkels 2Θ aufgetragen. Durch einen Unterschied im Bre-
chungsindex der Schichten [52] werden die Röntgenstrahlen an der Oberfläche
und inneren Grenzflächen reflektiert. Im Vergleich zur Röntgenbeugung wer-
den keine Netzebenen durch Beugung der einfallenden Röntgenstrahlen an
diesen aufgelöst, sondern einzelne Schichten von Mehrschichtsystemen durch
Interferenz an dünnen Schichten [134] dargestellt. Ferner ist es durch Simu-
lation des Schichtsystems und Vergleich mit den Messdaten möglich, Ober-
sowie Grenzflächenrauheiten zu bestimmen. Eine einfache Abschätzung der
Schichtdicke dSchicht ist über das Verhältnis der Wellenlänge λ zur Differenz
der Oszillationsmaxima gegeben [150]:

dSchicht ≈
λ

2∆Θ . (4.10)

In der vorliegenden Dissertation sind die Dicken von Kalibrationsschichten
durch XRR bestimmt worden. Dieses ist mit dem Programm Leptos der
Firma Bruker durchgeführt worden, indem anhand eines Schichtmodells
eine Simulationskurve erstellt worden ist. Diese Simulationskurve ist mit der
Messkurve verglichen (durch das Programm) und schrittweise angenähert
worden, wodurch die Parameter Schichtdicke und Rauheit indirekt bestimmt
werden konnten.

4.3 Elektronenmikroskopie (SEM/TEM)

Die klassische Lichtmikroskopie reicht aufgrund der Wellenlängen von sichtba-
rem Licht (380nm < λ < 780nm) und der beugungsbedingten Auflösungsgren-
ze [133]

∆x ≥ λ

2 (4.11)

nicht aus, um Strukturen kleiner als 100 nm zu analysieren. Unter Ver-
wendung von beschleunigten Elektronen anstelle sichtbaren Lichts können
solche Strukturen untersucht werden. Die Wellenlänge der beschleunigten
Elektronen berechnet sich unter Verwendung der de-Broglie-Beziehung
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[137] zu
λ = h√

2meU
. (4.12)

In diesem Fall ist m die Masse eines Elektrons, h das Planck’sche Wir-
kungsquantum und e die Elementarladung. Gemäß Gleichung 4.12 besitzen
Elektronen, die durch thermische Emission oder durch Feldemission erzeugt
werden, bei einer Beschleunigungsspannung Ub = 10 kV eine Wellenlänge
von λe ≈ 4 pm [133]. Diese Form der Mikroskopie, die als Elektronenmikro-
skopie bezeichnet wird, geht auf Ruska [151] zurück. Es können je nach
Methode sowohl Informationen über die Probenoberfläche als auch über das
Volumenmaterial gewonnen werden. Zu unterscheiden sind Messungen bei
statischem Bild (beispielsweise: Transmissionselektronenmikroskopie) von
Messungen, bei denen die Probenoberfläche abgerastert wird (beispielsweise
Rasterelektronenmikroskopie). Voraussetzung für eine Untersuchung ist, dass
die Probenoberfläche elektrisch leitend oder zumindest halbleitend ist, um
elektrostatische Aufladung zu vermeiden. Mithilfe der Rasterelektronenmi-
kroskopie können Aussagen über die Oberfläche gewonnen werden, während
die Transmissionselektronenmikroskopie Rückschlüsse auf die kristallinen
Eigenschaften einer Probe zulässt.

4.3.1 Rasterelektronenmikroskopie (SEM)

Die Rasterelektronenmikroskopie (SEM, engl. scanning electron microscopy)
ist ein bildgebendes Verfahren, bei dem beschleunigte Elektronen über die
Probenoberfläche geleitet werden. Der Elektronenstrahl wird anschließend auf
der Probenoberfläche bewegt und rastert diese ab. Mit einem Detektor können
rückgestreute Elektronen gemessen und aus ihnen Informationen über die
Probenoberfläche gewonnen werden. Das beschriebene Messprinzip geht auf
Ardenne [152] zurück und wird schematisch in Abbildung 4.7 (a) dargestellt.
Der erzeugte Elektronenstrahl wird durch elektrische Felder auf Energien von
1 kV < Ub < 50 kV beschleunigt. Bevor die Elektronen auf die Probe treffen,
werden sie durch ein Linsensystem, bestehend aus Elektromagneten und Spu-
len, gelenkt und zu einem Strahl gebündelt. Die Qualität der Fokussierung
entscheidet über das Auflösungsvermögen des SEM. Der fokussierte Elektro-
nenstrahl kann nun mithilfe einer Ablenkspule über die Probenoberfläche
gerastert werden. Es werden zwei unterschiedliche Informationen ausgewertet.
Rückgestreute Elektronen sind maßgeblich für Kontrast und Helligkeit ver-
antwortlich, weil die Intensität der rückgestreuten Elektronen von der Masse
der streuenden Atome beeinflusst wird. Während die Sekundärelektronen
Rückschlüsse auf die Topographie zulassen. Aufgrund der Wechselwirkung
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Abb. 4.7: Schematischer Aufbau zur Elektronenmikroskopie. (a) Auf-
bau zur Rasterelektronenmikroskopie. (b) Aufbau zur
Transmissionselektronenmikroskopie.

(Stoßionisation) des Elektronenstrahls (Primärelektronen) mit den Elektro-
nen in äußeren Schalen der oberflächennahen Atome kommt es zu einer
Freisetzung dieser. Freiwerdende Elektronen werden als Sekundärelektronen
bezeichnet, die durch einen Detektor registriert werden. Über die gemessene
Intensität in Kombination mit der Positionsinformation des Elektronenstrahls
auf der Probe lässt sich ein Abbild der Oberflächentopographie erstellen. Die
SEM-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem Zeiss
Leo DSM 982 Gemini durchgeführt worden.

4.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM, engl. transmission electron
microscopy) ermöglicht die strukturelle Analyse von Proben unter Verwen-
dung beschleunigter Elektronen. Während an dieser Stelle das grundlegende
Funktionsprinzip erklärt wird, können umfassende Grundlagen bei Williams
[145] entnommen werden. Beschleunigte Elektronen durchstrahlen die Pro-
be und erzeugen ein Abbild auf einem Fluoreszenzschirm gemäß dem in
4.7 (b) gezeigten schematischen Aufbau. Der erzeugte Elektronenstrahl wird
durch elektrische Felder auf Energien von 50 kV < Ub < 300 kV [145, 153]
beschleunigt. Dieser soll möglichst ohne Wechselwirkung mit Luftatomen
auf die Probe geleitet werden, weshalb die TEM-Kammer evakuiert wird
(typischerweise UHV-Bereich [153]). Bevor der Elektronenstrahl auf die Probe
trifft, wird er in einem elektromagnetischen Linsensystem fokussiert (Kon-
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densorlinsen). Aufgrund von Streuprozessen des Elektronenstrahls an den
Atomkernen der Probe werden die eintreffenden Elektronen in Abhängigkeit
der Kristallstruktur der Probe abgelenkt. Die transmittierten, gestreuten
und gebeugten Elektronen werden durch ein weiteres Linsensystem auf den
Fluoreszenzschirm geleitet. Ein Abrastern der Probe ist möglich, indem ent-
weder die Probe selbst bewegt wird oder die Probe durch eine Ablenkung des
Elektronenstrahls untersucht wird. Dieser Modus wird als Scanning-Modus
(STEM, engl. scanning transmission electron microscopy) bezeichnet. Anhand
der verschiedenen Detektoren, die transmittierte, gestreute oder gebeugte
Elektronen registrieren, lassen sich die Betriebsmodi eines TEM erklären.
In Abhängigkeit des Beugungswinkels ϕ ergeben sich der Hellfeldmodus,
der Dunkelfeldmodus, der HAADF-Modus (HAADF, engl. high-angle an-
nular dark-field) und der weakbeam-Modus [145]. Der Wechsel zwischen
verschiedenen Betriebsmodi ermöglicht beispielsweise die Identifizierung von
Versetzungstypen.

Im Hellfeldmodus dienen lediglich die direkt transmittierten und gebeugten
Elektronen zur Erzeugung eines Abbilds der kristallinen Struktur der Probe.
Dahingegen werden im Dunkelfeldmodus ausschließlich in einem Winkel von
ϕ ≤ 3° gebeugte Elektronen von einem Detektor registriert. Elektronen, die
einen Beugungswinkel ϕ > 3° aufweisen, werden im HAADF-Modus von
einem separaten Ringdetektor aufgezeichnet. Durch Verkippung der Probe
wird der weakbeam-Modus erreicht, bei dem schwach angeregte Elektronen
detektiert werden, um insbesondere Aussagen über Kristalldefekte machen
zu können. [145]

Bei TEM-Untersuchungen werden spezielle Anforderungen an die Proben
gestellt, um sie mit Elektronen zu durchstrahlen. An dieser Stelle soll die
Präparation der Proben für die vorliegenden TEM-Untersuchungen erläutert
werden, eine Übersicht der möglichen Präparationsverfahren ist ebenfalls
Williams [145] zu entnehmen. Für eine Durchstrahlung der Probe mit
Elektronen ist es erforderlich, die jeweils zu untersuchende Probe auf eine
Dicke von 10 nm < d < 100 nm abzudünnen. Dazu wird die Probe gebrochen
und durch Schleifen auf eine Dicke von d ≈ 50 µm abgedünnt. Mittels
Ionendünnen wird anschließend ein Loch (Radius: 5 µm < d < 50 µm) in
der Probenmitte erzeugt. In den Randbereichen des erzeugten Lochs ist die
Probe ausreichend dünn, um von Elektronen durchstrahlt zu werden.

Die TEM-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem FEI
Tecnai F20 bei U b = 200 kV von Dr. Dominic Tetzlaff am Laboratori-
um für Nano- und Quantenengineering der Leibniz Universität Hannover
durchgeführt worden.
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4.4 Rastersondenmethoden (STM/AFM)

Rastersondenmethoden wie die Rastertunnelmikroskopie (STM, engl. scan-
ning tunneling microscopy) und die Rasterkraftmikroskopie (AFM, engl.
atomic force microscopy) ermöglichen eine dreidimensionale Abbildung von
Oberflächen. Bei diesen Verfahren wird eine definierte Messspitze über die
Probenoberfläche geführt und rastert diese in x- und y-Richtung relativ zur
Probenoberfläche ab, um die Wechselwirkung der Probenoberfläche mit der
Spitze aufzuzeichnen (z-Richtung). Während bei der Rastertunnelmikroskopie
Informationen über die elektronische Struktur der Oberfläche erhalten werden
(atomare Auflösung), können bei der Rasterkraftmikroskopie Informationen
über die Topographie der Oberfläche mit einer Auflösung im Nanometerbe-
reich gewonnen werden.

4.4.1 Rastertunnelmikroskopie (STM)

Die Rastertunnelmikroskopie geht auf Binnig [154] zurück und ermöglicht
es, die Anordnung einzelner Atome auf metallischen und halbmetallischen
Oberflächen sichtbar zu machen. Eine einatomare Spitze wird in einem de-
finierten Abstand an die Probenoberfläche gebracht, in die zusätzlich eine
Spannung zwischen Spitze und Probe eingeprägt wird. Grundlage der Raster-
tunnelmikroskopie ist der quantenmechanische Tunneleffekt. Im Gegensatz
zu einem klassischen Teilchen kann ein quantenmechanisches Teilchen nicht
vollständig durch eine Potentialbarriere beschränkt werden. Die Aufenthalts-
wahrscheinlichkeit (Quadrat der Wellenfunktion) eines quantenmechanischen
Teilchens nimmt außerhalb eines definierten Potentials exponentiell ab. Bei
ausreichend geringem Abstand zwischen Spitze und Probe ist es Elektronen
also möglich, in die Probe zu “tunneln”. Der zwischen Spitze und Probe
fließende Strom (Tunnelstrom) wird dabei über einen geeigneten Messauf-
bau aufgenommen. Durch Bewegung der Spitze relativ zur Probe können
Abstandsänderungen infolge der Oberflächenstruktur der Probe über die
Änderung des Tunnelstroms detektiert werden. Dabei werden allerdings nicht
einzelne Atome sichtbar gemacht, sondern die elektronische Struktur der
einzelnen Atome in der Oberfläche. [155]. Durch die Abbildung der elektro-
nischen Struktur der Oberfläche ist es möglich, die Rekonstruktion einer
Oberfläche sichtbar zu machen. Neddermeyer [156] fasst Forschungsergeb-
nisse für Si- und Ge-Oberflächen sowie für GaAs-Oberflächen zusammen (für
(001)- und (111)-orientierte Oberflächen).
Die Rastertunnelmikroskopie wird im Rahmen der vorliegenden Disserta-
tion dazu verwendet, die topographische Struktur sowie die Rekonstruk-
tion der vizinalen Ge-Oberflächen zu überprüfen. Dabei wird zum einen
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die atomare Doppelstufung der Oberfläche sichtbar und zum anderen die
Oberflächenrekonstruktion, die ausschließlich aus orthogonal zur Stufen-
kante orientierten Dimerreihen [108] besteht (siehe Kapitel 3.2.1). Durch
die Überprüfung der Proben mithilfe der Rastertunnelmikroskopie können
während des Wachstums mit RHEED gewonnene Erkenntnisse über die
Präparation der Oberfläche verifiziert werden. Die STM-Untersuchungen der
vorliegenden Dissertation sind am Institut für Festkörperphysik der Leibniz
Universität Hannover von Christian Brand und Monika Jäger bei konstantem
Strom durchgeführt worden.

4.4.2 Rasterkraftmikroskopie (AFM)

Die Entwicklung der Rasterkraftmikroskopie ist eng mit der des Rastertunnel-
mikroskops verknüpft [157] und stellt eine Weiterentwicklung des Messprinzips
dar. Eine detaillierte Beschreibung der theoretischen Grundlagen und die
Anwendung des Verfahrens für halbleitende Materialien können bei Wie-
sendanger [158], Eaton [159] und Bowen [160] nachgelesen werden. Im
Vergleich zum STM kann das AFM auch atomare Oberflächen nichtleiten-
der Proben abbilden, da das Messprinzip bei der Rasterkraftmikroskopie
auf den zwischen Spitze und Probenoberfläche herrschenden, interatomaren
Wechselwirkungen beruht (siehe Abbildung 4.8(a)). Die Messspitze besteht
aus einer Blattfeder (engl. cantilever) und einer Spitze (typischerweise aus
Siliziumnitrid (Si3N4) oder Si hergestellt), die die Messauflösung bestimmt:
je geringer der Spitzendurchmesser (einige nm), desto besser die Auflösung
der Abbildung der Probenoberfläche. Typischerweise werden in der Literatur
eine laterale Auflösung von einigen Nanometern [157, 159] und eine vertikale
Auslösung von 1 Å angegeben [157].
Die Spitze wird relativ zur Probenoberfläche über piezoelektrische Elemente
bewegt, während Auslenkungen der Blattfeder als Folge von elektrostatischer
und Van-der-Waals-Wechselwirkung registriert werden. Ferner können magne-
tische und kapillare Kräfte einen Einfluss auf die Auslenkung der Blattfeder
haben. Die Auslenkungen in Richtung der Probennormalen (z-Richtung)
werden als Funktion der lateralen Auslenkung aufgezeichnet und anschließend
durch eine entsprechende Software in ein Bild umgewandelt. Ursprünglich
ist die Auslenkung der Blattfeder mithilfe eines STM, das direkt über der
Blattfeder befestigt ist, gemessen worden [157]. In der Praxis werden die
Auslenkungen heute mithilfe eines Laserstrahls gemessen, welcher direkt oder
über einen Spiegel auf die Blattfeder gelenkt wird, um dann von diesem auf
eine lichtempfindliche Photodiode reflektiert zu werden (Abbildung 4.8 (a)).
[159, 160]
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Abb. 4.8: Rasterkraftmikroskopie. (a) Schematischer Messaufbau. (b)
Lennard-Jones-Potential, das die Wechselwirkung zwischen Pro-
benoberfläche und Messspitze in Abhängigkeit des Abstands
beschreibt.

Zwei Betriebsmodi des AFM werden vorgestellt: Der Kontakt-Modus (C-
AFM) und der Nichtkontakt-Modus (NC-AFM) können durch den Abstand
der Spitze zu der Probenoberfläche unterschieden werden. Diese beiden Modi
können aufgrund der herrschenden Wechselwirkung von Spitze und Probeno-
berfläche unterschieden und durch das Lennard-Jones-Potential beschrieben
werden. Abbildung 4.8 (b) veranschaulicht den Zusammenhang zwischen
den Betriebsmodi und Lennard-Jones-Potential. Bei kleinen Abständen sor-
gen im C-AFM Modus ionische Wechselwirkungen für die repulsiven Kräfte
(Kontakt-Modus), wohingegen im NC-AFM (Nichtkontakt-Modus) vor allem
elektrostatische (permanente Dipol-Dipol-Wechselwirkungen) und Van-der-
Waals-Wechselwirkungen für attraktive Kräfte verantwortlich sind [134]. Für
die AFM-Aufnahmen der vorliegenden Dissertation ist ein Autoprobe 5
von Park Scientific Instruments im C-AFM-Modus verwendet worden.

4.5 Spektroskopische Verfahren

Durch spektroskopische Verfahren können detaillierte Einblicke in die elektro-
nische Struktur von Halbleitern gewonnen werden. In diesem Kapitel werden
zwei spektroskopische Verfahren vorgestellt, die nach Anregung der Probe
mit Licht ein charakteristisches Spektrum emittieren. Zum einen wird die
Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, engl. X-ray photoelectron spec-
troscopy) vorgestellt, mit der Oberflächen charakterisiert werden können. Bei
XPS-Untersuchungen werden charakteristische Photoelektronen detektiert.
Zum anderen wird die Photolumineszenz-Spektroskopie (PL, engl. photo-
luminescence spectroscopy) vorgestellt, bei der Elektronen durch Licht in
energetisch höhere Zustände angeregt werden. Aufgrund spontaner Emissi-
on (Fluoreszenz oder Phosphoreszenz) rekombinieren diese Ladungsträger
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Abb. 4.9: Anregungsprozess bei der Röntgenphotoelektronenspektroskopie.
Eigene Darstellung des Energieniveauschemas nach [162].

innerhalb kurzer Zeit, wodurch Photonen emittiert werden.

4.5.1 Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)

Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, engl. X-ray photoelectron
spectroscopy) ist ein Verfahren zur Charakterisierung von Oberflächen nach
Primäranregung mit Photonen [155, 161]. Grundlage der Röntgenphoto-
elektronenspektroskopie ist der 1905 von Einstein beschriebene photoelek-
trische Effekt [5]. Die Emission von Photoelektronen lässt sich vereinfacht als
Einteilchenprozess veranschaulichen: einfallende Photonen geben ihre Energie
Ephot an Rumpfelektronen des zu untersuchenden Materials ab, die dadurch
aus der Probenoberfläche ausgelöst und als Photoelektronen bezeichnet wer-
den. Die ausgelösten Photoelektronen können aufgrund ihrer kinetischen
Energie Ekin mit einem energieselektiven Analysator nachgewiesen werden.
Sowohl die Energie Ekin als auch die Anzahl der ausgelösten Photoelektronen
lässt Rückschlüsse auf die Zusammensetzung der Oberfläche und die elektro-
nische Struktur der Probe zu. Die kinetische Energie Ekin der herausgelösten
Photoelektronen ist dabei charakteristisch für die untersuchten Atome in der
Probenoberfläche, wodurch die Röntgenphotoelektronenspektroskopie auch
Aussagen über den Bindungszustand der untersuchten Atome zulässt. Der
beschriebene Prozess, schematisch anhand einer energetischen Betrachtung
in Abbildung 4.9 dargestellt, lässt sich durch Gleichung 4.13 ausdrücken:

Ekin = hν − EB (4.13)
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bei der sich die kinetische Energie Ekin der Photoelektronen nach dem
Auslösen durch eingestrahlte Photonen der Energie Ephot beschreiben lässt.
Diese ist aus dem Planckschen Wirkungsquantum h und der Frequenz ν
zusammengesetzt, EB beschreibt die Bindungsenergie, mit der ein Elek-
tron im Festkörper gebunden ist. Es wird angenommen, dass während des
Emissionsprozesses die elektronische Struktur des Festkörpers unverändert
bleibt (Koopmannsches Theorem) [129]. Außerdem ist es gebräuchlich, die
Bindungsenergie EB bei einem Festkörper nicht auf das Vakuumniveau, son-
dern auf das Ferminiveau EF zu beziehen (es gilt EB = E − EF ). Unter
Berücksichtigung der Austrittsarbeit ΦPr des zu untersuchenden Materials
gilt:

Ekin = hν − EB − ΦPr. (4.14)

Bei dem verwendeten Aufbau zur Röntgenphotoelektronenspektroskopie wird
die Probe leitend mit dem Analysator verbunden, dadurch gleichen sich
die Ferminiveaus von Probe (EF,Pr) und Analysator (EF,Ana) an (es gilt
EF = EF,Pr−EF,Ana). Während einer Messung gilt folglich für die kinetische
Energie im Analysator:

Ekin,Ana = hν − EB − ΦAna (4.15)

mit der Austrittsarbeit ΦAna des Analysators. Durch die Messung der ki-
netischen Energie im Analysator Ekin,Ana mit bekannter Anregungsenergie
kann also die Bindungsenergie EB bestimmt werden. Die Informationstiefe
bei der Röntgenphotoelektronenspektroskopie wird durch die mittlere freie
Weglänge λimfp (eng. inelastic mean free path) bestimmt. Diese Weglänge ist
die Strecke, die Elektronen innerhalb eines Festkörpers zurücklegen, bevor
sie kinetische Energie infolge inelastischer Streuung verlieren. Abbildung
4.10 zeigt die mittlere freie Weglänge von Elektronen in einem Festkörper
nach der universellen Theorie von Seah und Dench [163]. Zusätzlich sind
theoretische Werte für Si und Ge nach Tanuma [164] gezeigt. Die theo-
retische Kurve zeigt, dass für kinetische Energien 40 eV ≤ Ekin ≤ 70 eV
ein breites Minimum vorliegt, bei dem die mittlere freie Weglänge lediglich
λimfp ≈ 5 Å beträgt und die Information also aus den obersten Monolagen
des untersuchten Materials kommt. Für Si und Ge finden sich theoretische
Werte lediglich für kinetische Energien Ekin ≥ 50 eV , zeigen aber ebenfalls
die Übereinstimmung mit der universellen Theorie von Seah und Dench
[163]. Da bei der Röntgenphotoelektronenspektroskopie Anregungsenergien
(typischerweise AlKα- oder MgKα-Linie [129]) bis zu Ephot ≈ 1 keV benutzt
werden, kann die Probenoberfläche bis in eine Tiefe von mehreren Nanometern
untersucht werden. Neben den charakteristischen Intensitäten von Photo-
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Abb. 4.10: Mittlere freie Weglänge (IMFP) von Elektronen in einem
Festkörper. Theorie nach Seah und Dench [163], theoretische
Werte für Si und Ge nach Tanuma. [164].

elektronen einzelner Atome der untersuchten Probe treten in Messungen der
Röntgenphotoelektronenspektroskopie noch weitere charakteristische Signale
auf, die durch Augerelektronen hervorgerufen werden. Im Gegensatz zu den
Intensitäten verursacht von Photoelektronen sind die der Augerelektronen
nicht von der Anregungsenergie abhängig. Bei der Photoemission erzeugte
Löcher (mit der Energie Ei) im Bereich der Rumpfelektronen werden durch
Elektronen aus energetisch höheren Niveaus (mit der Energie Ek) besetzt.
Die dabei frei werdende Relaxationsenergie (Ei-Ek) kann auf ein weiteres
Elektron übertragen werden, welches das Atom als Augerelektron verlässt.
Die kinetische Energie Ekin des emittierten Augerelektrons ist folglich von
den Energieniveaus des beteiligten Atoms abhängig und kann am Analysator
gemessen werden [133]:

Ekin = Ei − Ek − EB − ΦPr. (4.16)

Die XPS-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem Specs
Phoibos 100 Halbkugelanalysator (5x Channeltron) durchgeführt worden.
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4.5.2 Photolumineszenz-Spektroskopie

Die Photolumineszenz-Spektroskopie (PL, engl. photoluminescence spectrosco-
py) ist ein Verfahren zur Charakterisierung von Materialien hinsichtlich ihrer
elektronischen Struktur [165]. Elektronen werden durch eingestrahltes und
absorbiertes Licht in energetisch höhere Zustände angeregt. Rekombinieren
diese Ladungsträger unter Aussendung von Photonen (strahlende Rekom-
bination), wird eine charakteristische Energie frei, die von einem Detektor
intensitätsabhängig aufgezeichnet wird.
In Halbleitern können Elektronen durch eingestrahltes und absorbiertes Licht
mit hν > Eg von dem Valenzband EV in das energetisch höher liegende
Leitungsband EL angeregt werden. Durch Thermalisierung (nichtstrahlend,
Phononen) fallen die angeregten Ladungsträger zunächst bis auf das ener-
getische Niveau der Leitungsbandkante EL (für Elektronen) bzw. das der
Valenzbandkante EV (für Löcher). Von den Energiebandkanten können diese
freien Ladungsträger dann auf verschiedene Arten rekombinieren. Entweder
sie rekombinieren direkt als Elektronen-Loch-Paare (Exzitonen) oder sie fallen
zunächst in tiefer liegende Zustände, von denen aus sie rekombinieren. So
kann bei Halbleitern unter anderem die Rekombination freier Exzitonen, an
Störstellen gebundener Exzitonen und von Donator-Akzeptor-Paaren nachge-
wiesen werden. Störstellen können dabei beispielsweise durch Fremdatome
infolge von Diffusion oder von Versetzungen erzeugt werden. Dadurch kann
nicht nur die elektronische Struktur einer Probe untersucht werden, sondern
es können auch Aussagen über die kristalline Qualität und Verspannungs-
zustände gemacht werden. Daher eignet sich die PL zur Charakterisierung von
heteroepitaktischen Schichten und wird zur Beurteilung der GaAs-Schichten
auf virtuellen Ge-Substraten eingesetzt.
Die Photolumineszenz-Untersuchung der vorliegenden Dissertation sind am
Institut für Festkörperphysik der Leibniz Universität Hannover von Pavel
Sterin und Magnus Neumann durchgeführt worden. Die Untersuchung ist
mit einem gepulsten Ti: Saphir Laser bei λ = 780nm durchgeführt wor-
den. Die Spektren sind mit einem 2D-CCD-Detektor mit Monochromator
aufgenommen worden.
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5 Herstellung virtueller Substrate für die
III-V-Epitaxie

In diesem Kapitel wird auf die Optimierung der Surfactant-modifizierten
Epitaxie von Ge genauso eingegangen wie auf die Untersuchung zur Eig-
nung der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie zur Herstellung virtueller Ge-
Substrate. Für beide Verfahren, die am Institut für Materialien und Bauele-
mente der Elektronik durchgeführt werden, werden die verwendeten Anlagen
beschrieben, die Probenherstellung erklärt und die experimentellen Ergebnisse
diskutiert.

5.1 Probenpräparation

Im Folgenden wird eine Übersicht über die verwendeten MBE-Systeme zur
Herstellung virtueller Ge-Substrate gegeben. Virtuelle Ge-Substrate werden
in der VG 80 S durch Surfactant-modifizierte Epitaxie und in der DCA
S 1000 durch Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie hergestellt. Gleichermaßen
wird auf die Kalibration der Temperatur und der Wachstumsraten an den
beiden verwendeten MBE-Systemen eingegangen. Die verwendeten Substra-
te (ohne und mit Fehlschnitt) werden beschrieben und der nasschemische
Reinigungsprozess für die Substrate erklärt. Abschließend wird die in situ
Oberflächenpräparation direkt vor dem jeweiligen Wachstum anhand von
RHEED-Aufnahmen erklärt.

5.1.1 MBE-Systeme

Da für diese Dissertation virtuelle Ge-Substrate mit zwei unterschiedli-
chen Wachstumsmethoden (Surfactant-modifizierte Epitaxie und Kohlenstoff-
unterstützte Epitaxie) hergestellt werden, werden beide zur Schichtherstellung
benutzten Anlagen kurz beschrieben. Zur Herstellung virtueller Substrate
basierend auf der Surfactant-modifizierten Epitaxie wird eine VG 80 S Mole-
kularstrahlepitaxieanlage benutzt, während für die Herstellung der virtuellen
Substrate basierend auf der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie eine DCA S
1000 Molekularstrahlepitaxieanlage verwendet wird. Beide Anlagen stehen
im Institut für Materialien und Bauelemente der Elektronik der Leibniz Uni-
versität Hannover und sind Si/Ge-basierte MBE-Systeme. Die GaAs-Epitaxie
auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten wird in einer Riber C21T
III-V Molekularstrahlepitaxieanlage im Laboratorium für Nano- und Quan-
tenengineering der Leibniz Universität Hannover durchgeführt (siehe Kapitel
6.1.1). Es ist zu beachten, dass Si und Ge als Dotierstoffe bei der Epitaxie von
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GaAs verwendet werden, weshalb in der Regel verschiedene MBE-Systeme
für Gruppe IV- (Si/Ge) und III-V-Epitaxie (GaAs) benutzt werden. Au-
ßerdem können sowohl Sb, welches während der Surfactant-modifizierten
Epitaxie verwendet wird, als auch Kohlenstoff, eingesetzt bei der Kohlenstoff-
unterstützten Epitaxie, zu Verunreinigungen in einem III-V-MBE-System
führen.

VG 80 S Die vg 80 S (vg) wird für die Herstellung virtueller Substra-
te mithilfe der Surfactant-modifizierten Epitaxie verwendet. Dieses UHV-
MBE-System (siehe Abbildung 5.1) besitzt eine Wachstumskammer, eine
Präparationskammer sowie eine Schleusenkammer und kann Proben bis zu
einer Größe von 150 mm prozessieren. Die Wachstumskammer wird durch
eine Kombination aus Kryopumpe, Ionengetterpumpe und Titansublimati-
onspumpe auf einen Basisdruck von p ≈ 1 ·1010mbar gebracht, welcher durch
das Einkühlen des Kryoschilds mit flüssigem Stickstoff noch auf einen Druck
p < 1 · 1010mbar reduziert werden kann. In der Wachstumskammer werden
die Proben mittels Strahlungsheizung auf bis zu TSub = 900 ◦C geheizt,
während die Temperatur über ein PtRh/Pt-Thermoelement bestimmt und ge-
regelt werden kann. Zusätzlich steht für Substrattemperaturen TSub > 500 °C
ein Pyrometer (Infrarot) zur Verfügung. Sowohl Si als auch Ge werden in der
Wachstumskammer in Elektronenstrahlverdampfern der Firma Temescal
verdampft. Die Wachstumsraten von Si und Ge können über Elektronenstoß-
Emissionsspektroskopie (EIES, Sentinel III bzw. Guardian) der Firma
Leybold Inficon bestimmt und gesteuert werden. Sb steht in einer Knud-
senzelle der Firma VG Semicon für die Wachstumsprozesse bereit, während
Bor in einer Hochtemperaturzelle von Dr. Karl Eberl MBE Komponen-
ten zur Verfügung steht. Wachstumsprozesse können durch das integrierte
RHEED-System (staib Instrumente) in situ überprüft werden.
Die Präparationskammer verfügt über eine Analyseeinheit (Beugung niede-
renergetischer Elektronen (LEED) und Augerelektronenspektroskopie (AES)),
die jedoch aufgrund technischer Probleme derzeit nicht zur Verfügung steht.

DCA S 1000 Die dca S 1000 (dca Instruments) wird für die Herstellung
virtueller Substrate mithilfe der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie verwendet.
Dieses UHV-MBE-System (siehe Abbildung 5.2) besteht aus insgesamt 5
Kammern, die durch einen automatisierten Zentralhandler verbunden sind.
Es können Proben bis zu einer Größe von 200 mm in diesem MBE-System
prozessiert werden.
Die Wachstumskammer wird durch eine Turbomolekularpumpe und eine Io-
nengetterpumpe auf einen Basisdruck von p ≈ 5 · 1010mbar gebracht. Durch
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Abb. 5.1: vg 80 S Molekularstrahlepitaxie-System. Aufbau und Beschriftung
der einzelnen Kammern. [99]

das Einkühlen des Kryoschilds mit flüssigem Stickstoff kann dieser auf einen
Druck p < 5 · 1010mbar reduziert werden. Durch eine Strahlungsheizung
kann eine Substrattemperatur von bis zu TSub = 900 ◦C erreicht werden,
die über ein Thermoelement gemessen und geregelt werden kann. Si und
Ge liegen in Elektronenstrahlverdampfern der Firma Temescal vor, ge-
nauso wie Gd2O3 und Nd2O3, die allerdings im Rahmen der vorliegenden
Dissertation nicht verwendet werden. Bor kann über Hochtemperaturzelle
(DCA Instruments) angeboten werden, während Kohlenstoff durch eine Sub-
limationsquelle (Suko-65, Dr. Karl Eberl MBE Komponenten) zur
Verfügung steht. Eine in situ Prozesskontrolle kann mithilfe des installierten
RHEED-Systems (RHEED 35) der Firma staib Instrumente vorgenommen
werden. In vacuo besteht die Möglichkeit zur Charakterisierung gewachse-
ner Proben mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie (vgl.Kapitel 4.5.1)
sowie Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie in der Analysekammer. Fer-
ner können in der Präparationskammer unter Gasfluss Temperaturversuche
durchgeführt werden und in der Metallisierungskammer gewachsene Proben
metallisiert werden. Da sowohl die Präparationskammer als auch die Metalli-
sierungskammer in dieser Dissertation nicht verwendet worden sind, wird an
dieser Stelle auf eine detaillierte Beschreibung verzichtet.
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Abb. 5.2: dca S 1000 Molekularstrahlepitaxie-System. Aufbau und Beschrif-
tung der einzelnen Kammern. [99]

5.1.2 Kalibration

VG 80 S In der VG 80 S werden virtuelle Ge-Substrate durch die Surfactant-
modifizierte Epitaxie hergestellt. Die dazu benutzten Si- und Ge-Elektronen-
strahlverdampfer werden mit einem Ratensteuerungssystem (der Emissionss-
trom IE ist die Regelgröße) betrieben, um eine definierte Schichtdicke zu
gewährleisten. Um die Ge-Wachstumsrate zu kalibrieren, sind Ge-Schichten
mit Sb als Surfactant bei TSub = 670 °C gewachsen worden [91]. Die Ziel-
schichtdicke von d = 150nm ist anschließend mit spektroskopischer Ellipso-
metrie überprüft, die Abweichung der Ist- zur Soll-Schichtdicke bestimmt
und der Kalibrationsfaktor der Regeleinheit angepasst worden. Für die Ka-
libration der Si-Wachstumsrate ist bei TSub < 60°C Si auf ein mit Si3N4
beschichtetes Si-Substrat (3”) abgeschieden worden. Die Abweichung von
der Zielschichtdicke (d = 20 nm) ist mit Röntgenreflektometrie (siehe Ka-
pitel 4.2.4) bestimmt worden. Der Kalibrationsfaktor ist ebenso wie für Ge
in der Regeleinheit anschließend angepasst worden. Sofern das Wachstum
stattfindet, während das Substrat rotiert, kann eine Uniformität der Schicht-
dicke angenommen werden, da die Abweichung der Schichtdicke weniger als
0,2% für ein 100 mm Substrat beträgt12 [91]. Während der Erstellung dieser
Arbeit musste das zunächst verwendete Sentinel III-System (Leybold
12Schichtdicke bestimmt durch spektroskopische Ellipsometrie, 25-Punkt-Messung einer

137 nm dicken Ge-Schicht, gewachsen mit Sb als Surfactant [91].
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Abb. 5.3: Temperaturkalibration der verwendeten MBE-Systeme zur Her-
stellung virtueller Ge-Substrate. Für beide Systeme liegt eine
Pyrometer-basierte Kalibration vor, die jeweils für Temperatu-
ren TSubstrat < 500°C extrapoliert worden ist. Für die VG 80 S
liegt zusätzlich eine Kalibration mit einem Thermoelement auf der
Substratoberfläche vor (dargestellt in Hellgrau). Die Annäherung
mit linearen Funktionen ist in der jeweiligen Farbe gepunktet (VG
80 S) bzw. gestrichelt (DCA S 1000) dargestellt.

Inficon) zur Wachstumsratensteuerung nach einem Defekt ersetzt werden.
Das anschließend installierte Guardian-System (Leybold Inficon) basiert
auf demselben Funktionsprinzip. Allerdings konnte das defekte Sentinel
III-System nicht umgehend ersetzt werden, sodass einige Proben manuell bei
konstantem Emissionsstrom gewachsen werden mussten.
Die Kalibration der Sb-Rate erfolgt über eine Änderung der Oberflächen-
rekonstruktion. Durch das Abscheiden von Sb auf einer Si(111)-7x7 rekon-
struierten Oberfläche ändert sich die Oberflächenrekonstruktion ab einer
Bedeckung von etwa 1 Monolage zu einer Si(111)-

√
3x
√

3R30° [166, 167].
Dabei entspricht 1MLSbSi(111) = 7.85 · 1014 Atomen

cm2 , definiert als Anzahl der
Atome in der Si(111)-Oberfläche [167]. Dabei ist die Menge an verdampftem
Sb abhängig von der Temperatur der Effusionszelle und für die Surfactant-
modifizierte Epitaxie so einzustellen, dass eine ausreichende Menge Sb an der
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Oberfläche des Substrats ankommt. Vor dem Beginn des Ge-Wachstums soll
1 Monolage Sb auf der Substrat-Oberfläche sein, um eine möglichst glatte
Schicht zu wachsen [91]. Bei Wachstumstemperaturen um TSubs = 670 °C
reicht es aus, wenn sich die beschriebene Rekonstruktionsänderung auf Si(111)
innerhalb von 30 s vollzieht, was einer Sb-Rate von RSb ≈ 2MLmin−1 für
Si(111) und einem Sb-Fluss von 2, 6 · 1013 Atomen

cm2s entspricht. Bei diesen
Wachstumstemperaturen wird überschüssiges Sb desorbiert, da die Energie
bei TSubstrat = 670 °C ausreicht, um Sb-Sb-Bindungen, aber nicht Si-Sb- bzw.
Ge-Sb-Bindungen aufzubrechen [168]. Die Bestimmung der Sb-Rate ist nach
jedem Befüllen der Effusionszelle zu wiederholen, da die Sb-Rate nicht nur
von der Zelltemperatur, sondern auch von der Füllhöhe des Materials im
Tiegel abhängig ist.
Unmittelbar vor Beginn dieser Dissertation ist eine Temperaturkalibration an
der VG 80 S durchgeführt worden, die in Abbildung 5.3 dargestellt ist. Dazu
ist die am Substratmanipulator gemessene Temperatur (TMani) (PtRh/Pt-
Thermoelement) mit einem Pyrometer (gerichtet auf die Substratoberfläche)
und einem auf dem Substrat aufgeklebten NiCr/Ni-Thermoelement gemessen
worden. Für die Herstellung von virtuellen Ge-Substraten mit der Surfactant-
modifizierten Epitaxie kann die Temperatur mit einer Genauigkeit von ±30 °C
angegeben werden [99].

DCA S 1000 In der DCA S 1000 werden virtuelle Ge-Substrate durch
Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie hergestellt. Die Wachstumsraten der be-
nutzten Si- und Ge-Elektronenstrahlverdampfer werden manuell durch die
Leistung der Elektronenstrahlverdampfer geregelt. Aus diesem Grund ist
vor jeder Versuchsreihe eine Kalibrationsschicht bei entsprechender Leis-
tung gewachsen und hinsichtlich der Schichtdicke charakterisiert worden.
Die Kalibrationsschichten an der DCA S 1000 sind von Slawig im Rah-
men ihrer Masterarbeit durchgeführt worden [169]. Für die Kalibration der
Si-Wachstumsrate ist bei TSub < 60 °C Si auf ein mit HfO2 beschichtetes Si-
Substrat (3”) abgeschieden worden. Die Abweichung von der Zielschichtdicke
(d = 20 nm) ist mit Röntgenreflektometrie (siehe Kapitel 4.2.4) bestimmt
worden. Die Wachstumsrate von Si ist auf RSi ≈ 1 nm

min eingestellt worden.
Um die Ge-Rate zu kalibrieren, ist Ge amorph auf Si-Substraten abgeschieden
worden (bei TSub < 60 °C ) und die Schichtdicke durch Röntgenreflektometrie
(siehe Kapitel 4.2.4) bestimmt worden. Für die virtuellen Ge-Substrate durch
Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie ist eine Wachstumsrate von RGe ≈ 1 nm

min
verwendet worden.
Für die Kalibration der Kohlenstoffrate RC kann der Wechsel einer Si(111)-
7x7-rekonstruierten Oberfläche infolge von Kohlenstoff zu einer Si(111)-
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√
3x
√

3R30°-rekonstruierten Oberfläche genutzt werden. Für den Wechsel
der Rekonstruktion wird eine Menge von 1

3 ML- 1ML Kohlenstoff benötigt
[170, 171]. Durch RHEED kann dieser Rekonstruktionswechsel beobachtet
werden, so können in [112]-Richtung zusätzliche Reflexe beobachtet werden.
Allerdings konnte die Bestimmung der Kohlenstoffrate RC mit RHEED nicht
zuverlässig durchgeführt werden, sodass in der Masterarbeit von D. Slawig
zusätzlich versucht worden ist, die Kohlenstoffrate RC durch andere Verfahren
zu bestimmen. So sind weiterhin XPS-Untersuchungen zur Bedeckung und
das Wachstum amorpher Kohlenstoffschichten, die mit XRR untersucht wor-
den sind, durchgeführt worden. Jedoch gelang keine eindeutige Bestimmung
der Kohlenstoffrate RC , deshalb wird die Zeit der Kohlenstoffabscheidung
bei festem Emissionsstrom IE = 101, 5A als Prozessparameter angegeben.
Durch den Vergleich mit Ergebnissen von Tetzlaff [99, 130] kann für die
Versuche der vorliegenden Dissertation eine Kohlenstoffmenge von 1

3 ML-
1ML angenommen werden.
An der DCA S 1000 ist im Rahmen dieser Dissertation keine Tempera-
turkalibration durchgeführt worden. Deshalb wird an dieser Stelle auf die
vorhandene Temperaturkalibration (siehe Abbildung 5.3), die die Messung
der Substrattemperatur oberhalb von TSub = 500 °C umfasst, verwiesen.
Durch Extrapolation der Werte kann somit auch für geringere Wachstums-
temperaturen eine Angabe der tatsächlichen Temperatur gemacht werden,
wenngleich die Genauigkeit weniger als ±50 °C beträgt [99].

5.1.3 Substrate

Für die Herstellung virtueller Ge-Substrate werden ausschließlich (001)-
orientierte Si-Substrate mit einem Durchmesser von 100 mm benutzt. Es
werden zwei verschiedene Typen von Substraten benutzt, mit Fehlschnitt
(δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene) und ohne Fehlschnitt (δkipp < 0, 2°).
Der Fehlschnitt der verwendeten Substrate ist mit der in Kapitel 4.2.2 be-
schriebenen Methode [110] bestimmt worden. Beide Substrattypen sind p-
Bor-dotiert; während die Substrate mit Fehlschnitt δkipp ≈ 6° zur nächsten
(111)-Ebene einen spezifischen Widerstand 1 Ωcm < ρDot. < 20 Ωcm aufwei-
sen, haben die Substrate ohne Fehlschnitt einen spezifischen Widerstand von
10 Ωcm < ρDot. < 20 Ωcm. In der Bezeichnung der Proben steht hinter der
Herstellungsmethode (SME oder CME), ob für die jeweiligen Untersuchungen
ein Substrat mit Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene), Proben-
name ergänzt um ein F, oder ohne Fehlschnitt benutzt worden ist. Außerdem
sind für die Kalibration von Wachstumsraten zum Teil (111)-orientierte
Si-Substrate verwendet worden.
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Schritt TMani (°C) PMax(%) Dauer (min)

1 300 12 10
2 450 25 10
3 600 35 10
4 800 45 5

Tab. 5.1: Parameter der thermischen Reinigung in der VG 80 S.

5.1.4 Reinigung

Alle in dieser Dissertation verwendeten Substrate zu Herstellung virtueller
Ge-Substrate sind vor dem Einschleusen in das jeweilige MBE-System nas-
schemisch gereinigt worden. Die Reinigung am Institut für Materialien und
Bauelemente der Elektronik ist eine kombinierte HF-Ozon-Reinigung [91, 99].

Zunächst wird das Substrat mit 0,175-prozentiger Flusssäure behandelt,
um das natürliche Oxid (SiO2) zu entfernen. Durch die Behandlung mit
Flusssäure führt dieser Reinigungsschritt zu einer Wasserstoff-terminierten
Oberfläche, an der SiH2- und SiH-Verbindungen vorliegen [172]. Anschlie-
ßend wird das Substrat einer UV-Ozon-Behandlung unterzogen. Diese wird
durchgeführt, um Kohlenstoff-Reste (Si−CHx) von der Substratoberfläche zu
entfernen, die bei der Behandlung mit Flusssäure entstehen können. Im UHV
kann aus Si− CHx bereits bei Temperaturen von 230 °C ≤ TSub ≤ 430 °C
durch Dehydrierung SiC entstehen [173]. Zum einen können diese Si−CHx-
Verbindungen durch Bestrahlung mit UV-Licht in Sauerstoffatmosphäre (O3)
aufgebrochen werden und zum anderen kann dadurch auch die Anzahl an
F -Verbindungen reduziert werden [174]. Weiterhin führt die Behandlung mit
UV-Ozon zur Bildung von H2O, das die Wasserstoff-Terminierung auflöst
und die Si-Oberfläche gleichzeitig oxidiert [175]. Unmittelbar vor dem Ein-
schleusen wird das Substrat einer weiteren Behandlung mit 0,175-prozentiger
Flusssäure unterzogen, um das in der UV-Ozon-Behandlung entstandene
Oxid zu entfernen und das Substrat mit einer Wasserstoff-terminierten Ober-
fläche einzuschleusen. Da die nasschemische Reinigung in einem separaten
Labor durchgeführt wird, wird das Substrat unmittelbar nach der letzten
Behandlung mit Flusssäure im Wasserbad zu dem jeweiligen MBE-System
gebracht und eingeschleust.
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5.1.5 Oberflächenpräparation

Nach dem Einschleusen werden die Si-Substrate einer thermischen Reini-
gung unterzogen, die in situ direkt vor dem jeweiligen Wachstumsprozess
durchgeführt wird. Da die Substrate nach der nasschemischen Reinigung
mit einer Wasserstoff-terminierten Oberfläche eingeschleust werden, muss die
thermische Reinigung eine Mindesttemperatur von TSub > 600 °C erreichen.
Oberhalb dieser Temperatur können Si−H-Bindungen aufgebrochen werden
und verbleibender Wasserstoff desorbieren [173].
Tabelle 5.1 gibt einen Überblick über den vier-stufigen Prozess zur ther-
mischen Reinigung in der VG 80 S, der nach [91] durchgeführt wird. Die
Manipulatortemperatur TMani ist dabei höher gewählt, als mit der maxi-
malen Leistung PMax erreichbar wäre. Der vierte und letzte Schritt endet
bei einer realen Temperatur von (pyrometer-bestimmt) TPyro ≈ 680 °C. An-
schließend wird Si mit einer Rate von 0, 1 Å

s ≤ RSi ≤ 0, 2 Å
s für 2 min bei

TPyro ≈ 670 °C angeboten, um an der Oberfläche verbliebenen Sauerstoff
durch Bildung von flüchtigem SiO zu desorbieren [176]. Die thermische Rei-
nigung in der DCA verläuft abweichend. Das eingeschleuste Substrat wird
für 10 min bei einer Temperatur von TMani ≈ 700 °C thermisch gereinigt,
um anschließend ebenfalls Si bei geringer Rate RSi ≤ 0, 2 Å

s für 10 min
anzubieten.
Durch RHEED-Aufnahmen kann die Konfiguration der Oberfläche anhand
der Oberflächenrekonstruktion abgeleitet werden. Abbildung 5.4 zeigt die
Oberflächenrekonstruktion für jeweils eine Probe ohne und mit Fehlschnitt
aus orthogonal zueinander liegenden Richtungen nach der in situ Ober-
flächenpräparation. Die Probe ohne Fehlschnitt zeigt nach Abschluss der
Präparation in beiden orthogonal zueinander liegenden Richtungen ([-110]
bzw. [1-10] und [110] bzw. [-1-10]13) eine 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfläche.
Es liegt also eine einzel-atomar gestufte Oberfläche mit Dimerreihen auf
den Terrassen sowohl orthogonal (SB-Konfiguration) als auch parallel zu
den Stufenkanten (SA-Konfiguration) vor (siehe Kapitel 3.2.1). Bei der
Probe mit Fehlschnitt liegt eine doppel-atomar gestufte Oberfläche (DB-
Konfiguration) vor, da in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung eine 2x1-rekonstruierte
Si(001)-Oberfläche vorliegt, während in [-110]- und [1-10]-Richtung eine
Aufspaltung der Hauptreflexe auftritt. Es ist erkennbar, dass zwischen den
Hauptreflexen 6 schwache Nebenreflexe auftreten, was auf eine regelmäßige
Stufenanordnung bestehend aus Doppelstufen mit einer durchschnittlichen
13In [-110]- bzw. [1-10]-Richtung fällt der Elektronenstrahl parallel zu den Stufenkanten

ein, während in [-1-10]- und [110]-Richtung der Elektronenstrahl orthogonal zu den
Stufenkanten einfällt.
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ohne Fehlschnitt 

[110] | [-1-10]

ohne Fehlschnitt 

[1-10] | [-110]

6° Fehlschnitt

[110] | [-1-10]

6° Fehlschnitt

[1-10] | [-110]

(0,0)(-1,0) (1,0)
(a) (b)

(c) (d)

(-1/2,0) (1/2,0)

(0,0)

(-1,0)

(1,0)

Abb. 5.4: Ergebnis der Oberflächenpräparation für Substrate ohne und
mit Fehlschnitt, aufgenommen mit RHEED (U = 26 kV , I =
2, 6 A). Dargestellt sind jeweils die äquivalenten [110]- bzw. [-1-10]-
Richtungen (a) und (b) und die [-110]-bzw. [1-10]- (c) und (d). Bei
der Probe mit Fehlschnitt liegt eine doppel-atomar gestufte Ober-
fläche (DB-Konfiguration) vor, da in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung
eine 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfläche vorliegt (c), während
in [1-10]- und [110]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auftritt (d). Zwischen den Hauptreflexen treten 6 schwache Neben-
reflexe auf, die auf eine regelmäßige Stufenanordnung bestehend
aus Doppelstufen mit einer durchschnittlichen Terrassenlänge von
etwa 7 Atomen hindeutet [140]. Exemplarisch sind die Reflexe in
Abbildung (a) und (d) indiziert.

Terrassenlänge von etwa 7 Atomen (Terrassenbreite von dT,Si ≈ 26 Å für Si)
deutet [140].
Die Überprüfung der Oberflächenpräparation stellt sicher, in welchem Zustand
(Rekonstruktion) die Oberfläche ist und ob für die Substrate mit Fehlschnitt
die benötigte atomare Doppelstufung der Oberfläche vorliegt. Diese Kontrolle
wird bei allen zu wachsenden Proben vor dem Beginn des eigentlichen Ge-
Wachstums durchgeführt.

60



5.2 Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb

5.2 Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb

In diesem Kapitel werden die Wachstumsbedingungen zur Herstellung virtuel-
ler Ge-Substrate für die Epitaxie von III-V-Materialien optimiert. Dazu wird
die Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb, die in Kapitel 3.1.1 basierend auf
dem derzeitigen Stand der Technik vorgestellt worden ist, verwendet. Damit
die virtuellen Ge-Substrate für das anschließende Wachstum von GaAs ver-
wendet werden können, müssen im Wesentlichen zwei Aspekte berücksichtigt
werden. Zum einen darf kein Sb auf der Ge-Oberfläche verbleiben, da es zu
Verunreinigungen in einem III-V-MBE-System führen kann, und zum anderen
muss beachtet werden, dass für die Epitaxie von GaAs eine doppel-atomar
gestufte Oberfläche benötigt wird. Im Folgenden werden die optimierten
Wachstumsbedingungen vorgestellt und durch XPS-Untersuchungen gezeigt,
dass kein Sb an der Oberfläche verbleibt, wenn ein zweistufiger Wachs-
tumsprozess benutzt wird. Durch STM-Untersuchungen wird überprüft, dass
nach der Herstellung der virtuellen Substrate eine doppel-atomar gestufte
Ge-Oberfläche (siehe Kapitel 3.2.1) vorliegt. Abschließend werden die virtuel-
len Ge-Substrate hergestellt, auf die GaAs aufgewachsen worden ist (siehe
Kapitel 6).

5.2.1 Probenherstellung

An allen verwendeten Substraten ist die in Kapitel 5.1.3 beschriebene Reini-
gung mit anschließender Oberflächenpräparation durchgeführt worden. Die
Substrate haben unmittelbar vor dem Wachstum eine doppel-atomar ge-
stufte Oberfläche im RHEED aufgewiesen, der Nachweis, dass RHEED zur
Identifizierung einer doppel-atomar gestuften Oberfläche geeignet ist, wird
in Kapitel 5.2.4 geführt. Diesem Kapitel liegen zwei verschiedene Wachs-
tumsprozesse zu Grunde, die in Tabelle 5.2 zusammengefasst werden. Zum
einen wird der bei Wietler [91] vorgestellte Ansatz benutzt, der das Ge-
Wachstum bei TPyro ≈ 670 °C unter kontinuierlichem Sb-Fluss umfasst, bis
die Zielschichtdicke von dSME,Ge = 500nm erreicht wird. Vor dem Wachstum
wird die Oberfläche bereits bei TPyro ≈ 670 °C mit einer ML Sb beschichtet.
Dieser Prozess wird im Folgenden als durchgängig Sb bezeichnet. Verglichen
wird dieser Wachstumsprozess mit einem zweistufigen Wachstumsprozess. Bei
diesem wird nach dSME,Ge = 300nm das Wachstum unterbrochen und Sb für
t = 5 min von der Oberfläche desorbiert. Anschließend wird die Temperatur
auf TMani = 430 °C reduziert und weiteres Ge (dGe = 200nm) ohne Sb auf-
gewachsen. Letzterer Prozess wird im Folgenden als zweistufiges Wachstum
bezeichnet. Tabelle 5.2 fasst beide vorgestellten Wachstumsvarianten und
die Prozessschritte zusammen. Die Wachstumstemperatur ist zwischen
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# Schritt Variante 1 Variante 2
durchgängig Sb zweistufig

1 Sb-Angebot vor 1 ML 1 MLdem Wachstum

2
SME-Ge

500 nm 300 nmunter Sb-Fluss
(2, 6 · 1013 Atomen

cm2s )

3 Sb-Desorption bei - 5 min
TWachstum

4 Ge-Wachstum bei - 200 nm
TMani = 430 °C

Tab. 5.2: Schematischer Prozessablauf zur Herstellung der untersuchten Ge-
Schichten. Variante 1 umfasst eine durchgängig mit Sb gewachsene
Ge-Schicht, während bei Variante 2 nach einer Sb-Desorption Ge
bei reduzierter Temperatur ohne Sb aufgewachsen wird.

600 °C ≤ TPyro ≤ 670 °C variiert worden, da eine niedrigere Wachstum-
stemperatur zu einer erhöhten Hintergrunddotierung führen würde, während
oberhalb von 700 °C eine verstärkte Diffusion von Si in die Ge-Schicht eintritt
[91]. Außerdem sind sowohl Substrate mit einem Fehlschnitt (δkipp ≈ 6°) also
auch ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) untersucht worden. Alle in diesem Kapitel
behandelten Proben sind im Anhang auf Seite 130 zu finden.

5.2.2 Optimierung des SME-Wachstumsprozesses für die
III-V-Epitaxie

Für die Optimierung des SME-Wachstumsprozesses zur Herstellung virtu-
eller Ge-Substrate müssen zwei Aspekte beachtet werden. Zum einen muss
getestet werden, ob die Wachstumsunterbrechung mit Sb-Desorption und
anschließendem Wachstum bei reduzierter Temperatur einen Einfluss auf die
kristalline Qualität der Proben hat. Zum anderen muss überprüft werden
welchen Einfluss der Fehlschnitt der verwendeten Substrate (δkipp ≈ 6°) hat
und ob die Präparation einer doppel-atomar gestuften Oberfläche gelingt.
Als Vergleichsmöglichkeit im gewählten Temperaturbereich (zwischen 600 °C ≤
TPyro ≤ 670 °C) für den ersten Wachstumsschritt (siehe Tabelle 5.2) die-
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Abb. 5.5: Θ − 2Θ-Messung zweier bei Ge-Schichten, die ohne Fehlschnitt
(dSchicht = 500nm) bei TPyro ≈ 670 °C gewachsen worden sind.
In Schwarz dargestellt unter durchgängigem Sb-Fluss, in Grau als
zweistufiges Wachstum mit Sb-Desorption. Der Volumenwert von
aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt. Die Intensität ist normiert
und die Messkurven sind auf den Si(004)-Reflex normiert worden.
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nen der Relaxationsgrad und die Defektdichte. Ersterer wird aus Θ − 2Θ-
Messungen nach Gleichung 4.4 berechnet. Für alle in diesem Kapitel un-
tersuchten Proben beträgt der Relaxationsgrad unabhängig von der Wachs-
tumstemperatur 99% ≤ R ≤ 100% nach Korrektur um Verspannung infolge
unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten (siehe Kapitel 2.2).
Folglich führt der zweistufige Wachstumsprozess genauso zu voll relaxierten
Ge-Schichten, wie es bisher für durchgängig mit Sb gewachsene Ge-Schichten
gezeigt worden ist [89]. Dieses Verhalten war allerdings erwartbar, da die
Versetzungsbildung bereits nach 18 ML eintritt [91]. Der Relaxationsgrad
wird daher an dieser Stelle nicht weiter behandelt und kann für die entspre-
chenden Proben im Anhang auf Seite 130 nachgelesen werden. Exemplarisch
gezeigt ist in Abbildung 5.5 die Θ− 2Θ-Messung um den Si(004)-Reflex für
zweier Proben ohne Fehlschnitt (dSchicht = 500nm): in Schwarz dargestellt
unter durchgängigem Sb-Fluss, in Grau als zweistufiges Wachstum. Der Vo-
lumenwert von aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt, nach Korrektur um
Verspannung infolge unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten
beträgt der Relaxationsgrad für die durchgängig unter Sb-Fluss gewachsene
Probe (schwarz) R = 100%, der der zweistufig gewachsenen Probe (grau)
R = 99, 4%. Anhand dieser Untersuchung lässt sich kein Unterschied zwischen
den beiden Wachstumsvarianten feststellen, eine Variation der Wachstum-
stemperatur im angegebenen Bereich führte ebenfalls zu dem Ergebnis, dass
die zweistufig hergestellten Proben dieselben strukturellen Eigenschaften
aufweisen.
Ferner zeigt auch die Überprüfung, ob der Substratfehlschnitt einen Einfluss
auf die strukturellen Eigenschaften hat, dasselbe Ergebnis. Der Fehlschnitt
von δkipp ≈ 6° hat keinen Einfluss auf die strukturellen Eigenschaften der
hergestellten Ge-Schichten. Exemplarisch dafür werden zwei Proben in Abbil-
dung 5.6 verglichen, die mit dem zweistufigen Wachstum (siehe Tabelle 5.2)
bei TPyro ≈ 630 °C im ersten Schritt hergestellt worden sind. Die Probe, bei
der der Fehlschnitt δkipp ≈ 6° beträgt, ist in Schwarz dargestellt, die Probe
ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Grau. Auch hier beträgt nach Korrektur
um Verspannung infolge unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizi-
enten der Relaxationsgrad R = 98, 5% (δkipp ≈ 6°) respektive R = 99, 7%
(δkipp ≈ 0°).
Als weitere Möglichkeit zur Bewertung und Optimierung der strukturellen
Eigenschaften des zweistufigen Wachstumsprozesses sind an allen hergestell-
ten Proben Rockingkurven um den Ge(004)-Reflex aufgenommen worden.
Anschließend sind die resultierenden Rockingkurven mit Gaussfunktionen
angenähert worden und aus den Halbwertsbreiten Defektdichten bestimmt
worden (siehe Formel 4.6 aus Kapitel 4.2.2 und Anhang auf Seite 128). Abbil-
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Abb. 5.6: Θ− 2Θ-Messung zweier bei Ge-Schichten, die mit dem zweistufigen
Wachstumsprozess (dSchciht = 500nm) hergestellt worden sind.
Das SME-Ge ist bei TPyro ≈ 630 °C gewachsen worden. In Schwarz
auf einem Substrat mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° , in Grau
auf einem Substrat ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°). Der Volumenwert
von aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt. Intensität normiert
und auf den Si(004)-Reflex normiert.
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dung 5.7 zeigt die Defektdichte, ausgehend von 60°- bzw. 90°-Versetzungen
für die untersuchten Proben. Bei Wietler [91] ist gezeigt worden, dass
in Ge-Schichten, die mit SME gewachsen werden, typischerweise ein Ver-
setzungsnetzwerk an der Grenzfläche bestehend aus 90°-Versetzungen vor-
liegt. 60°-Versetzungen können zwar auch identifiziert werden, weisen jedoch
denselben Betrag des Burgersvektors wie 90°-Versetzungen auf. Daher hat
letztendlich der vorliegende Versetzungstyp nur einen schwachen Einfluss auf
die Halbwertsbreite und somit auf die Defektdichte [91]. Da der verwendeten
Formel Vereinfachungen zu Grunde liegen, müssen diese für eine Fehler-
abschätzung berücksichtigt werden. So trägt der vorliegende Versetzungstyp
zum Fehler bei, da anstelle von 60°- bzw. 90°-Versetzungen auch Versetzungen
mit Schraubencharakter auftreten können. Zusätzlich ist der Fehler ausge-
hend von der Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimmung berechnet worden.
Für alle Proben sind Querbrüche in einem REM hinsichtlich Schichtdicke
untersucht und der Mittelwert aller Messungen bestimmt worden.

Insgesamt liegen alle in Abbildung 5.7 gezeigten Proben in einem Bereich von
479nm ≤ d ≤ 548nm. Zusätzlich ist mit Ausnahme von 4 Proben die rms-
Rauigkeit angegeben. In Schwarz dargestellt sind die Proben, die durchgängig
mit Sb-Fluss auf Substraten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) gewachsen worden
sind. Während für das zweistufige Wachstum die Ge-Schichten auf Substra-
ten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Rot dargestellt sind, werden die auf
fehlgeschnittenen Substraten (δkipp ≈ 6°) in Blau dargestellt. Anhand der
Defektdichten ist zu erkennen, dass weder zwischen den Wachstumsvarianten
noch zwischen den Substraten ein Unterschied besteht. Die Defektdichten
für TPyro ≈ 670 °C liegen in dem von Wietler gezeigten Bereich [89].
Allerdings konnten Oberflächenrauigkeiten von Rrms ≤ 1nm, wie sie für
durchgängig mit Sb-Fluss gewachsene Ge-Schichten bei dieser Wachstum-
stemperatur bereits gezeigt worden sind [91], nicht erzielt werden. Eine
Erhöhung der Wachstumstemperatur auf TPyro ≈ 700 °C führt nicht nur zu
einer erhöhten Diffusion von Si in die Ge-Schicht [91], sondern auch zu einer
deutlich erhöhten Oberflächenrauigkeit. Durch Reduzierung der Wachstum-
stemperatur auf TPyro ≈ 630 °C kann sowohl die Defektdichte als auch die
Oberflächenrauigkeit reduziert werden. Unabhängig davon, ob das verwendete
Substrat einen Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° oder δkipp ≈ 0◦ aufweist und un-
abhängig davon, welche Wachstumsvariante verwendet worden ist, kann die
Defektdichte durchschnittlich reduziert werden. Defektdichten im Bereich von
nd < 8 · 108 cm−3 sind allerdings aus Sicht einer späteren photovoltaischen
Anwendung zu hoch. So sind Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 nötig,
um Verluste infolge nichtstrahlender Rekombination in Solarzellen zu begren-
zen [25]. Allerdings geht diese Abschätzung von einer aktiven Ge-Schicht aus,
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Abb. 5.7: Defektdichte (berechnet aus Halbwertsbreiten der jeweiligen
Rockingkurven um den Ge(004)-Reflex) ausgehend von 60°- bzw.
90°-Versetzungen für die in diesem Kapitel untersuchten Proben.
In Schwarz dargestellt sind die durchgängig mit Sb-Fluss auf Sub-
straten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) gewachsenen Proben. Für
das zweistufige Wachstum sind Ge-Schichten auf Substraten ohne
Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Rot dargestellt, die auf fehlgeschnittenen
Substraten (δkipp ≈ 6°) sind in Blau dargestellt. Zusätzlich ist mit
Ausnahme von 4 Proben die rms-Rauigkeit angegeben.

während die in dieser Dissertation vorgestellten Ge-Schichten ausreichend
dünn sind, um als inaktiver Tunnelübergang zwischen einer III-V- und einer
Si-Solarzelle zu fungieren [8]. Dennoch bleibt zu überprüfen, inwieweit die
gemessenen Defektdichten einen Einfluss auf eine spätere Tandemsolarzelle
haben und inwieweit die Defektdichte der Ge-Schicht Auswirkungen auf die
strukturelle Perfektion der GaAs-Schichten hat.
Weiterhin muss beachtet werden, dass eine Reduzierung der Wachstumstem-
peratur zu einer erhöhten Hintergrunddotierung führt. So ist gezeigt worden,
dass die Reduzierung der Wachstumstemperatur auf TPyro ≈ 600 °C auf eine
Verdoppelung der Hintergrunddotierung hinausläuft [177] (bei TPyro ≈ 670 °C
ist von einer Dotierung von cSb ≈ 5 · 1016 cm−3 auszugehen [89]).

67



5 Herstellung virtueller Substrate für die III-V-Epitaxie

5.2.3 Sb an der Oberfläche

Durch den zweistufigen Wachstumsprozess zur Herstellung virtueller Ge-
Substrate, der in Tabelle 5.2 vorgestellt worden ist, soll kein Sb nach dem Ende
des Wachstums an der Oberfläche verbleiben. Um zu überprüfen, inwieweit
der zweistufige Wachstumsprozess bestehend aus Sb-Desorption bei TPyro ≈
670 °C und anschließendem Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C zu einer Sb-
freien Oberfläche führt, sind XPS-Untersuchungen durchgeführt worden.
Ergänzend sind Dotierprofile der untersuchten Proben mit Sekundärionen-
Massenspektrometrie (SIMS, engl. secondary ion mass spectrometry) von dem
CiS Forschungsinstitut für Mikrosensorik14 durchgeführt worden.
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Abb. 5.8: XPS-Untersuchung des zweistufigen Wachstums zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate. Gezeigt ist die Region um das O 1s-Orbital,
aufgenommen mit MgKα-Anregung und Epass = 80 eV . Die Mess-
daten sind angenähert (Voigt-Profil) und auf C 1s normiert (nicht
gezeigt) worden. In Schwarz ist eine durchgängig mit Sb gewachsene
500 nm dicke Ge-Schicht gezeigt. In Grau eine zweistufig gewach-
sene, bei der nach dSME,Ge = 300nm Sb desorbiert worden ist
und anschließend Ge ohne Sb-Fluss bei reduzierter Temperatur
aufgewachsen worden ist (dGe = 200nm).

14Konrad-Zuse-Straße 14, 99099 Erfurt, Deutschland
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5.2 Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb

XPS Zuerst muss betrachtet werden, wie viel Sb bei dem klassischen
SME-Prozess, der bei TPyro ≈ 670 °C unter kontinuierlichem Sb-Fluss (2, 6 ·
1013 Atome

cm2s ) durchgeführt wird, an der Oberfläche bleibt und ob diese Menge
mit XPS nachweisbar ist. Für XPS wird eine Informationstiefe von etwa
5 nm angegeben [129], wodurch eine ausreichend hohe Oberflächensensitivität
gewährleistet ist. Außerdem beträgt die Nachweisgrenze von XPS-Untersuchun-
gen etwa N = 3 · 103 ppm [129], was 0, 3% entspricht. Wird nun eine (001)-
orientierte Ge-Oberfläche15 betrachtet, so kann die Zusammensetzung der
ersten 35 ML untersucht werden. Eine vollständige mit Sb abgesättigte 2x1-
rekonstruierte Ge(001)-Oberfläche wird mit ΛSb ≈ 0, 8ML Sb angegeben
[91, 178]. Ausgehend von dieser Sb-Bedeckung der Oberfläche macht das
verbliebene Sb etwa 2, 2% des untersuchten Volumens aus und liegt damit
deutlich oberhalb der Nachweisgrenze von N = 0, 3%. Eine derartige einfache
Abschätzung entspricht einer maximalen Menge an verbliebenem Sb, denn
die Informationstiefe von XPS nimmt exponentiell mit der Tiefe ab.
Zur Untersuchung wird der Bereich um das O 1s-Orbital betrachtet, da das
Sb 3d 3

2
und das Sb 3d 5

2
in demselben Bereich liegen. Da es durch die Lagerung

der Proben außerhalb des MBE-Systems zur Oxidation der Oberfläche kommt,
müssen die Bindungsenergien für das O 1s-Orbital und das Sb 3d-Orbital
unter Ausbildung von GeO2 und Sb2O5 betrachtet werden. Dabei wird die
chemische Verschiebung der Bindungsenergie berücksichtigt, da anstelle von
O −O-Bindungen nun Ge−O- und Sb−O-Bindungen vorliegen [179, 180].
Die Aufspaltung des 3d-Orbitals aufgrund der Spin-Bahn-Kopplung führt
zu einer charakteristischen Differenz der Bindungsenergien von ∆Sb3d =
9, 4 eV . Dabei beträgt die Bindungsenergie von Sb 3d 3

2
bei Ausbildung von

Sb2O5 EB = 540, 9 eV . Zur Untersuchung kann der Sb 3d 5
2

(für Sb2O5) nicht
herangezogen werden, da die Bindungsenergie fast identisch mit der des O 1s-
Orbital bei Ausbildung von GeO2 (EB = 532, 2 eV ) [181] ist. Abbildung 5.8
zeigt das Spektrum um das O 1s-Orbital, aufgenommen bei MgKα-Anregung
und einer Passenergie von Epass = 80 eV . Die charakteristischen Intensitäten
sind mit Voigt-Profilen angenähert worden und anhand des C 1s-Orbitals
(nicht gezeigt) hinsichtlich der Bindungsenergie normiert worden. Die Probe,
die unter kontinuierlichem Sb-Fluss hergestellt worden ist, zeigt neben dem
Sauerstoffsignal ein zusätzliches bei EB = 540, 9 eV , welches aufgrund des
charakteristischen Abstands zum Sb 3d 5

2
-Orbital (das durch O 1s-Orbital

überlagert wird) als Sb 3d 3
2

identifiziert werden kann. Die Probe, bei der nach
dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm) Sb bei TPyro = 670 °C desorbiert
worden ist und anschließend Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist

151 ML Ge auf einer (001)-orientierten Oberfläche sind 7, 21 · 1014 Atomen
cm2
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5 Herstellung virtueller Substrate für die III-V-Epitaxie

(dGe = 200nm, TManipulator = 430°C), zeigt Intensitäten, die auf das Sb 3d-
Orbital zurückzuführen sind . Die Halbwertsbreite des O 1s-Orbitals (GeO2)
dieser Probe ist mit FHWM = 3, 4 eV auch kleiner als die der durchgängig
mit Sb gewachsenen Probe (FHWM = 3, 9 eV ), bei der zusätzlich das
Sb 3d 5

2
-Orbital (Sb2O5) zu einer Verbreiterung führt.

Mit Rücksichtnahme auf die Nachweisgrenze der Messmethode XPS, die
etwa der Menge Λ ≈ 1

10 -Monolage Sb entspricht, kann festgehalten werden,
dass durch die Sb-Desorption und anschließendes Ge-Wachstum bei redu-
zierter Temperatur eine Sb-freie Oberfläche für die Herstellung virtueller
Ge-Substrate erzielt werden kann.

SIMS Bei der Tiefenprofilanalyse wird zunächst ein Intensitäts-Zeit-Profil
registriert. Die Umrechnung der gemessenen Intensitäten in Konzentratio-
nen erfolgt durch eine Sb-Standardprobe (mit 121Sb und 123Sb implantierte
Germaniumprobe). Die Analyse von Sb erfolgt mit Cs-Primärionen und nega-
tiven Sekundärionen. Es wurden beide Isotope gemessen, wobei das natürliche
Isotopenverhältnis von 121Sb : 123Sb 57,3:42,7 beträgt.
Abbildung 5.9 zeigt das Tiefenprofil von der Probenoberfläche bis in eine Tiefe
von 200 nm für den Nachweis von Sb. Für die Bestimmung von Sb beträgt die
Nachweisgrenze N = 5 · 1014 Atome

cm3 (Messfleckdurchmesser 60 µm). In Grau
dargestellt ist die Probe, die zweistufig hergestellt worden ist, also bei der
nach dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm) Sb bei TPyro = 670 °C desor-
biert worden ist und anschließend Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist
(dGe = 200nm, TMani = 430 °C), in Schwarz dargestellt ist eine durchgängig
mit Sb gewachsene Probe bei TPyro = 670 °C. Die verwendeten Analysebe-
dingungen sind auf eine bestmögliche Nachweisgrenze optimiert und zeigen,
dass eine Quantifizierung von Sb an der Oberfläche der Germaniumschicht
(bis ≈ 50nm Tiefe) nicht direkt aus dem dargestellten Verlauf abzuleiten
ist. Während sich in der gesamten Schicht (beide Proben d = 500 nm) die
Sb-Konzentration bei der durchgängig mit Sb-Fluss gewachsenen Probe auf
cSb ≤ 5 · 1016 Atome

cm3 beläuft, schwankt die Sb-Konzentration der zweistufig
gewachsenen Probe um die Nachweisgrenze von N ≈ 5 · 1014 Atome

cm3 . Die
Sb-Konzentration der durchgängig mit Sb gewachsenen Ge-Schicht deckt
sich mit den Angaben für denselben Wachstumsprozess von Wietler [89].
Würde die Sb-Desorption nicht funktionieren und vor dem fortgesetzten
Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C noch ΛSb = 0, 8ML an der Oberfläche
sein, so hätte die 200 nm dicke Ge-Schicht eine Sb-Konzentration von bis zu
cSb = 4 · 1019 Atome

cm3 . Daher ist festzuhalten, dass die Sb-Desorption, so wie
sie für die Herstellung virtueller Ge-Substrate vorgestellt worden ist, zu einer
deutlichen Reduzierung der Sb-Konzentration cSb an der Oberfläche führt.
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Abb. 5.9: Gezeigt ist das SIMS-Tiefenprofil (200 nm von der Oberfläche aus-
gehend) zweier Ge-Schichten, die mit SME hergestellt worden sind.
In Grau dargestellt ist die Probe, die zweistufig hergestellt worden
ist, also bei der nach dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm)
Sb bei TPyro = 670 °C desorbiert worden ist und anschließend
Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist (dGe = 200nm,
TManipulator = 430 °C). In Schwarz ist eine durchgängig mit Sb
gewachsene Probe bei TPyro = 670 °C gezeigt. Die Analyse von
Sb ist mit Cs-Primärionen und negativen Sekundärionen für den
Nachweis von121Sb und 123Sb durchgeführt worden. Für die Be-
stimmung von Sb beträgt die Nachweisgrenze cSb = 5 · 1014 Atome

cm3

(Messfleckdurchmesser 60 µm).
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Beide Proben zeigen im oberflächennahen Bereich qualitativ denselben Ver-
lauf, dass bis in eine Tiefe von ≈ 50 nm die Konzentration cSb abnimmt.
Ob dieser Verlauf allerdings alleine durch eine von der Oberfläche her ab-
nehmende Konzentration cSb oder noch durch zusätzliche Effekte, wie eine
sich ändernde Sputterrate, verursacht wird, kann nicht abschließend beurteilt
werden. Trotzdem kann eine Segregation von Sb an die Oberfläche bei beiden
Proben festgestellt werden. Durch die Integration über die ersten 100 nm (von
der Oberfläche startend) kann eine Abschätzung der im oberflächennahen Be-
reich verbliebenen Menge an Sb gemacht werden. Die zweistufig gewachsene
Probe zeigt eine integrierte Konzentration von cSb,integr. = 4, 5 · 1012 Atome

cm2 ,
verglichen mit cSb,integr. = 1, 2 · 1014 Atome

cm2 bei der durchgängig mit Sb ge-
wachsenen Probe. Folglich lässt die integrierte Konzentration der zweistufig
gewachsenen Probe den Schluss zu, dass sich weniger als Λ ≈ 1

100 ML Sb
nach Abschluss des Wachstums an der Oberfläche befindet.
Dass noch Sb an der Oberfläche bei dem zweistufigen Wachstumsprozess
vorhanden ist, kann zwei verschiedene Ursachen haben, die auch beide gleich-
zeitig zutreffend sein können. Zum einen kann Sb aus dem Hintergrund, das
heißt beispielsweise von dem Probenhalter, nach der durchgeführten Desorp-
tion während des Abkühlvorgangs auf das Substrat gelangen. Zum anderen
kann es ein Effekt der sich ändernden Löslichkeit sein. Da die Löslichkeit von
Sb (in Ge) temperaturabhängig ist, kann eine Temperaturänderung um mehr
als ∆T = 200 ◦C dazu führen, dass Sb, bevor bei reduzierter Temperatur
weitergewachsen wird, an die Oberfläche tritt. Das würde bedeuten, dass Sb
auch bei Temperaturen um TMani ≈ 430 °C an die Oberfläche segregieren
kann. Beide vorgestellten Ursachen können erklären, warum sich auch im
zweistufigen Wachstumsprozess eine, wenngleich sehr geringe Menge Sb, an
der Oberfläche befindet.
Weiterhin zeigt die durchgängig mit Sb hergestellte Ge-Schicht durch die
Integration der Konzentration cSb im oberflächennahen Bereich , dass nach
Ende des Wachstums nur noch Λ ≈ 1

4 ML Sb an der Oberfläche vorhan-
den ist. Bei der Wachstumstemperatur von TPyro ≈ 670 °C ist eigentlich
davon auszugehen, dass noch Λ ≈ 0, 8ML Sb an der Oberfläche verbleiben
[91, 178]. Die geringere Menge an Sb kann beispielsweise durch weiterhin
auftretende Desorption verursacht werden, denn die Temperatur wird nicht
abrupt geändert. Außerdem ist zu berücksichtigen, dass die Probe an Luft
gelagert worden ist, bevor die SIMS-Untersuchungen durchgeführt worden
sind. An Luft bildet sich ein Oxid aus, das vorwiegend aus GeO2 besteht,
welches aber auch einen Anteil an Sb2O5 aufweisen kann. Inwieweit zu Beginn
des Sputterns im oberflächennahen Bereich das Oxid zu einer abweichenden
Konzentration von cSb führt, kann nicht beurteilt werden.
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Abb. 5.10: SME-hergestellte Ge-Schicht (Probe SME670F) zur Untersuchung
der Oberfläche mit STM. (a) RHEED-Aufnahme nach dem Wachs-
tum in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung. Aufspaltung der Hauptreflexe
der 2x1-Rekonstruktion in 6 schwach erkennbare Nebenreflexe.
Exemplarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufname der
Probe SME670F mit einer Rauigkeit von Rrms = 0, 3nm.

Durch den Vergleich von XPS- und SIMS-Untersuchungen kann gefolgert
werden, dass durch die Sb-Desorption bei TPyro = 670 °C und das anschlie-
ßende Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C die Hintergrunddotierung deutlich
verringert werden kann (cSb ≈ 5 · 1014 Atome

cm3 ). Diese ist verglichen mit der
intrinsischen Ladungsträgerkonzentration von Ge (ni = 2 · 1013 cm−3) einer
intrinsischen Ge-Schicht nur noch um etwa eine Größenordnung erhöht. Die an
der Oberfläche verbliebene Menge an Sb kann zu weniger als Λ ≤ 1

100 ML Sb
abgeschätzt werden. Dadurch wird eine ausreichend geringe Sb-Konzentration
erreicht, sodass die virtuellen Ge-Substrate für die Epitaxie von GaAs ver-
wendet werden können.

5.2.4 Ein-Domänigkeit der Ge-Oberflächen

Um auf virtuellen Ge-Substraten GaAs möglichst defektfrei aufwachsen
zu können, wird eine doppel-atomar gestufte Oberfläche benötigt (siehe
Kapitel 3.2.1). Durch diese kann die Ausbildung von Antiphasengrenzen
[55] während des Wachstums von GaAs unterdrückt werden [61]. Bereits bei
Ruhkopf ist durch die Kombination von RHEED-, LEED- (engl. low energy
electron diffraction), XRD- und TEM-Untersuchungen gezeigt worden, dass
virtuelle Ge-Substrate ein-domänige Ge-Oberflächen aufweisen. [114].

STM an durchgängig mit Sb gewachsenen SME-Ge-Schichten Für
die STM-Untersuchung wird eine SME-gewachsene Ge Schicht mit einer
Dicke von dGe = 400nm herangezogen. Diese Probe (Probe SME670F)
weist einen Fehlschnitt von δkipp = 5, 8° auf und ist unter kontinuierlichem
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5 Herstellung virtueller Substrate für die III-V-Epitaxie

Sb-Fluss bei TPyro ≈ 670 °C gewachsen worden. Unmittelbar nach dem
Wachstum wies die Probe im RHEED eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auf, die in Abbildung 5.10 (a) gezeigt ist. Es ist erkennbar, dass zwischen
den Hauptreflexen der 2x1-Rekonstruktion 6 schwache Nebenreflexe auftre-
ten, was auf eine regelmäßige Stufenanordnung bestehend aus Doppelstufen
mit einer durchschnittlichen Terrassenlänge von etwa 7 Atomen (Terras-
senbreite von dT,Ge ≈ 27 Å für Ge) deutet [140]. Die Ge-Schicht zeigt eine
Oberflächenrauigkeit von Rrms = 0, 3nm, die somit vergleichbar zu den in
Kapitel 5.2.2 gezeigten Ergebnissen ist.
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Abb. 5.11: STM-Untersuchung einer SME-hergestellten Ge-Oberfläche
(dGe = 400nm) bei T = 920◦C. (a) Extrahierte der überwiegend
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche, in Höhenprofil 1 ist er-
kennbar, dass ebenfalls mono-atomare Stufen auftreten. (b) STM-
Bild der Ge-Oberfläche, eingefärbt mit gwyddion [182]. Zu er-
kennen sind überwiegend doppel-atomare Stufen mit orthogonal
zu den Stufenkanten verlaufenden Dimerreihen. Zur besseren
Veranschaulichung der Ein-Domänigkeit der Oberfläche ist ein
Bildausschnitt bei größerer Auflösung eingefügt worden

Die STM-Untersuchungen, durchgeführt von Christian Brand (siehe Ka-
pitel 4.4.1), zeigen, dass eine ein-domänige Ge-Oberfläche vorliegt. Diese
besteht vorwiegend aus Stufen doppel-atomarer Höhe und ist in Abbil-
dung 5.11 gezeigt. Die Höhenprofile in Abbildung 5.11 (a) zeigen, dass die
Höhe der Stufen durchschnittlich der theoretischen Höhe einer Ge-Doppelstufe
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HGe,DS ≈ 2, 8 Å entspricht. Allerdings liegt keine einheitliche Terrassenbreite
vor, diese variiert zwischen 30 Å ≤ dT,Ge ≤ 120 Å. Da die Terrassen außerdem
überwiegend Dimerreihen aufweisen, die orthogonal zur Terrassenkante ver-
laufen [109], liegt eine ein-domänige DB-Konfiguration (siehe Kapitel 3.2.1)
der 2x1-rekonstruierten Ge-Oberfläche bestehend aus doppel-atomar gestuf-
ten Terrassen vor (siehe vergrößerter Bildausschnitt in Abbildung 5.11 (b)).
Zwar überwiegt eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche, jedoch ist die
Ausprägung der Doppelstufen unregelmäßig und kann nicht auf allen un-
tersuchten Bereichen der Probe gesehen werden. Zusätzlich ist anhand des
Höhenprofils 1 in Abbildung 5.11 erkennbar, dass auch mono-atomar gestufte
Terrassen mit einer Stufenhöhe von HGe,ES ≈ 1, 4 Å vorliegen. Diese Ergeb-
nisse unterstützen die TEM- und XRD-Ergebnisse, die von Ruhkopf an
einer identisch hergestellten Probe gezeigt worden sind [114]. Zum Nachweis
der doppel-atomar gestuften Oberfläche ist in [114] auf die Ge-Schicht Gd2O3
(mit dGd2O3 = 7nm) aufgewachsen worden. So ist bereits gezeigt worden,
dass Gd2O3 auf einer vizinalen Si(001)-Oberfläche mit nur einer Domäne
aufwächst, sofern eine doppel-atomar gestufte Oberfläche vorliegt [183]. Bei
Ruhkopf [114] konnten allerdings zwei verschiedene Gd2O3-Domänen nach-
gewiesen werden, von denen jedoch eine deutlich überwog. Daher passen
die hier vorgestellten STM-Untersuchungen zu dem von Ruhkopf [114]
gezogenen Fazit: es liegt für die untersuchte Probe eine ein-domänige Ge-
Oberfläche mit vorwiegend doppel-atomaren Stufen vor, auf der vereinzelt
auch mono-atomare Stufen vorhanden sind.
Es ist jedoch nicht auszuschließen, dass sich die Ge-Oberfläche durch die in
situ Präparation verändert hat. Im Gegensatz zu der Präparation in einer
MBE, bei der die Probe indirekt durch eine Strahlungsheizung auf die entspre-
chende Temperatur erhitzt wird, wird die Probe im STM durch Strom direkt
geheizt. Während sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche (durch
Strahlungsheizung) für eine Verkippung von δkipp = 6° bei T = 650 ◦C (für
mindestens 5 min) ausbildet [107], musste die Probe auf eine Temperatur von
T = 920 °C16 erhitzt werden. Bis zu einer Temperatur von T < 900 °C konnte
lediglich die oxidierte Ge-Oberfläche beobachtet werden, obwohl bekannt ist,
dass sich GeO2 oberhalb von T = 600 ◦C in GeO umwandelt, welches wieder-
um instabil ist und desorbiert [184, 185]. Folglich konnte die Ge-Oberfläche
erst bei Temperaturen T ≥ 920 °C untersucht werden, wobei festzuhalten ist,
dass der Schmelzpunkt von Ge bei T = 938, 2 ◦C liegt. Bereits bei T = 930 ◦C
konnte im STM ein Aufschmelzen der Ge-Oberfläche beobachtet werden. Au-
ßerdem kann durch den angelegten Strom eine Migration der Ge-Atome in

16Die Temperatur während der STM-Untersuchungen ist durch ein auf die Probe gerichtetes
Pyrometer bestimmt worden.
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5 Herstellung virtueller Substrate für die III-V-Epitaxie

Richtung des Stroms nicht ausgeschlossen werden, so wie es bereits für vizi-
nale Si(001)-Oberflächen mit δkipp = 6° gezeigt worden ist [186]. Daher kann
ein Einfluss des angelegten Stroms auf die Ge-Oberfläche zur Probenheizung
nicht ausgeschlossen werden. Jedoch bestätigt die STM-Untersuchung die
Beobachtungen im RHEED, wie sie in Kapitel 3.2.1 erklärt werden, dass bei
auftretender Aufspaltung der Hauptreflexe in 6 schwache Nebenreflexe eine
überwiegend doppel-atomar gestufte Oberfläche vorliegt. Zusätzlich ist mit
STM-Untersuchungen gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis
einer ein-domänigen Ge-Oberfläche, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet
werden können.

Stufenpräparation Der zweistufige Wachstumsprozess (siehe Tabelle 5.2)
endet mit dem Wachstum von Ge bei Temperaturen, die geringer sind als
die zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche. Für die
Ausbildung dieser ein-domänigen Ge-Oberfläche mit δkipp ≈ 6° ist ein Tem-
perschritt für t = 5min bei T = 650 °C nötig [107]. Daher wird überprüft,
ob die Ge-Oberfläche auch doppel-atomar gestuft ist, wenn der zweistufige
Wachstumsprozess angewendet wird. Dazu werden exemplarisch RHEED-
Aufnahmen der Probe SME600FD gezeigt. Bei dieser Probe ist zunächst
Ge (dSME,Ge = 300nm) unter Sb-Fluss bei TPyro ≈ 600 °C aufgewachsen
worden und nach Sb-Desorption bei dieser Temperatur anschließend Ge
(dGe = 200nm) bei TMani = 430 °C. In Abbildung 5.12 werden RHEED-
Aufnahmen in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung gezeigt. Zunächst wird nach dem
Wachstum mit SME-Ge ersichtlich, dass eine 2x1-rekonstruierte Ge(001)-
Oberfläche vorliegt, bei der die Hauptreflexe in 6 schwach erkennbare Neben-
reflexe aufspalten (Abbildung 5.12 (a)). Dieses ist, wie im vorigen Abschnitt
gezeigt, ein Indikator für eine doppel-atomar gestufte Oberfläche. Festzu-
halten bleibt, dass sich also bereits bei TPyro ≈ 600 °C doppel-atomare
Stufen ausbilden. Wird Ge bei niedrigeren Temperaturen aufgewachsen, zei-
gen die RHEED-Aufnahme (Abbildung 5.12 (b)) anschließend zwar ebenfalls
schwach erkennbare Reflexe mit 1

7 -Abstand, jedoch sind diese nur unmittelbar
um die Hauptreflexe erkennbar. Daher deutet diese Beobachtung auf eine
2x1-rekonstruierte Ge(001)-Oberfläche hin, bei der sowohl mono- als auch
doppel-atomare Stufen vorliegen. Wird nun eine thermische Präparation
durchgeführt, kann ausreichend Energie angeboten werden, damit sich auf
der Ge-Oberfläche doppel-atomare Stufen ausbilden. Hierfür ist bereits ein
Temperschritt bei TPyro ≈ 600 °C für t = 10min ausreichend. Die RHEED-
Aufnahme in Abbildung 5.12 (c) zeigt eine deutlich stärker erkennbare Auf-
spaltung der Hauptreflexe in 6 Nebenreflexe. Auf eine höhere Temperatur
zur Stufenpräparation wird verzichtet, um die Segregation von Sb aus der
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5.2 Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb

(b)

(a)

nach SME & 
Sb-Desorption

nach Ge- 
Wachstum

nach Stufen- 
präparation

(b) (c)

(0,0)

(-1,0)(0,0)
(-1,0)

Abb. 5.12: RHEED-Aufnahmen (Probe SME600FD in [-110]- bzw. [1-10]-
Richtung zu verschiedenen Zeitpunkten des zweistufigen Wachs-
tums. (a) Nach dem (dSME,Ge = 300nm) unter Sb-Fluss bei
TPyro ≈ 600 °C und anschließender Sb-Desorption (t = 5min);
Aufspaltung der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion in 6 schwach
erkennbare Nebenreflexe. (b) Nach dem Ge-Wachstum (dGe =
200nm) bei TMani = 430 °C tritt eine kaum erkennbare Aufspal-
tung der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion auf. (c) Nach an-
schließender Stufenpräparation für t = 10min bei TPyro ≈ 600 °C
ist deutlich erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe der 2x1-
Rekonstruktion in 6 Nebenreflexe zu sehen. Exemplarisch sind die
Reflexe indiziert.

SME-hergestellten Ge-Schicht an die Oberfläche zu begrenzen.
Für die Herstellung virtueller Ge-Substrate wird der in Tabelle 5.2 zweistufige
Wachstumsprozess benutzt und um eine thermische Präparation ergänzt.
Durch diese wird gewährleistet, dass eine überwiegend doppel-atomar gestufte
Ge(001)-Oberfläche bei den Substraten mit Fehlschnitt (δkipp = 6° ) vorliegt.

5.2.5 Herstellung virtueller Substrate für die GaAs-Epitaxie

Basierend auf den Ergebnissen aus diesem Kapitel sind für die Epitaxie von
GaAs in Kapitel 6 vier virtuelle Ge-Substrate hergestellt worden. Im Vergleich
zu den Untersuchungen dieses Kapitels sind die virtuellen Ge-Substrate auf
Si-Substraten mit einem Durchmesser von 50 mm gewachsen worden und für
die Epitaxie von GaAs geviertelt worden. Um den Einfluss des Fehlschnitts zu
zeigen, ist der Wachstumsprozess jeweils auf einem Substrat mit Fehlschnitt
(F) und auf einem ohne Fehlschnitt durchgeführt worden. Bei allen Substraten
ist der in Tabelle 5.2 gezeigte zweistufige Prozesslauf mit anschließender ther-
mischer Präparation (t = 10min bei TPyro ≈ 600 °C) zur Ausbildung einer
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche durchgeführt worden. Tabelle 5.3
gibt einen Überblick über die Prozessparameter. Die Wachstumstemperatur
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5 Herstellung virtueller Substrate für die III-V-Epitaxie

Name δkipp TPyro,SME TMani,Ge nd Rrms

VS670F 6,1° 670 °C 430 °C 1, 6 · 109 cm−2 6,4 nm
VS670 0° 670 °C 430 °C 3, 5 · 109 cm−2 18 nm

VS630F 6,1° 630 °C 430 °C 4, 4 · 108 cm−2 1,4 nm
VS630 0° 630°C 430 °C 5, 9 · 108 cm−2 0,3 nm

Tab. 5.3: Probenübersicht der virtuellen Ge-Substrate hergestellt durch den
zweistufigen Wachstumsprozess (Tabelle 5.2). Die Defektdichte
ist aus der Halbwertsbreite der jeweiligen Rockingkurve um den
Ge(004)-Reflex bestimmt worden. Der Fehler aus Bestimmung der
Schichtdicke (mittels REM) beträgt maximal 1 · 107 cm−2.

(Tpyro,SME) im SME-Schritt ist variiert worden. Zusätzlich sind Ergebnisse
der Charakterisierung mit AFM und XRD in Form der Oberflächenrauigkeit
und der Defektdichte angegeben. Die beiden virtuellen Ge-Substrate (VS670F
und VS670), die zunächst bei Tpyro,SME ≈ 670 °C gewachsen worden sind,
mussten ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom gewachsen
werden. Als Folge dessen konnte die Schichtdicke während des Wachstums
nicht kontrolliert werden. Die resultierenden Gesamtschichtdicken weisen bei
diesen beiden Proben lediglich etwa 300 nm auf. Zu dem Verhältnis zwischen
der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss, das 3:2
betragen sollte, kann bei diesen beiden Proben keine Aussage gemacht werden.
Die Defektdichte nd, bestimmt aus der Halbwertsbreite der jeweiligen Rocking-
kurve um den Ge(004)-Reflex, ist ausgehend von 90°-Versetzungen bestimmt
worden, wobei der Fehler aus der Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimm-
nung (mittels REM) maximal 1 · 107 cm−2 beträgt. Die Oberflächenrauigkeit
ist, verglichen mit den virtuellen Substraten VS630F und VS630, deutlich
erhöht.

78



5.3 Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie

5.3 Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie

In diesem Kapitel wird die Herstellung virtueller Ge-Substrate durch CME
vorgestellt. Diese werden hinsichtlich ihrer Eignung für die Epitaxie von
III-V-Materialien untersucht. Diese Untersuchungen sind parallel zur Master-
arbeit von Slawig [169] an der DCA S 1000 durchgeführt worden, sodass die
Kalibration und der Test der Wachstumsbedingungen (insbesondere die Wahl
von TSub) nicht Teil dieser Arbeit sind. In diesem Kapitel wird daher der op-
timierte Prozessablauf zur CME benutzt und auf die Eignung zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate mit Fehlschnitt untersucht. Die Probenbezeichnung
beginnt folglich mit CME(F).

5.3.1 Optimierter Prozessablauf der CME

Der optimierte Prozessablauf, schematisch dargestellt in Abbildung 5.13 (a)
nach Tetzlaff [99] umfasst die Abscheidung von 15nm ≤ dSchicht ≤ 35nm
Ge bei TSub,CME = 50 °C. Durch Abscheidung bei dieser Temperatur treten
sowohl amorphe als auch kristalline Bereiche in der Ge-Schicht auf, weshalb
dieser Prozess als teilkristallin bezeichnet wird. Anschließend wird die Ober-
fläche mit Kohlenstoff beschichtet (Λ = 0, 2ML) und die Probe mit einer
Rampe von 25 K

min auf TSub = 650 °C gebracht, um das abgeschiedene Ge zu
kristallisieren und den Relaxationsprozess einzuleiten (Abbildung 5.13 (b)).
Dieser findet größtenteils bis TSub < 450 °C [82] unter Ausbildung eines
regelmäßigen Versetzungsnetzwerks statt. Für diese Variante können Relaxa-
tionsgrade17 von R ≤ 98% erzielt werden [82] und die kristallisierte Ge-Schicht
ist glatt. Allerdings bleiben bei dieser Variante am Schluss Reste von C an der
Oberfläche zurück. Um nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfläche zu
enden, wird die Probe auf TSub,Ge = 150 °C heruntergekühlt und in einem wei-
teren Schritt eine Ge-Schicht mit einer Dicke von 10nm ≤ dSchicht ≤ 35nm
aufgewachsen, die nach Abschluss ebenfalls glatt ist (Abbildung 5.13 (c)).
Mit dieser Variante können vollständig relaxierte und glatte Ge-Schichten
aufgewachsen werden, bei denen der Großteil des Relaxationsprozesses für
TSub < 200 °C unter Ausbildung eines regelmäßigen Versetzungsnetzwerks
während des ersten Temperschritts passiert [82].

5.3.2 Probenherstellung

An allen drei Substraten ist die in Kapitel 5.1.3 beschriebene Reinigung mit
anschließender Oberflächenpräparation durchgeführt worden. Die Substrate
17Durch XRD-Untersuchungen im Rahmen der Arbeit von Tetzlaff [99] mit demselben

in Kapitel 4.2.1 beschriebenen Messaufbau ermittelt.
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Temperatur

Kohlenstoff

Germanium

Zeit

650 °C

50 °C
150 °C

0,2 ML

15 bis
35 nm

10 bis
35 nm

25 K/min
15-35 nm

Ge (50 °C)

Si

C

15-35 nm
Ge (50 °C)

Si

10-35 nm
Ge (150 °C)

(a) (b)

(c)

C

(b) (c)

Abb. 5.13: Optimierter Prozesslauf zur CME nach Tetzlaff [99]. (a) Schema
zur Herstellung von Ge-Schichten mit einem und zwei Schritten.
(b) Abscheidung von Ge (15nm ≤ dGe ≤ 35nm) bei TSub,CME =
50 °C mit Λ = 0, 2 ML C auf der Oberfläche und anschließender
Temperung auf TSub = 650 °C. (c) Fortführung des Prozesses aus
(b) mit Wachstum von 10nm ≤ dGe ≤ 35nm Ge bei TSub,Ge =
150 °C, um mit einer Kohlenstofffreien Oberfläche zu enden.

haben unmittelbar vor dem Wachstum eine doppel-atomar gestufte Oberfläche
im RHEED aufgewiesen. Bei TSub,CME = 50 °C sind zwei Proben (CME(F)50
und CME(F)50-150) durch Abscheidung von dSchicht ≈ 20nm Ge (RGe ≈
1 nm
min ) sowie anschließender Abscheidung von Kohlenstoff (Λ = 1

3 ML) und
Temperung auf TSub = 650 °C (Rampe: 25 K

min ) hergestellt worden. Die
Probe CME(F)50-150 ist anschließend, wie in Abbildung 5.13 (c) gezeigt, auf
TSub,Ge = 150 °C heruntergekühlt worden und eine weitere Ge-Schicht mit
einer Dicke von dSchicht ≈ 20nm (RGe ≈ 1 nm

min ) aufgewachsen worden, um
nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfläche zu enden.
Allerdings ist im Rahmen der Abschlussarbeit von Slawig [169] mit RHEED-
Aufnahmen festgestellt worden, dass die bei TSub,CME = 50 °C abgeschiedene
Ge-Schicht nicht teilkristallin, sondern amorph ist. Dieses entspricht dem bei
Tetzlaff für TSub,CME = 40 °C gezeigten, amorphen Wachstumsprozess,
der allerdings eine größere Anzahl an Fehlstapelungen und eine stärkere
Interdiffusion von Si im Vergleich zum teilkristallinen Prozess aufweist [99].
Daher ist die am Manipulator eingestellte Substrattemperatur TSub für den
teilkristallinen Prozess von Slawig [169] anhand vergleichender RHEED-
Untersuchungen neu definiert worden18. Insbesondere die Bestimmung von
18Die Abweichung der Substrattemperatur TSub zwischen Tetzlaff [99] und Slawig

[169] ist auf eine zwischenzeitliche Reparatur am Substratmanipulator der DCA S 1000
zurückzuführen.
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5.3 Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie

Name CME-Variante TSub,CME tC TSub,Ge

CME(F)50 amorph 50 °C 15 min -
CME(F)50-150 amorph 50 °C 15 min 150 °C
CME(F)80-150 teilkristallin 80 °C 5 min 150 °C

Tab. 5.4: Übersicht der mit CME hergestellten virtuellen Ge-Substrate.

vergleichsweise niedrigen Temperaturen ist in MBE-Systemen schwierig, da
in dem verwendeten Temperaturbereich nicht auf Pyrometer zurückgegriffen
werden kann. Deshalb wird an dieser Stelle noch einmal betont, dass sich
die Temperaturen nach Tetzlaff [99] für die einzelnen CME-Prozesse
nicht geändert haben, sondern die am Manipulator eingestellte Leistung
(d.h. Temperatur) für diese Versuche eine andere ist. Für eine weitere Probe
(CME(F)80-150) ist bei TSub,CME = 80 °C Ge abgeschieden worden. Bei
dieser ist die Oberfläche anschließend mit Kohlenstoff beschichtet ( 1

3 ML)
sowie auf TSub = 650 °C (Rampe: 25 K

min ) getempert worden. Um analog
zu Probe CME(F)50-150 nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfläche
zu enden, ist die Probe auf TSub,Ge = 150 °C heruntergekühlt worden und
eine weitere Ge-Schicht mit einer Dicke von dSchicht ≈ 20nm (RGe ≈ 1 nm

min )
aufgewachsen worden. Für diese Probe konnte eine teilkristalline Ge-Schicht
im ersten Prozessschritt für TSub,CME = 80 °C erreicht werden.
Tabelle 5.4 fasst die Parameter für die drei gezeigten Proben zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate durch CME zusammen. Ausführliche Informationen
zu den jeweiligen Proben dieses Kapitels können im Anhang auf Seite 132
nachgelesen werden. Für die drei hergestellten Proben wird die Dauer der
C- Beschichtung tC angegeben (bei festem Emissionsstrom IE = 101, 5A),
da die Menge an C nicht genauer als zwischen 1

3 ML ≤ Λ ≤ 1ML bestimmt
werden konnte (siehe Kapitel 5.1.2). Die Ge-Schichten weisen alle eine no-
minelle Dicke von dSchicht ≈ 20nm auf und sind bei identischer Leistung
des Elektronenstrahlverdampfers (RGe ≈ 1 nm

min ) abgeschieden/gewachsen
worden.

5.3.3 CME auf verkippten Substraten

CME mit einer amorphen Ge-Schicht Probe CME(F)50, hergestellt
mit einer amorphen Ge-Schicht, zeigt nach Abschluss der Prozessierung im
RHEED keine doppel-atomar gestufte Oberfläche. In den RHEED-Aufnahmen
ist in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung zwar ein Aufspalten der Hauptreflexe zu
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[110] | [-1-10]

(a) (b)

(0,0)

(-1,0)

(-2,0)

Abb. 5.14: Probe CME(F)50 nach der CME. (a) Die RHEED-Aufnahme
in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung nach der CME zeigt eine 2x1-
rekonstruierte Ge(001)-Oberfläche mit Aufspaltung der Hauptre-
flexe. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufnahme
(C-AFM) der glatten Oberfläche mit Rrms = 0, 2nm.

sehen, siehe Abbildung 5.14, jedoch sind nicht die charakteristischen 6 schwa-
chen Nebenreflexe zu erkennen. Stattdessen ist zwischen den Hauptreflexen
der für eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche typische Nebenreflex schwach
zu erkennen. Da in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung im RHEED (hier nicht gezeigt)
ebenfalls eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche zu sehen ist, liegt eine mono-
atomar gestufte Oberfläche mit Stufen des Typs Sa und Sb vor [108] (siehe
Kapitel 3.2.1). Die Probe ist anschließend für 5 min bei TMani = 750 °C ge-
tempert worden, um die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfläche
zu begünstigen. Diese Temperatur entspricht laut Temperaturkalibration (sie-
he Abbildung 5.3) einer realen Temperatur von T ≈ 650°C. Diese Temperatur
ist laut [107] ausreichend, um eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche bei
δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene auszubilden. In [107] wird eine Tempe-
rung zunächst bei T = 350 ◦C für 10 min und eine weitere für t = 5 min
bei T = 650 ◦C angeführt. Die zusätzliche Temperung bei TMani = 750 °C
hatte keinen Einfluss auf die Ge-Oberfläche und führte ebenfalls nicht zur
Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfläche. Die Ge-Oberfläche ist,
wie die RHEED-Aufnahmen bereits zeigen, glatt und weist eine quadratische
Rauigkeit von Rrms = 0, 2nm (Rrms, engl. root-mean-squared Roughness)
auf.
Die Probe CME(F)50 ist nach der ersten ex situ Charakterisierung erneut
nach thermischer Entfernung des gebildeten GeOx einer Stufenpräparation
unterzogen worden. Dazu ist jeweils für 5 min die Probe bei TMani = 800 °C
und TMani = 850 °C getempert worden, während die Oberfläche mit RHEED
beobachtet worden ist. Die RHEED-Bilder zeigen keinen qualitativen Un-
terschied zu der in Abbildung 5.14 gezeigten Aufnahme. Die Ge-Oberfläche
ist weiterhin mono-atomar gestuft und weist eine 2x1-rekonstruierte Ober-
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Abb. 5.15: Θ−2Θ-Messung der Probe CME(F)50. Nach erster Temperung bis
TMani = 750 °C in Schwarz dargestellt, nach erneuter Temperung
bis TMani = 850 °C in Blau dargestellt. Der Volumenwert von aGe
ist als gestrichelte Linie dargestellt. Die Messkurven sind auf die
Intensität und auf den Si(004)-Reflex normiert worden.

fläche auf. Nach der letzten Temperung ist bei derselben Temperatur für
t = 10 min Ge mit RGe = 0, 12 nm

min angeboten worden. Jedoch hat auch
das zusätzliche Ge-Angebot nicht zu der Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Oberfläche geführt. Folglich ist eine Erhöhung der Temperatur
(und zusätzlich Ge-Angebot) zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Oberfläche von CME-hergestellten Ge-Schichten nicht ausreichend. Bei dieser
Probe (CME(F)50) ist allerdings noch C an der Oberfläche, weshalb anzu-
nehmen ist, dass der verbleibende C die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Oberfläche verhindert.
Die Bestimmung der out-of-plane Gitterkonstanten aGe,⊥ der Probe vor und
nach dem weiteren Temperung zeigt eine Verringerung von aGe,⊥ (die Inten-
sität des Ge-Schwerpunkts ist zu einem größeren 2Θ-Winkel verschoben, siehe
Abbildung 5.15 ) bei der bis TMani = 850 °C getemperten Probe. Während
der Relaxationsgrad vor dem erneuten Temperschritt R = 106% betrug,
würde die nach der Temperung bei TMani = 850 °C gemessene out-of-plane
Gitterkonstante aGe,⊥ einem “scheinbaren” Relaxationsgrad von R = 140%
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600 °C
[110] | [-1-10]

69°

(a)

150 °C
[110] | [-1-10]

300 °C
[110] | [-1-10]

500 °C
[110] | [-1-10]

(b) (c) (d)

Abb. 5.16: RHEED-Aufnahmen in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung der Probe
CME(F)50-150 nach dem Ge-Wachstum. (a) Bei TMani = 600 °C
tritt eine fächerförmige Aufspaltung der Hauptreflexe ein, die
auf eine Facettierung der Ge-Oberfläche hindeutet. Die halbe
Fächeröffnung beträgt 69°. (b) Bei TSub,Ge = 150 °C, nach dem
Ge-Wachstum. (c) Bei TMani = 300 °C, während der Temperung.
(d) Bei TMani = 500 °C, während der Temperung.

entsprechen; beide Relaxationsgrade sind bereits um den Einfluss der ther-
mischen Verspannung aufgrund unterschiedlicher Ausdehnungskoeffizienten
(siehe Kapitel 2.2) korrigiert. Ein derartig hoher Relaxationsgrad ist phy-
sikalisch nicht sinnvoll und auf Diffusion von Si in das Ge zurückzuführen.
Diese Diffusion hat zu der Ausbildung von Si1−xGex geführt, wie in Abbil-
dung 5.15 anhand der Verschiebung der Ge-Gitterkonstanten in Richtung des
Si(004)-Reflexes in der Θ− 2Θ-Messung deutlich wird. Durch Bestimmung
von aGe,⊥ aus der Θ−2Θ-Messung und der Annahme, dass aGe,|| = aGe,⊥ ist,
da vor der erneuten Temperung bereits vollständige Relaxation eingetreten
ist, kann der Ge-Anteil zu 70% (nach [187])19 abgeschätzt werden. Folglich
darf eine Temperung eine Temperatur von TMani < 750 °C (entspricht einer
realen Temperatur von T ≈ 650°C) nicht überschreiten, da es zur Ausbildung
von Si1−xGex kommt.

19In [188] ist gezeigt, dass die Abschätzung nach Dismukes [187] der nach der Vegardschen
Regel [189] vorzuziehen ist.

84
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Um nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfläche zu enden, ist bei
Probe CME(F)50-150 nach der ersten Temperung die Probe heruntergekühlt
worden und eine weitere Ge-Schicht (dSchicht ≈ 20nm) aufgewachsen wor-
den. RHEED-Aufnahmen unmittelbar nach diesem Wachstum zeigen eine
2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche, bei der in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
eine Aufspaltung der Hauptreflexe erkennbar ist. Jedoch sind wie bei Probe
CME(F)50 keine weiteren Nebenreflexe zu erkennen, sodass auch bei dieser
Probe direkt nach dem Wachstum keine doppel-atomar gestufte Oberfläche
auftritt (siehe Abbildung 5.16 (b)). Um die Ausbildung von Doppelstu-
fen zu begünstigen, ist die Probe bei TMani = 650 °C getempert worden.
Während des Tempervorgangs sind RHEED-Aufnahmen in Abständen von
∆T = 100 °C aufgenommen worden. Bis TMani = 500 °C (siehe Abbildung
5.16 (c) und (d)) bleibt das RHEED-Bild qualitativ unverändert, sodass wei-
terhin keine doppel-atomar gestufte Oberfläche vorliegt. Ab TMani = 600 °C
tritt dann eine Facettierung der Oberfläche auf, die durch die fächerförmige
Aufspaltung der Hauptreflexe (siehe Abbildung 5.16 (a)) im RHEED sichtbar
wird. Aus diesen Aufnahmen lässt sich die dominierende Facettenorientierung
bestimmen, wobei die Entstehung der fächerförmigen Aufspaltung durch
die kinematische Streutheorie erklärt werden kann [127]. Innerhalb dieser
wird die Streuung jedes einzelnen Elektrons an der Oberfläche unter folgen-
den Vereinfachungen betrachtet (Born-Näherung) [190]: Zum einen ist die
Elektron-Atom-Wechselwirkung elastisch (vgl. Kapitel 4.1), zum anderen
wechselwirken die einfallenden Elektronen nur mit einem Oberflächenatom.
Entstehende Linien im RHEED-Beugungsbild sind auf konstruktive Interfe-
renz der einzeln gestreuten Elektronen zurückzuführen [191]. Die Bestimmung
der Facetten ist erstmals für das Wachstum von InAs-Quantenpunkten auf
GaAs [192] und zum Beispiel für das Wachstum geringer Mengen von Ge
auf Si(111) [72] untersucht worden. Bei Probe CME(F)50-150 lässt sich ex-
emplarisch ein Winkel der halben fächerförmigen Aufspaltung bestimmen,
dargestellt in Abbildung 5.16 (a). Der Winkel der fächerförmigen Aufspaltung
beträgt ^ ≈ 69° und weist auf {113}-Facetten hin. Diese bilden auf Si(001)-
Substraten einen Kontaktwinkel von ^(100)(113) = 72, 5°. Im Rahmen des
Fehlers lässt sich aus der auftretenden fächerförmigen Aufspaltung schließen,
dass {113}-Facetten dominierend sind. Die Ausbildung von Facetten ist be-
reits von der Surfactant-modifizierten Festphasenepitaxie von Ge bekannt
[193].

Die Inselbildung bei Probe CME(F)50-150 ist ex situ anhand der AFM-
Aufnahmen (siehe Abbildung 5.17) zu erkennen, die Rauigkeit beträgt Rrms =
22, 2nm und wird durch die REM-Aufnahmen im Querschnitt und in Drauf-
sicht bestätigt. Da Inselbildung während der zweiten Temperung aufgetreten
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(b)
500 nm

(a)

Abb. 5.17: SEM- und AFM-Aufnahmen der Probe CME(F)50-150. (a) REM-
Aufnahme im Querbruch bei 5.000-facher Vergrößerung und Ub =
5 kV . (b) AFM-Aufnahme (C-AFM) mit einer Rauigkeit der
Oberfläche von Rrms = 22, 2nm.

ist, kann angenommen werden, dass vor dem Ge-Wachstum zu viel C an der
Oberfläche gewesen sein muss. Daher muss die Menge an C deutlich größer
als Λ > 1

3 ML gewesen sein und liegt vermutlich im Bereich Λ ≥ 1ML. Zwar
entspricht die gemessene out-of-plane Gitterkonstante aGe,⊥ (siehe Abbil-
dung 5.19) einem Relaxationsgrad für diese Probe von R = 97%, jedoch ist
dieser Wert eine Kombination der ersten, abgeschiedenen Ge-Schicht und der
Ge-Inseln, die nach dem Wachstum der zweiten Ge-Schicht mit anschließender
Temperung (bei TMani = 650 °C) aufgetreten sind.
Der amorphe CME-Prozess führte weder mit C-Bedeckung an der Oberfläche
und anschließender Temperung (CME(F)50) noch mit einem weiteren Ge-
Wachstum bei TSub,Ge = 150 °C (CME(F)50-150) zu doppel-atomar gestuften
Oberflächen. Zwar liegen bei beiden Proben zunächst glatte Schichten vor,
jedoch trat bei Probe CME(F)50-150 ab TMani = 600 °C eine Facettierung
der Oberfläche ein.

CME mit einer teilkristallinen Ge-Schicht Die im optimierten Pro-
zesslauf nach Tetzlaff [99] (siehe Kapitel 5.13) beschriebene teilkristalline
Ge-Schicht im ersten Schritt konnte bei TSub,CME = 80 °C realisiert werden
(CME(F)80-150). Außerdem ist die Dauer der anschließenden C-Abscheidung
auf tC = 5min reduziert worden, um eine Inselbildung während der ab-
schließenden Temperung, wie bei Probe CME(F)50-150, zu verhindern. Das
Vorgehen zur Herstellung von CME(F)80-150 ist somit direkt vergleichbar mit
dem von Probe CME(F)50-150. Nach dem Ge-Wachstum bei TSub,Ge = 150 °C
ist auf den RHEED-Aufnahmen eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche, bei
der in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe auftritt,
zu erkennen. Dieses ist vergleichbar mit der RHEED-Aufnahme von Probe
CME(F)50-150 bei derselben Temperatur. Da keine weiteren Nebenreflexe zu
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[110] | [-1-10]

(a) (b)

600 °C

(0,0)
(-1,0)

(1,0)

Abb. 5.18: RHEED- und AFM-Aufnahme der Probe CME(F)80-150. (a) In
[-110]- bzw. [1-10]-Richtung ist bei TMani = 600 °C eine 2x1-
rekonstruierte (mit schwach erkennbarer Aufspaltung der Haupt-
reflexe) Ge-Oberfläche zu erkennen, zeigt. Folglich liegt auch bei
dieser Probe keine doppel-atomar gestufte Oberfläche vor. Exem-
plarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufnahme (C-AFM)
mit einer Rauigkeit der Oberfläche von Rrms = 7, 2nm.

erkennen sind, lässt sich analog schließen, dass auch bei dieser Probe direkt
nach dem Wachstum keine doppel-atomar gestufte Oberfläche auftritt (siehe
Abbildung 5.18 (a)). Um die Ausbildung von Doppelstufen zu begünstigen,
ist die Probe ebenfalls bis TMani = 650 °C getempert worden und RHEED-
Aufnahmen in Abständen von ∆T = 100 °C während des Tempervorgangs
aufgenommen worden. Im Gegensatz zu Probe CME(F)50-150 findet keine im
RHEED erkennbare Facettierung der Oberfläche bis zum Schluss statt. Auf
allen RHEED-Aufnahmen ist die 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche sowohl in
[110]- bzw. [-1-10]- als auch in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung, bei der die Aufspal-
tung der Hauptreflexe auftritt, zu erkennen. Daraus lässt sich schließen, dass
auch bei dieser Probe keine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche realisiert
werden konnte. Die Ursache hierfür kann eine immer noch zu große Menge
an C auf der Oberfläche sein, wobei die Rolle des C bei der Ausbildung von
doppel-atomaren Stufen auf Ge-Oberflächen bisher nicht untersucht worden
ist.
Ferner zeigt die Probe ex situ, dass eine im RHEED nicht sichtbare Aufrauung
der Oberfläche während der letzten Temperung eingetreten ist. Aus AFM-
Aufnahmen, die in Abbildung 5.18 (b) exemplarisch gezeigt sind, lässt sich die
Rauigkeit zu Rrms = 7, 2nm bestimmen. Verglichen mit Probe CME(F)50-
150 (Rrms = 22, 2nm) ist die Rauigkeit deutlich geringer, jedoch nicht ver-
gleichbar mit den Oberflächenrauigkeiten, die bei der Surfactant-modifizierten
Epitaxie (Rrms ≈ 1nm, siehe Kapitel 5.2.2) erzielt werden können. Jedoch
ist von Tetzlaff bereits gezeigt worden, dass Oberflächenrauigkeiten von
Rrms < 0, 5nm mit der CME möglich sind [130]. Anhand der Θ−2Θ-Messung,
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gezeigt in Abbildung 5.19 (graue Messdaten), lässt sich der Relaxationsgrad
nach Korrektur um den Einfluss der thermisch induzierten Verspannung
(siehe Kapitel 2.2) zu R = 95% bestimmen.
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Abb. 5.19: Θ− 2Θ-Messungen der Probe CME(F)50-150 und CME(F)80-150.
In Schwarz dargestellt ist die Probe CME(F)50-150, die mit dem
amorphen CME-Prozess hergestellt worden ist. In Grau dargestellt
ist die Probe CME(F)80-150, die mit dem teilkristallinen CME-
Prozess hergestellt worden ist. Der Volumenwert von aGe ist als
gestrichelte Linie dargestellt. Intensität normiert und auf den
Si(004)-Reflex normiert.

Bewertung Die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie ist hinsichtlich ihrer
Eignung zur Herstellung virtueller Ge-Substrate für die Epitaxie von III-V-
Materialien untersucht worden. Dazu sind sowohl mit dem amorphen als auch
mit dem teilkristallinen CME-Prozess (nach Tetzlaff [99]) Ge-Schichten
(d ≤ 40nm) auf fehlgeschnittenen Si(001)-Substraten hergestellt worden.
Als Kriterien, die Eignung CME-hergestellter Ge-Schichten zu beurteilen,
dienen zum einen die Oberflächenbeschaffenheit (Rauigkeit und Stufenstruk-
tur) sowie der Relaxationsgrad. Zwar konnte der CME-Prozess erstmalig
auch auf fehlgeschnittenen Substraten durchgeführt werden, jedoch konnte
keine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche trotz entsprechender thermi-
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scher Präparation erreicht werden. Die hergestellten Ge-Schichten waren alle
voll relaxiert und wiesen somit einen vergleichbaren Relaxationsgrad (zu
Tetzlaff [82, 130]) auf.
Zwar konnte mit dem amorphen CME-Prozess (nur CME-Schritt, Probe
CME(F)50) eine glatte Schicht (Rrms = 0, 2nm) gewachsen werden, je-
doch wies diese auch nach entsprechender thermischer Präparation kei-
ne doppel-atomar gestufte Oberfläche auf. Bei zu großen Temperaturen
(TMani) > 750 °C) tritt Diffusion von Si in die Ge-Schicht auf und es kommt
zur Ausbildung von Si1−xGex. Dass sich keine doppel-atomar gestufte Ober-
fläche (Ausbildung bei T = 650 ◦C [107]) bildet, kann auf den an der
Oberfläche verbliebenen C zurückgeführt werden. Um eine kohlenstofffreie
Oberfläche nach Abschluss des Prozesses zu haben, ist in einem zweiten
Schritt Ge aufgewachsen worden, jedoch bildete diese ebenfalls keine doppel-
atomar gestufte Oberfläche aus (Probe CME(F)50-150). Zwar war direkt
nach dem Wachstum bei TMani = 150 °C im RHEED noch keine Inselbildung
zu erkennen, doch zeigte sich diese bei der anschließenden Temperung. Für
TMani ≥ 600°C konnte eine Facettierung der Oberfläche beobachtet werden
(Rrms = 22, 2nm). Dieses weist auf eine deutlich zu große Menge an C nach
der Beschichtung der Oberfläche hin, die aufgrund dieses Ergebnisses größer
als Λ ≥ 1ML gewesen sein muss.
Für den teilkristallinen CME-Prozess (2-stufig: Probe CME(F)80-150) konn-
te ebenfalls keine glatte Oberfläche realisiert werden (Rrms = 7, 2nm),
wenngleich keine Facettierung der Oberfläche während der abschließenden
Temperung durch RHEED-Aufnahmen zu beobachten war. Die Dauer der
C-Abscheidung ist aufgrund der Ergebnisse des amorphen CME-Prozesses
zwar auf ein Drittel reduziert worden, jedoch weist die auftretende Facettie-
rung auf eine größere Menge an C als Λ ≥ 1

3 ML hin. Auch hier bildete sich
trotz entsprechender thermischer Präparation keine doppel-atomar gestufte
Oberfläche aus.
Es kann festgehalten werden, dass im Rahmen der vorliegenden Dissertation
die Eignung der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate für die Epitaxie von III-V-Materialien nicht abschließend be-
urteilt werden kann. Für das Wachstum von GaAs ist eine doppel-atomar
gestufte Oberfläche notwendig (siehe Kapitel 3.2.1). Aufgrund der auftreten-
den Facettierung (ohne C-Verunreinigungen) und der nicht doppel-atomar
gestuften Oberflächen werden keine virtuellen Ge-Substrate mit CME für die
Epitaxie von GaAs (siehe Kapitel 6) hergestellt. Die Eignung der CME für die
Herstellung virtueller Ge-Substrate sollte daher nicht aufgrund dieser Versu-
che abschließend beurteilt werden. Damit die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften (DB) Ge-Oberfläche gelingt, müssen weitere Untersuchungen ins-
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besondere die Rolle des C bei der Ausbildung von vizinalen Ge-Oberflächen
untersuchen. Dazu ist eine genaue Kalibration der C-Beschichtungsrate not-
wendig, die in der vorliegenden Dissertation nicht erzielt werden konnte.
Gelingt die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften (DB) Ge-Oberfläche
einer voll relaxierten (hier bereits gezeigt) Ge-Schicht, so kann die CME
eine entscheidende Rolle bei der Integration von III-V-Materialien auf Si
einnehmen.
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5.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel sind epitaktische Verfahren zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate für III-V-Halbleiter untersucht worden. Es sind die Surfactant-
modifizierte Epitaxie mit Sb und die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie verwen-
det worden. Für beide Verfahren diente die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfläche als Kriterium für die Eignung als virtuelles Sub-
strat. Zusätzlich sind strukturelle Eigenschaften wie die Defektdichte und der
Relaxationsgrad als Vergleichsgröße gewählt worden. Während die Surfactant-
modifizierte Epitaxie von Ge geeignet ist, um virtuelle Ge-Substrate herzu-
stellen, konnten mit der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie zwar strukturell
vergleichbare (zur SME) Ge-Schichten hergestellt werden, jedoch konnten
die Ge-Schichten anschließend nicht derart präpariert werden, dass sich eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche ausbildet.
Für die virtuellen Ge-Substrate ist ein zweistufiger Wachstumsprozess basie-
rend auf der SME vorgestellt worden. Die hergestellten Proben weisen eine
Gesamtschichtdicke von d = 500nm auf und die Schichten sind hinsichtlich
der Prozessparameter auf die strukturellen Eigenschaften und die Ober-
flächenmorphologie optimiert worden. Der zweistufige Prozess gewährleistet,
dass die Menge an Sb, welches nach Prozessende an der Oberfläche verbleibt,
so gering wie möglich ist. Dazu sind neben XPS-Untersuchungen SIMS-
Untersuchungen durchgeführt worden, durch die die Menge an verbliebenem
Sb auf weniger als Λ = 1

100 ML abgeschätzt werden kann. Zusätzlich ist mit
STM-Untersuchungen gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis
einer ein-domänigen Ge-Oberfläche, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet
werden können. Allerdings muss nach dem zweistufigen Wachstum, das mit
einer Ge-Schicht bei TMani = 430 °C endet, noch eine thermische Präparation
zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Oberfläche durchgeführt werden.
Die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie erlaubt es zwar, virtuelle Ge-Substrate
mit Ge-Schichtdicken dGe ≤ 50nm herzustellen, die voll relaxiert sind, jedoch
konnten keine Wachstumsbedingungen gefunden werden, in denen sich eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche ausbildet. Als möglicher Grund zeigt
sich die Menge an C, die nach der Beschichtung auf der Oberfläche ist und
weiterer Untersuchungen bedarf, um die Eignung der CME zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate abschließend zu beurteilen.
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen
Germaniumsubstraten

In diesem Kapitel wird zunächst die Reinigung der virtuellen Ge-Substrate
erklärt, da sie von der HF -Ozon-basierten Reinigung, die für die Si-Substrate
verwendet worden ist (siehe Kapitel 5.1.4), abweicht. Anschließend wird die
Epitaxie von GaAs auf den virtuellen Ge-Substraten mit d ≈ 1µm dicken
GaAs-Schichten untersucht. Zu klären ist, welchen Einfluss der Fehlschnitt
des Substrats auf die strukturellen Eigenschaften der GaAs-Schicht hat.
Dazu wird das Augenmerk auf die strukturelle Qualität der GaAs-Schichten
durch die Untersuchung mit XRD und TEM gelegt. Insbesondere durch
TEM lassen sich Antiphasengrenzen nachweisen, die durch Ausbildung einer
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche verhindert werden können. Außerdem
wird der Einfluss des As4-Partialdrucks auf die Schichtqualität untersucht.

6.1 Probenpräparation

Im Folgenden wird eine Übersicht über das verwendete MBE-System zum
Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten gegeben. Zusätzlich wird
auf die Kalibration von Temperatur und Wachstumsraten an dem verwendeten
MBE-System eingegangen. Abschließend wird die Reinigung virtueller Ge-
Substrate sowie die in situ Oberflächenpräparation anhand von RHEED-
Aufnahmen erklärt.

6.1.1 MBE-System

Die GaAs-Epitaxie auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten wird in einer
Riber C21T III-V-Molekularstrahlepitaxieanlage im Laboratorium für Nano-
und Quantenengineering der Leibniz Universität Hannover durchgeführt. Das
beschriebene MBE-System gehört zu dem Institut für Festkörperphysik der
Leibniz Universität Hannover und wird von Dr. Eddy Patrick Rugeramigabo
betrieben. Es ist zu beachten, dass Si und Ge als Dotierstoffe bei der Epitaxie
von GaAs verwendet werden. Um eine ungewollte Dotierung zu vermeiden,
werden in der Regel verschiedene MBE-Systeme für Gruppe IV- (Si/Ge) und
III-V-Epitaxie (GaAs) benutzt.

Riber C21T III-V Die Riber C21T III-V wird für das Wachstum von
GaAs auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten verwendet. Das UHV-
MBE-System besteht aus drei Kammern, in denen Proben bis zu einer Größe
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von 2 Zoll prozessiert werden können. Neben der Schleusenkammer steht eine
Präparationskammer, ausgestattet mit Turbo- und Ionengetterpumpe, zur
Verfügung in der Proben thermisch präpariert werden können (T ≤ 440 °C).
Die Wachstumskammer, die durch flüssigen Stickstoff gekühlt wird, hat
einen Basisdruck p < 1 · 1010mbar und wird mit einer Kryo-Pumpe sowie
einer Turbomolekularpumpe betrieben. In der Wachstumskammer stehen
Effusionszellen zum Verdampfen von Si, Ga und As4 zur Verfügung, wobei
Letzteres durch eine Cracker-Zelle in As2 aufgespalten werden kann. Zur in
situ Überwachung des Wachstums kann zum einen das verbaute RHEED-
System der Firma staib Instrumente verwendet werden, zum anderen ist
ein Massenspektrometer angeschlossen.

6.1.2 Kalibration

In der Riber C21T III-V wird GaAs auf die in Kapitel 5 hergestellten virtuel-
len Ge-Substrate aufgewachsen. Sowohl die Kalibration der Wachstumsraten
der Effusionszellen als auch die Kalibration der Temperatur ist für Substrate
in der Größe eines Viertels eines 2-Zoll-Substrats durchgeführt worden. Das
GaAs-Wachstum auf virtuellen Ge-Substraten ist ebenfalls auf Proben dieser
Größe durchgeführt worden. Zur Kalibration der Effusionszellen für Ga und
As4 kann eine Druckmessröhre in den molekularen Strahl gebracht werden,
um den jeweiligen Fluss von Ga und As4 zu bestimmen. Der Fluss wird in
der Literatur als BEP (engl. beam equivalent pressure) angegeben. Für Ga
beträgt dieser bei allen Wachstumsprozessen BEPGa = 6, 6 · 10−7 Atome

cm2s . Da
As4-Partialdruck variiert worden ist, wird im Folgenden das BEP-Verhältnis
des Flusses von As4 zu Ga angegeben. Es ist zwischen 10 ≤ VBEP ≤ 50
variiert worden. VBEP > 1 bedeutet, dass in As4-reicher Atmosphäre ge-
wachsen wird. Zusätzlich wird der in der Wachstumskammer herrschende
Prozessdruck pGaAs für jeden Prozess angegeben. Gewachsene Kalibrations-
schichten werden mit spektroskopischer Ellipsometrie hinsichtlich ihrer Dicke
überprüft. Die Wachstumsrate betrug bei allen Prozessen RGaAs ≈ 0, 78 µm

h .
Zur Homogenität der Schichtdicke kann zum jetzigen Zeitpunkt keine Aussage
gemacht werden, jedoch sind alle Proben mit Substratrotation gewachsen
worden, sodass von einer vergleichbar homogenen Schichtdicke ausgegangen
werden kann.
Die Substrattemperatur ist über den Wechsel der Oberflächenrekonstruktion
der (001)-orientierten GaAs-Oberfläche kalibriert worden. Der Rekonstruk-
tionswechsel von einer c(4x4)- zu einer (2x4)-(α−, β−, γ- Phase) zu einer
(4x6)- bis hin zu einer (4x1)-rekonstruierten GaAs(001)-Oberfläche kann in
Abhängigkeit des As4-Partialdrucks und der Substrattemperatur in einem
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Bereich von 400 °C ≤ TSub ≤ 600 °C mit RHEED beobachtet werden [194].
Dabei ist zu beachten, dass der Wechsel der Oberflächenrekonstruktion re-
versibel auf Änderung der Temperatur und des Drucks reagiert und somit
unabhängig von dem verwendeten MBE-System ist [194]. Insbesondere für
die GaAs(001)-2x4-β-rekonstruierte Oberfläche ist eine genaue Tempera-
tur (in As4-reicher Atmosphäre) zur Ausbildung bekannt (TSub ≈ 550 °C)
[195]. So ist eine genaue Bestimmung der für die im Rahmen dieser Dis-
sertation verwendeten Wachstumstemperaturen bei der GaAs-Epitaxie von
TSub ≈ 600°C möglich und die Genauigkeit der Temperatur mit ±5 °C an-
zugeben. Da in diesem MBE-System hauptsächlich Übergitter-Strukturen
(Quantum Well) für Ladungsträgerbeweglichkeiten in zweidimensionalen Elek-
tronengasen hergestellt werden, wird eine Si-Effusionszelle zur Dotierung
verwendet. Daher ergibt sich eine Hintergrunddotierung der hergestellten
Proben von cSi < 3 · 1014 cm−3.

6.1.3 Reinigung virtueller Substrate

Da für das Wachstum von GaAs ein anderes MBE-System als für die Her-
stellung der virtuellen Ge-Substrate verwendet wird, kommen die virtuellen
Ge-Substrate durch Lagerung und Transport mit Luft in Kontakt. Neben
der Ausbildung von GeO2 und Ge-Suboxiden (GeOx) können die virtuellen
Ge-Substrate auch von organischen und anorganischen Partikeln verunreinigt
werden. Vor dem Wachstum von GaAs ist also eine Reinigung notwendig,
die in diesem Kapitel basierend auf den Ergebnissen von Kähler [196]
vorgestellt wird. Die kombinierte HF -Ozon-basierte Reinigung [91, 99], die
für die Si-Substrate verwendet wird (siehe Kapitel 5.1.4), kann zur Reini-
gung virtueller Ge-Substrate nicht verwendet werden. Bei Verwendung von
HF werden Ge-Suboxide (GeOx; x < 2) nicht vollständig entfernt und es
kommt zu einer Aufrauung der Oberfläche [197]. Anstelle dieser kann eine
sequentielle HCl/H2O2-Reinigung verwendet werden, die zu einer deutlich
reduzierten Oberflächenrauigkeit führt [198]. Zu beachten ist dabei, dass die
Oberfläche durch H2O2 von organischen Verschmutzungen gereinigt wird und
dabei gleichzeitig GeO2 entsteht [198]. Diese Reinigungsvariante endet also
mit einer oxidierten Ge-Oberfläche, die anschließend eine in situ Präparation
zur Entfernung von GeO2 notwendig macht.
Eine zyklische HCl/H2O2-Reinigung (bei T = 23 ◦C) mit zunächst HCl
(c = 15% für t = 20 s), anschließender DI-Wasserspülung (DI, deionisiertes
Wasser) und abschließendem H2O2 (c = 7 % für t = 15 s) nach [198, 199]
führt allerdings unabhängig von der Anzahl der Zyklen (maximal 3) zu einem
Ätzen der Ge-Schicht. Die Ätzrate dieser Reinigung ist an SME-hergestellten

94



6.1 Probenpräparation

Schritt Konzentration Dauer

HCl 15% 20 s
DI-Spülen - < 5 s

Ozon (UV unterstützt) 125 sccm 10 min

Tab. 6.1: Ablauf für virtuelle Ge-Substrate mit einer sequentiellen HCl/Ozon-
Reinigung (UV-unterstützt, bei 20°C).

Ge-Schichten zu RÄtz ≈ 40 nm
min , unabhängig von der Anzahl der Zyklen,

bestimmt worden [196]. Zunächst wird durch HCl das native GeO2 entfernt,
die Ätzrate des HCl ist dabei sehr gering und vergleichbar mit der Ätzrate
von Wasser (RÄtz = 2 nm

h [200]). Allerdings wird durch HCl nur GeO2 und
nicht die Ge-Suboxide (GeOx) entfernt [201]. Durch das H2O2 werden die
Suboxide (GeOx) zu GeO2 oxidiert und dabei die Ge-Schicht geätzt.
Da die verwendeten virtuellen Ge-Substrate lediglich eine Ge-Schichtdicke
von dGe = 500nm aufweisen, kann die vorgestellte Reinigung mit H2O2 nicht
verwendet werden. Als Alternative, um nach dem HCl-Reinigungsschritt die
Ge-Oberfläche zu oxidieren, wird Ozon (UV-unterstützt) verwendet, wie es
in Kapitel 5.1.4 beschrieben ist [202]. Durch die Verwendung von Ozon (UV
unterstützt) wird die Ge-Schicht durch GeO2 passiviert und nicht geätzt.
Tabelle 6.1 zeigt den Ablauf zur Reinigung virtueller Ge-Substrate. Die
Spülung in DI-Wasser wird durchgeführt, um Reste von HCl zu entfernen.

Im Gegensatz zur HF -Ozon-basierten Reinigung [91, 99] der Si-Substrate
(siehe Kapitel 5.1.4) endet die ex situ Reinigung der virtuellen Ge-Substrate
mit einer durch GeO2 passivierten Oberfläche. Dieses GeO2 muss nach dem
Einschleusen in das zur GaAs-Epitaxie verwendete MBE-System desorbiert
werden. Während der thermischen in situ Reinigung findet folgende Reaktion
statt [184, 185]:

GeO2 +Ge↔ 2GeO. (6.1)

Das entstehende GeO ist oberhalb von T = 600 ◦C instabil und desorbiert.

6.1.4 Oberflächenpräparation

Nach dem Einschleusen der virtuellen Ge-Substrate wird in situ eine ther-
mische Präparation zur GeO2-Desorption durchgeführt. Die Proben werden
jeweils für t = 15 min bei T1 = 440 ◦C, T2 = 620 ◦C und T3 = 660 ◦C
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(a)

440 °C

(b)

(c) (d)
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(0,0)
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Abb. 6.1: RHEED-Aufnahmen der Oberflächenpräparation von Probe
VS670F. Aufgenommen in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung ((a) und (c))
sowie [-110]- bzw. [1-10]-Richtung ((b) und (d)). Bei T1 = 440 ◦C
ist in beiden Richtungen eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche zu
erkennen, während bei T3 = 660 ◦C in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
(d) ein Aufspalten der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion auf-
tritt und eine Ge-Oberfläche vorliegt, die überwiegend aus doppel-
atomaren Stufen besteht. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert.

direkt vor dem Wachstum präpariert. Dieses Vorgehen ist vergleichbar mit
der Präparation von Ge-Substraten für die Epitaxie von GaAs [105, 116, 117].
Die Oberfläche wird dabei durch RHEED beobachtet, wie es exemplarisch
in Abbildung 6.1 für ein virtuelles Ge-Substrat mit Fehlschnitt (VS670F)
gezeigt ist. Während bei T1 = 440 ◦C in beiden Richtungen eine 2x1 re-
konstruierte Ge-Oberfläche auftritt (Abbildung 6.1 (a) und (b)), die zeigt,
dass das GeO2 bereits größtenteils desorbiert ist, ist bei T3 = 660 ◦C ein
Aufspalten der Hauptreflexe in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung erkennbar (Ab-
bildung 6.1 (d)). Zwar sind die 6 Nebenreflexe nur schwach zu erkennen,
was der RHEED-Aufnahme bei dieser hohen Substrattemperatur geschuldet
sein kann, jedoch zeigen die RHEED-Aufnahmen basierend auf den Ergeb-
nissen aus Kapitel 5.2.4, dass eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche mit
überwiegend doppel-atomaren Stufen vorliegt. Die virtuellen Ge-Substrate
ohne Fehlschnitt zeigen bei beiden Temperaturen und in beiden Richtungen
eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfläche, bei der bereits bei T1 = 440 ◦C der
Großteil der GeO2-Desorption passiert ist.
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6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten

6.1.5 Wachstumsparameter für die GaAs-Epitaxie

Bis auf den As4-Partialdruck sind alle Wachstumsparameter für die GaAs-
Epitaxie gleich. Es ist jeweils eine GaAs-Schicht mit dGaAs ≈ 1 µm (RGaAs ≈
0, 78 µm

h ) bei TMani = 640 °C auf die virtuellen Substrate gewachsen worden.
Diese Manipulatortemperatur entspricht nach der durchgeführten Tempe-
raturkalibration einer Substrattemperatur von TSub ≈ 600 °C (siehe Kapi-
tel 6.1.2). Das GaAs-Wachstum ist zunächst mit dem Angebot von As4
gestartet worden, sobald pGaAs den Zielwert erreicht hat (innerhalb weniger
min), ist zusätzlich Ga angeboten worden. Der As4-Partialdruck ist variiert
worden, sodass für den Prozessdruck 2 · 10−8 torr < pGaAs < 2 · 10−7 torr
gilt. Das entspricht einem Verhältnis der BEP von 10 ≤ VBEP ≤ 50. Ein
vergleichbares VBEP wird durch dieselbe Ziffer am Ende des Probennamens
kenntlich gemacht. Für die vorliegenden Wachstumsexperimente sind drei
verschiedene VBEP verwendet worden. Bei der ersten GaAs-Schicht konnte
nicht von Beginn an ein ausreichend großer As4-Partialdruck erreicht werden.
Erst nach etwa t = 15 min wurde ein VBEP = max.10 erreicht. Folglich
gilt für diese Probe VBEP = max.10, pGaAs = 2, 3 · 10−8 torr, kenntlich
gemacht mit -G1. Für die weiteren Wachstumsprozesse konnte das angege-
bene VBEP von Beginn an gewährleistet werden. Es gilt für ein VBEP ≈ 10
mit 8, 0 · 10−8 torr ≤ pGaAs ≤ 9, 5 · 10−8 torr die Kennzeichnung mit -G2
und für VBEP ≈ 50 mit pGaAs = 1, 4 · 10−7 torr die Kennzeichnung mit
-G3. Das Vorgehen, zunächst mit As4 zu starten, ist an dem verwendeten
MBE-System der etablierte Prozess zum Wachstum von GaAs-Schichten.
Eine Einordnung der Wachstumsbedingungen ist in Kapitel 3.2.2 zu finden,
da sich innerhalb der Literatur bisher kein einheitlicher Ansatz durchgesetzt
hat. Tabelle 6.2 gibt einen Überblick über die hergestellten Proben. Anhand
der Probenbezeichnung kann mit Verweis auf Tabelle 5.3 rückverfolgt werden,
welches virtuelle Ge-Substrat zu Grunde liegt. Durch die Viertelung der 2
Zoll großen virtuellen Ge-Substrate können auf demselben Substrat mehrere
Wachstumsversuche durchgeführt werden.

6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten

In diesem Kapitel wird zunächst auf den Wachstumsprozess des GaAs mit
Verweis auf bestehende Literatur eingegegangen. Nachfolgend wird anhand
der strukturellen Charakterisierung mit XRD und TEM der Einfluss des
Fehlschnitts auf die Qualität der GaAs-Schichten gezeigt. Ein in der Lite-
ratur benutztes Kriterium ist das Auftreten bzw. die Unterdrückung von
Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche. Dazu wird jeweils auch die
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Germaniumsubstraten

Name δkipp pGaAs VBEP

VS670F-G1 6, 1◦ 2, 3 · 10−8 torr max. 10
VS670-G2 0◦ 9, 5 · 10−8 torr ≈ 10

VS670F-G2 6, 1◦ 8, 0 · 10−8 torr ≈ 10
VS630F-G3 6, 1◦ 1, 4 · 10−7 torr ≈ 50
VS630-G3 0◦ 1, 4 · 10−7 torr ≈ 50

Tab. 6.2: Prozessparameter der GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten.
Der As4-Partialdruck ist variiert worden, während die Wachstums-
temperatur TSub ≈ 600 °C und -rate RGaAs ≈ 0, 78 µm

h ) bei allen
Proben identisch gewesen ist. Angegeben werden der Prozessdruck
in der Wachstumskammer pGaAs und das Verhältnis des As4- zum
Ga-Fluss VBEP . Die GaAs-Schichten sind mit dGaAs ≈ 1µm her-
gestellt worden.

Nachweismöglichkeit von Antiphasengrenzen der beiden benutzten Charakte-
risierungsmethoden erklärt und bewertet.

6.2.1 Wachstumsprozess

Zunächst wird der Wachstumprozess selbst erklärt, um zu dem in Kapitel 3.2.2
vorgestellten Widerspruch bezüglich des Wachstumsbeginns (Ga oder As)
Stellung zu nehmen. Einerseits besteht die Möglichkeit, in einer As-gesättigten
Umgebung mit dem Wachstum zu beginnen [61, 115, 121, 122]. Während
andererseits genauso für den Beginn des Wachstums mit Ga ([117]) gezeigt
worden ist, dass antiphasengrenzenfreie GaAs-Schichten auf Ge-Substraten
möglich sind. Allerdings ist gezeigt worden, dass Ga die doppel-atomare
Stufung einer Ge(001)-Oberfläche für T ≥ 500 °C aufhebt [123].
Nach der thermischen Präparation wiesen die virtuellen Ge-Substrate mit
Fehlschnitt in den RHEED-Aufnahmen unmittelbar vor dem GaAs-Wachstum
eine schwach erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe in [-110]- bzw. [1-10]-
Richtung auf (siehe Abbildung 6.1 (d)). Daher kann von einer überwiegend
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfläche ausgegangen werden. Nach Öffnen
der As4-Effusionszelle ist die Aufspaltung in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
schwächer zu erkennen (Abbildung 6.2 (a)), jedoch muss berücksichtigt wer-
den, dass die vorliegenden Beobachtungen unter Rotation der Probe gemacht
worden sind. Daher ist die Beurteilung der RHEED-Aufnahmen durch eine
gewisse Bewegungsunschärfe beeinträchtigt. Mit Öffnen der Ga-Effusionszelle
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(a) (b) (c)

nach Öffnen As4 nach Öffnen Ga Ende Wachstum

(0,1)

(0,0)

Abb. 6.2: RHEED-Aufnahmen des GaAs-Wachstums. Exemplarisch gezeigt
für Probe VS630F-G3 in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung. (a) Schwach
erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe, die auf eine überwiegend
doppel-atomar gestufte Oberfläche hindeutet. (b) Dreidimensiona-
les Wachstum nach Öffnen der Ga Effusionszelle. (c) Am Ende des
Wachstums bei TSub ≈ 600 °C ist eine 4x2−α-rekonstruierte GaAs-
Oberfläche zu erkennen. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert.

setzte instantan Inselbildung ein (Abbildung 6.2 (b)). Entgegen [121, 115], die
unmittelbar nach Wachstumsbeginn eine 4x2-rekonstruierte GaAs-Oberfläche
beschreiben, war für diese Wachstumsprozesse ein Auftreten von Spots
(kreisförmige Verbreiterung der Reflexe) auf den RHEED-Aufnahmen zu
erkennen, das zunächst auf ein dreidimensionales Wachstum hindeutete. In-
nerhalb weniger Minuten entwickelte sich dann eine 4x2-Rekonstruktion (ohne
Spots), die typisch für das Wachstum von GaAs unter As-reichen Bedingun-
gen bei der verwendeten Temperatur (TSub ≈ 600 °C) ist [195]. Am Ende
der Wachstumsprozesse war die beschriebene 4x2− α-Rekonstruktion (ohne
Spots, Abbildung 6.2 (c)) bei allen Proben zu erkennen, sodass von einer
glatten GaAs-Schicht auszugehen ist. Ein Unterschied zwischen virtuellen
Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt war nicht mehr zu erkennen. Beim
Abkühlvorgang der Proben änderte sich die Oberflächenrekonstruktion für
T ≤ 470 °C in eine c(4x4)-Rekonstruktion [195]. Um einen qualitativen Ein-
druck der GaAs-Oberfläche zu bekommen, sind im Anhang auf Seite 136
REM-Aufnahmen der gewachsenen Schichten (bei Verkippung der Probe)
zu finden. Sämtliche vorliegenden Informationen zu den gewachsenen und
untersuchten Proben sind im Anhang auf Seite 134 aufgeführt.
Aufgrund der vorliegenden Beobachtungen muss festgehalten werden, dass
trotz Änderung des As4-Partialdrucks (Erhöhung von VBEP ) ein dreidimen-
sionales Wachstum nach Öffnen der Ga-Effusionzelle nicht verhindert werden
konnte. Obwohl Wachstumsbedingungen (VBEP ≥ 10) gewählt worden sind,
die vergleichbar mit denen in der Literatur sind [61, 115, 121, 122]. Um den
Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate auf die Qualität der
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Abb. 6.3: ω-Messung um den GaAs(002)-Reflex der GaAs-Schichten auf virtu-
ellen Ge-Substraten ohne (in Rot und Orange) und mit Fehlschnitt
(in Schwarz, Grau und Blau). Für eine einheitliche Darstellung ist
der Schwerpunkt der Messkurven auf den GaAs(002)-Reflex bei
ω = 15, 81° gelegt worden, während die Intensität normiert worden
ist. Die Halbwertsbreite ist anschließend aus der Annäherung der
Messkurve durch eine Gauss-Funktion bestimmt worden.

GaAs-Schichten zu beurteilen, werden im Folgenden Ergebnisse der struk-
turellen Charakterisierung vorgestellt. Die zentrale Frage ist dabei, ob die
Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 3.2.2) auch bei virtuellen
Ge-Substraten durch Wahl eines geeigneten Fehlschnitts unterdrückt werden
kann.

6.2.2 Strukturelle Untersuchung

Omega-Messungen Die ω-Messungen um den GaAs(002)-Reflex zeigen
für die durchgeführten Wachstumsexperimente eine deutliche Verbreiterung
der Messkurve bei den beiden virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt
(VS670-G2 und VS630-G3). Die Messkurven sind in Abbildung 6.3 dargestellt
und für eine einheitliche Darstellung ist der Schwerpunkt der Messkurven
auf den GaAs(002)-Reflex bei ω = 15, 81° gelegt worden, während die In-
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6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten

tensität normiert worden ist. Die Halbwertsbreite ist anschließend aus der
Annäherung der Messkurve durch eine Gauss-Funktion bestimmt worden.
Die Verbreiterung der Halbwertsbreite kann nach der Theorie, beschrieben
in Kapitel 4.2.2, als Hinweis auf eine erhöhte Anzahl an Defekten gesehen
werden. Die entsprechenden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten
mit Fehlschnitt, die bei vergleichbarem As4-Partialdruck gewachsen worden
sind, zeigen eine um 25% (VS670F-G2 zu VS670-G2) (VBEP ≈ 10) und um
30% (VS670F-G3 zu VS670-G3) (VBEP ≈ 50) verringerte Halbwertsbreite.
Bei Betrachtung der drei GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit
Fehlschnitt fällt auf, dass der As4-Partialdruck (VBEP ) keinen signifikanten
Einfluss auf die vorliegende kristalline Qualität der GaAs-Schichten hat. Denn
die GaAs-Schichten VS670F-G1 (pGaAs = 2, 3 · 10−8 torr, VBEP max.10) und
VS670F-G2 (pAs4 = 8, 0 · 10−8 torr, VBEP ≈ 10) sind beide auf demselben
virtuellen Ge-Substrat gewachsen worden. Sie unterscheiden sich lediglich
in pAs4 , während des Wachstums weisen beide eine sehr ähnliche Halb-
wertsbreite (256 arcsec zu 266 arcsec) auf. Dass die GaAs-Schicht VS630F-
G3 (pGaAs = 1, 4 · 10−7 torr, VBEP ≈ 50) eine etwas geringere Halbwerts-
breite mit 225 arcsec aufweist, kann auch auf die deutlich geringere Ober-
flächenrauigkeit Rrms = 1, 4nm des virtuellen Ge-Substrats (verglichen mit
Rrms = 6, 4nm) zurückgeführt werden. Denn durch eine vergleichsweise
glatte Oberfläche kann GaAs in besserer kristalliner Qualität aufgewachsen
werden, sodass die resultierenden GaAs-Schichten defektärmer sind. Daher
kann gefolgert werden, dass die gemessene Halbwertsbreite aufgrund der
besseren kristallinen Qualität der GaAs-Schicht verringert ist. Deshalb zei-
gen die GaAs-Schichten VS630F-G3 und VS630-G3 (virtuelles Ge-Substrate
mit d ≈ 500nm, Rrms = 1, 4nm) eine geringere Halbwertsbreite als die
GaAs-Schichten VS670F-G1, VS670F-G2 und VS670-G2 auf den dünneren
virtuellen Ge-Substraten (d ≈ 300nm, Rrms ≥ 6, 4nm). Ein Einfluss der
Schichtdicke der Ge-Schichten ist anhand der vorliegenden Ergebnisse nicht
abzuleiten.

Um die Ergebnisse besser einordnen zu können, ist anhand der extrahierten
Halbwertsbreiten die Defektdichte ausgehend von 60°-Versetzungen bestimmt
worden. Diese ist in Tabelle 6.3 gezeigt und mit Formel 4.6 aus Kapitel 4.2.2
für alle Proben bestimmt worden. Da der verwendeten Formel Vereinfa-
chungen zu Grunde liegen (siehe Anhang A auf Seite 128), müssen diese
für eine Fehlerabschätzung berücksichtigt werden. So trägt der vorliegende
Versetzungstyp zum Fehler bei, da anstelle von 60°-Versetzungen auch Ver-
setzungen mit Schraubencharakter auftreten können. Es ist jedoch gezeigt
worden, dass der Unterschied des Versetzungstyps für die Bestimmung der
Defektdichte in GaAs(001)-orientierten Schichten einen vernachlässigbar klei-
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Germaniumsubstraten

Probe δkipp nd Fehler nd
(°) (·108 cm−2) (·108 cm−2)

VS670F-G1 6,146 2,0 ±0,24
VS670F-G2 6,146 2,1 ±0,23
VS670-G2 ≈ 0, 1 3,9 ±0,43

VS630F-G3 6,148 1,5 ±0,11
VS630-G3 0,056 3,2 ±0,35

Tab. 6.3: Defektdichte der GaAs-Schichten bestimmt aus der jeweiligen Halb-
wertsbreite von ω-Messungen um den GaAs(002)-Reflex, ausgehend
von 60°-Versetzungen [147]. Gezeigt sind die Defektdichten der fünf
hergestellten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten (siehe
Tabelle 5.3).

nen Einfluss hat [147]. Zusätzlich ergibt sich ein Fehler ausgehend von der
Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimmung. Für alle Proben sind in REM-
und TEM-Untersuchungen die Schichtdicken an Querbrüchen untersucht
und der Mittelwert aller Messungen bestimmt worden. Der resultierende
Gesamtfehler ist zusätzlich in Tabelle 102 angegeben und beträgt ≈ 10%.
Solange also die Bestimmung der Defektdichten innerhalb der Probenserie
konsistent ist, können die Proben untereinander verglichen werden. Dabei
ergibt ein Blick auf die Defektdichten das bereits für die Halbwertsbreite
diskutierte Bild: Das Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten
mit Fehlschnitt führt zu einer defektärmeren, also qualitativ hochwertigeren
Schicht. In der vorliegenden Untersuchung kann die Defektdichte um den
Faktor ≈ 2 reduziert werden. Genauso ist ein Einfluss des As4-Partialdrucks
auf die Defektdichte nicht nachzuweisen.
Die Defektdichte der virtuellen Ge-Substrate beeinflusst ebenfalls die kristal-
line Qualität der GaAs-Schichten. Denn Durchstoßversetzungen können sich
aus der Ge-Schicht in die GaAs-Schicht fortsetzen (siehe Kapitel 103). Somit
bestimmt die Defektdichte des virtuellen Ge-Substrats die Defektdichte der
GaAs-Schicht mit. Mit zunehmender Schichtdicke kann die Anzahl an Defek-
ten reduziert werden, weil die Wahrscheinlichkeit, dass sich zwei Versetzungen
treffen und auslöschen, mit steigender Schichtdicke zunimmt [98]. Jedoch
läuft die Erhöhung der Schichtdicke zur Reduzierung der Defektdichte dem
Bestreben nach möglichst dünnen Ge-Schichten (siehe Kapitel 6) entgegen.
Für einen Vergleich der hier errechneten Defektdichten (1, 5 · 108 cm−2 ≤
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6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten

nd < 4 · 108 cm−2) muss beachtet werden, dass es verschiedene Methoden zur
Bestimmung der Defektdichte gibt, so können Defektdichten beispielsweise
durch Defektätzen [203, 204, 205] oder durch TEM-plan-view-Untersuchungen
[30, 126] bestimmt werden. Außerdem wird in der Literatur größtenteils
die Defektdichte mit der Anzahl an Durchstoßversetzungen gleichgesetzt,
sodass ein Vergleich mit den aus der Halbwertsbreite von ω-Messungen
berechneten Defektdichten mit einer großen Unsicherheit verbunden ist.
Für einen quantitativen Vergleich sind in der Literatur Defektdichten von
GaAs(P)-Schichten auf gradierten SiGe-Pufferschichten (auf Si-Substraten
mit 6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden. Verglichen mit
den im Rahmen der vorliegenden Dissertation bestimmten Defektdichten,
sind diese um mindestens eine Größenordnung geringer und zeigen den Raum
für Verbesserungen sowohl der gewachsenen GaAs-Schichten als auch der
virtuellen Ge-Substrate.

Transmissionselektronenmikroskopie Eine Möglichkeit, die strukturel-
le Qualität der GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten zu beurteilen, ist
die Unterdrückung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche. Das
Auftreten von Antiphasengrenzen (siehe Abschnitt 2.2.2) kann durch Trans-
missionselektronenmikroskopie wie bei [105, 116, 119, 120, 126] untersucht
werden. Nachfolgend wird eine kurze Einführung gegeben, wie Antiphasen-
grenzen mit TEM identifiziert und charakterisiert werden können.
Durch TEM-Aufnahmen im Querschnitt unter −→g ||(002) und −→g ||(00 − 2)
können im Dunkelfeldmodus Antiphasengrenzen sichtbar gemacht werden.
[206]. Gezeigt ist dieses für das Wachstum von GaP auf Si [207, 208, 209]
und für das Wachstum von GaAs auf Ge bzw. Si [210, 211, 212]. Auftretende
Antiphasengrenzen zeigen links und rechts der jeweiligen Antiphasengrenze
einen unterschiedlichen Kontrast. Wird der Kontrast nun umgekehrt, indem
der −→g um 180° gedreht wird, ändert sich der Kontrast links und rechts einer
Antiphasengrenze jeweils mit. Für die Identifikation von Antiphasengrenzen
wird jedoch zum Teil auf die Umkehr des Kontrasts verzichtet und lediglich
auf den oben beschriebenen Kontrastwechsel an einer Antiphasengrenze
verwiesen [57, 58, 120, 126].
Ein Maß, um Antiphasengrenzen zu charakterisieren, ist die Bestimmung
ihrer Höhe hAPB [126]. Dabei ist die Höhe auftretender Antiphasengrenzen
unabhängig von der Orientierung des TEM-Präparats (Querschnitt) zu den
Stufen (parallel oder orthogonal) [126].
Alle vorliegenden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten werden aus-
schließlich mit Aufnahmen im Hellfeld- (BF, engl. bright field) und Dunkel-
feldmodus (DF, engl. dark field), bei denen −→g ||(004) ist, untersucht. Da dieser
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(a) (b)

(c) (d)

Abb. 6.4: Bildausschnitte von TEM-Querschnittsaufnahmen bei 25.000-facher
Vergrößerung und −→g ||(004) der Proben VS630F-G3 und VS630-
G3. (a) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe VS630F-G3. (b)
Aufnahme im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen
der Probe VS630F-G3. (c) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe
VS630-G3. Das Auftreten von Antiphasengrenzen ist durch einen
roten Pfeil an der GaAs/Ge-Grenzfläche markiert (d) Aufnahme
im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe
VS630-G3.

−→g parallel zu dem oftmals in der Literatur verwendeten −→g ||(002) ist, sind
die Untersuchungen vergleichbar. Die TEM-Aufnahmen im Dunkelfeldmodus
sind unter Weak-Beam-Bedingungen (WBDF) erstellt worden, da für diesen
Fall der durch Versetzungen hervorgerufene Kontrast besonders schmal ist
[145]. Die hier gezeigten TEM-Aufnahmen sind exemplarisch ausgewählt
worden, eine Übersicht der fünf gewachsenen GaAs-Schichten im Querbruch
ist im Anhang auf Seite 137 zu finden.
Abbildung 6.4 zeigt exemplarisch TEM-Querschnittsaufnahmen bei 25.000-
facher Vergrößerung der Proben mit Fehlschnitt (VS630F-G3) und ohne
Fehlschnitt (VS630-G3). Aus den Aufnahmen im BF (Abbildung 6.4 (a) und
(c)) wird deutlich, dass bei beiden Proben scharfe Grenzflächen vorliegen.
Sowohl die Si/Ge-Grenzfläche als auch die GaAs/Ge-Grenzfläche sind abrupt.
An der Si/Ge-Grenzfläche sind Spannungsfelder zu erkennen, die auf das
entstandene Versetzungsnetzwerk aus 90°-Versetzungen zum Ausgleich der
Gitterfehlpassung zwischen Si und Ge (f = 4, 2%) zurückzuführen sind [89].
Insbesondere durch Betrachtung der entsprechenden DF-Aufnahmen (Abbil-
dung 6.4 (b) und (d)) an derselben Position wird das Versetzungsnetzwerk an
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6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten

Abb. 6.5: TEM-Querschnittsaufnahmen der GaAs/Ge-Grenzfläche bei 25.000-
facher Vergrößerung und −→g ||(004) (Proben VS630F-G3 (oben, mit
Fehlschnitt) und VS630-G3 (unten, ohne Fehlschnitt)). (a) Auf-
nahme im Hellfeldmodus der Probe VS630F-G3. (b) Aufnahme
im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe
VS630F-G3. (c) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe VS630-G3.
Das Auftreten von Antiphasengrenzen ist durch einen roten Pfeil
an der GaAs/Ge-Grenzfläche markiert (d) Aufnahme im Dunkel-
feldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe VS630-G3.
Durch rote Pfeile sind Antiphasengrenzen markiert, türkise Pfeile
markieren Versetzungen (zum Beispiel Durchstoßversetzungen).

der Si/Ge-Grenzfläche deutlich. Außerdem sind Durchstoßversetzungen zu er-
kennen, die an der Si/Ge-Grenzfläche entstehen und sich in die GaAs-Schicht
fortsetzen (Abbildung 6.4 (a) und (b)). Das Auftreten von Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfläche kann anhand dieser Aufnahmen nicht beurteilt
werden. Während die Probe mit Fehlschnitt (Abbildung 6.4 (a)) keine Struk-
turen zeigt, sind bei der Probe ohne Fehlschnitt deutlich Strukturen an der
GaAs/Ge-Grenzfläche zu erkennen, die durch Antiphasengrenzen verursacht
werden können (markiert durch einen roten Pfeil in Abbildung 6.4 (c)).
Um zu klären, ob es sich bei den auftretenden Strukturen an der GaAs/Ge-
Grenzfläche um Antiphasengrenzen handelt, wird in Abbildung 6.5 die
GaAs/Ge-Grenzfläche (25.000-fache Vergrößerung) dieser beiden Proben
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Germaniumsubstraten

detaillierter betrachtet (VS630F-G3 und VS630-G3). Dabei zeigt Abbil-
dung 6.5 (a) und (b) die Probe mit Fehlschnitt und Abbildung 6.5 (c) und
(d) die Probe ohne Fehlschnitt. An der Probe mit Fehlschnitt sind zunächst
exemplarisch Versetzungen durch türkise Pfeile markiert. Teilweise haben
diese Versetzungen ihren Ursprung in der Ge-Schicht, durchstoßen diese und
setzen sich in der GaAs-Schicht fort. Diese Versetzungen sind deutlicher
in DF-Aufnahmen zu erkennen. Der Vergleich zur Probe ohne Fehlschnitt
(Abbildung 6.5 (c) und (d)) zeigt ebenfalls Durchstoßversetzungen, die sowohl
in BF- als auch in DF-Aufnahmen zu sehen sind (türkise Pfeile).
Jedoch werden bei der Aufnahme im BF Strukturen deutlich, die auf Anti-
phasengrenzen zurückzuführen sind. Bei diesen wird die oben beschriebene
Kontraständerung links und rechts der entsprechenden Antiphasengrenze
deutlich. Die exemplarisch mit roten Pfeilen markierten Antiphasengrenzen
verlaufen in {111}-Ebenen. Wegen der Änderung der Bindungslänge von
Ga-As- zu Ga-Ga- und As-As-Bindungen wird das Kristallgitter lokal gestört
und elastische Verspannung entsteht [104], wodurch Antiphasengrenzen in
den TEM-Aufnahmen eine Kontraständerung hervorrufen. Die hier gezeigten
Antiphasengrenzen weisen eine Kontraständerung links und rechts der Anti-
phasengrenze auf. Zusätzlich ist erkennbar, dass neben Antiphasengrenzen
mit hAPB ≈ 50nm an der Grenzfläche viele deutlich kleinere und folglich
nur schwach erkennbare Antiphasengrenzen zu finden sind. Antiphasengren-
zen, die in {110}-Ebenen verlaufen, sind an dieser Stelle nicht zu finden,
obwohl dieser Typ von Antiphasengrenzen energetisch am günstigsten ist
und daher bevorzugt ausgebildet wird [56]. Antiphasengrenzen, die zunächst
in {110}-Ebenen verlaufen und dann in {112}-oder {113}-Ebenen abknicken
und weiterlaufen, sind bei diesem Bild ebenfalls nicht gefunden worden.
Die beschriebene Kontraständerung links und rechts einer Antiphasengrenze
wird in Abbildung 6.6 bei 100.000-facher Vergrößerung im BF besonders
deutlich. Die Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt) (Abbildung 6.6 (a)) zeigt
neben einer aus der Ge-Schicht kommenden Durchstoßversetzung (türkiser
Pfeil) noch Antiphasengrenzen, die in {110}-Ebenen verlaufen. Diese Anti-
phasengrenzen sind die einzigen, die in allen TEM-Aufnahmen der Probe
VS630F-G3 (mit Fehlschnitt) zu finden waren. Da die Antiphasengrenzen in
einer {110}-Ebene verlaufen, können sie sich nicht selber auslöschen, jedoch
enden sie hier an der Durchstoßversetzung, die aus der Ge-Schicht kommt.
Die Probe VS630-G3 (ohne Fehlschnitt) in Abbildung 6.6 (b) zeigt hingegen
deutlich erkennbare Antiphasengrenzen an der Grenzfläche. Diese verlaufen
in {111}-Ebenen und weisen die beschriebene Kontraständerung von hell zu
dunkel auf. Exemplarisch sind diese mit einem roten Pfeil markiert, durch
den Verlauf in {111}-Ebenen treffen sich diese.
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(a)
GaAs

Ge

GaAs

Ge
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(b)
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Abb. 6.6: TEM-Querschnittsaufnahmen der GaAs/Ge-Grenzfläche bei
100.000-facher Vergrößerung im Hellfeldmodus und −→g ||(004). (a)
Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt). Der türkise Pfeil kennzeichnet
eine aus der Ge-Schicht kommende Durchstoßversetzung. (b) Probe
VS630-G3 (ohne Fehlschnitt). Durch rote Pfeile sind Antiphasen-
grenzen markiert.
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Germaniumsubstraten

Die TEM-Aufnahmen der untersuchten GaAs-Schichten weisen überwiegend
Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen verlaufen. Antiphasengrenzen,
die in {110}-Ebenen bis zur Grenzfläche laufen, sind nicht gefunden worden,
können aber aufgrund der limitierten Statistik vom TEM-Untersuchungen
nicht ausgeschlossen werden. Wie exemplarisch gezeigt worden ist (Abbil-
dung 6.6 (b)), können sich zwei Antiphasengrenzen treffen und gegenseitig
auslöschen [56, 57, 58, 59]. Rubel [56] stellt für die verschiedenen Ebenen,
in denen Antiphasengrenzen in GaAs verlaufen können, rein theoretische Bil-
dungsenergien vor. Demnach ist die Ausbildung von Antiphasengrenzen, die
in {110}-Ebenen verlaufen (E = 28 meV

Å2 ), energetisch günstiger als der Typ,
bei dem Antiphasengrenzen in {111}-Ebenen (E = 43 meV

Å2 ) verlaufen. Die
Ausbildungsenergie in {112}- bzw. in {113}-Ebenen mit jeweils (E = 39 meV

Å2 )
ist unwesentlich kleiner als die von {111}-Ebenen. Die Bildungsenergien von
Rubel [56] widersprechen nicht nur den hier gezeigten Ergebnissen, dass
Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen verlaufen. Sondern sie wider-
sprechen auch der Literatur, in der für vergleichbare Untersuchungen ebenfalls
hauptsächlich sich auslöschende Antiphasengrenzen (in {111}-Ebenen verlau-
fend) gezeigt werden [57, 58, 120, 126]. Aufgrund dieser Tatsache können die
theoretischen Bildungsenergien von Rubel [56] lediglich ein Anhaltspunkt
für die Ausbildung von Antiphasengrenzen sein.
Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt ge-
wachsen worden sind, weisen bis auf Probe VS670F-G1 nur vereinzelt Anti-
phasengrenzen auf. Zwar ist die Statistik durch TEM-Untersuchungen stark
limitiert, jedoch wird bei dem Vergleich der GaAs-Schichten auf dem vir-
tuellen Ge-Substrat VS670F der Unterschied deutlich. In Abbildung 6.7
werden die Proben VS670F-G1 und VS670F-G2 gezeigt, die sich nur in
dem gewählten As4-Partialdruck unterscheiden. Während bei Probe VS670F-
G1 (Abbildung 6.7 (a)) VBEP erst während der ersten t = 15 min Pro-
zesszeit auf VBEP max.10 anstieg, betrug bei Probe VS670F-G2 (Abbil-
dung 6.7 (b)) VBEP von Beginn an VBEP ≈ 10 (pGaAs = 8 · 108 torr). Beide
Proben unterscheiden sich nicht nur in dem Auftreten von Antiphasengren-
zen an der GaAs/Ge-Grenzfläche, sondern weisen auch eine unterschiedliche
Ge-Schichtdicke auf. Während Probe VS670F-G1 eine wellige GaAs/Ge-
Grenzfläche mit dGe ≈ 200nm aufweist, zeigt Probe VS670F-G2 (Abbil-
dung 6.7 (b)) eine glatte GaAs/Ge-Grenzfläche und eine Ge-Schichtdicke
von dGe ≈ 300nm. Dieser Dickenunterschied der Ge-Schicht kann nicht
durch den Wachstumsprozess der Ge-Schicht selbst erklärt werden, da es
sich um dasselbe virtuelle Ge-Substrat handelt. Es ist auf einem 2”-Substrat
hergestellt worden und anschließend geviertelt worden, sodass beide GaAs-
Wachstumsprozesse auf demselben virtuellen Ge-Substrat durchgeführt wor-
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(a)
(b)

Abb. 6.7: TEM-Querschnittsaufnahmen im Hellfeldmodus der Proben
VS670F-G1 und VS670F-G2 bei 25.000-facher Vergrößerung und
−→g ||(004). Beiden Proben liegt dasselbe virtuelle Ge-Substrat
VS670F zu Grunde. (a) Bei Probe VS670F-G1 ist GaAs mit einem
variierenden VBEP (zu Beginn pGaAs = 2 · 108 torr) gewachsen
worden. (b) Bei Probe VS670F-G2 ist GaAs mit einem VBEP ≈ 10
(pGaAs = 8 · 108 torr) gewachsen worden.

den sind. Eine Erklärungsmöglichkeit, die das Auftreten von Antiphasengren-
zen und die abweichende Ge-Schichtdicke dGe erklären kann, ist das Ätzen
von Ge durch Ga. Dadurch, dass der As4-Partialdruck zu Wachstumsbeginn
zu gering ist, kann mit Öffnen der Ga-Blende ankommendes Ga nicht in
ausreichendem Maße an As gebunden werden. Es bilden sich Ga-Tropfen auf
der Ge-Oberfläche, die aufgrund der Löslichkeit von Ge in Ga die Ge-Schicht
ätzen [213]. Es ist bekannt, dass lokales Ätzen mit Ga-Tropfen auf Si be-
nutzt wird, um Strukturen im Nanometerbereich zu erzeugen (zum Beispiel
Löcher [214, 215] und Nanodrähte [216]). Für Ga-Tropfen auf einer Ge(111)-
orientierten Oberfläche ist gezeigt worden, dass oberhalb von T ≥ 302 °C
gleichzeitig Segregation von Ge in Ga und umgekehrt auftritt [213].

Das Auftreten von Antiphasengrenzen bei einem virtuellen Ge-Substrat mit
Fehlschnitt (VS670F-G1) zeigt, dass der As4-Partialdruck (VBEP ) einen
Einfluss auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen hat. In den vorliegenden
Untersuchungen können nahezu vollständig antiphasengrenzenfreie GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ab VBEP ≈ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr)
gewachsen werden.
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Bewertung der strukturellen Charakterisierung Um die gewachse-
nen GaAs-Schichten zu bewerten, sind die auftretenden Antiphasengrenzen
hinsichtlich ihrer Höhe hAPB charakterisiert worden (analog zu [126]). Ab-
bildung 6.8 zeigt die Auswertung der Höhe in einem Boxplot aus den zu
allen Proben vorliegenden TEM-Aufnahmen im Querschnitt, die Messun-
genauigkeit beträgt dabei maximal 2 nm. Die Anzahl der ausgewerteten
Antiphasengrenzen ist zusätzlich angegeben. Dabei ist zu beachten, dass die
Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen verlaufen und somit jeder
Messpunkt n aus zwei sich treffenden Antiphasengrenzen besteht. Im Boxplot
wird in der Box selber neben dem Mittelwert (quadratisches Symbol) und
dem Median (horizontale Linie in der Box) angegeben, in welchem Bereich
50% der erhobenen Daten liegen, sie wird also durch das obere und das
untere Quartil begrenzt. Die Länge der Box ist dabei der Interquartilsab-
stand. Die Whisker stellen außerhalb der Box liegende Werte mit einem
1,5-fachen Interquartilsabstand dar. Werte, die außerhalb dieses Bereiches
liegen, werden als Ausreißer bezeichnet. An der Auswertung der vorliegenden
Höhen der Antiphasengrenzen hAPB kann der Einfluss des Fehlschnitts deut-
lich abgelesen werden. Für alle Proben ist die Grenzfläche auf mindestens
4 µm Länge untersucht worden. Die beiden GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten mit Fehlschnitt haben in der TEM-Auswertung kaum Anti-
phasengrenzen gezeigt, daher ist der Interquartilsabstand der jeweiligen Box
auch auf wenige nm beschränkt. Diese beiden Proben (VS670F-G2 (grau,
VBEP ≈ 10) und VS630F-G3 (blau, VBEP ≈ 50)) sind bei einem höheren
As4-Partialdruck gewachsen worden. Die beiden Referenzproben, die bei
entsprechenden Wachstumsbedingungen auf virtuellen Ge-Substraten ohne
Fehlschnitt hergestellt worden sind (VS670-G2 (rot) und VS630-G3 (orange))
zeigen beide deutlich Antiphasengrenzen. Die durchschnittliche Höhe beträgt
für Erstere hAPB ≈ 59nm und für Zweitere hAPB ≈ 52nm, allerdings sind
bei beiden Proben Ausreißer mit Höhen der auftretenden Antiphasengrenzen
von bis zu hAPB ≈ 200nm zu finden.
Der Vergleich der Proben mit denselben Wachstumsbedingungen (-G2 und
-G3) unterstützt somit die Ergebnisse der Charakterisierung der GaAs-
Schichten durch ω-Messungen. Durch die Wahl eines virtuellen Ge-Substrats
mit Fehlschnitt kann die Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-
Grenzfläche weitestgehend unterdrückt werden. In Probe VS630F-G3 (blau),
gewachsen bei VBEP ≈ 50, konnte lediglich eine einzige Antiphasengrenze in
allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden werden.
Allerdings gibt es einen deutlichen Unterschied zu den Ergebnissen der
ω-Messungen. Bei diesen zeigten die GaAs-Schichten auf Substraten mit Fehl-
schnitt (VS670F-G1 (schwarz),VS670F-G2 (grau) und VS630F-G3 (blau))
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Abb. 6.8: Statistische Auswertung der TEM-Aufnahmen im Querschnitt. Box-
plot der ausgewerteten Antiphasengrenzen in der GaAs-Schicht
hinsichtlich ihrer Höhe. GaAs auf virtuellen Substraten mit Fehl-
schnitt in Schwarz, Grau und Blau dargestellt, auf Substraten ohne
Fehlschnitt in Rot und Orange dargestellt. Im Boxplot wird in
der Box selber neben dem Mittelwert (quadratisches Symbol) und
dem Median (horizontale Linie in der Box) angegeben, in welchem
Bereich 50% der erhobenen Daten liegen, sie wird also durch das
obere und das untere Quartil begrenzt. Die Länge der Box ist
dabei der Interquartilsabstand. Die Whisker stellen außerhalb der
Box liegende Werte mit einem 1,5-fachen Interquartilsabstand dar.
Werte, die außerhalb dieses Bereiches liegen, werden als Ausreißer
bezeichnet. Unter dem Probennamen ist die Anzahl der ausge-
werteten Antiphasengrenzen zusätzlich angegeben. Dabei ist zu
beachten, dass die Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen
verlaufen und somit jeder Messpunkt n aus zwei sich treffenden
Antiphasengrenzen besteht.
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eine vergleichbare Halbwertsbreite der ω-Messungen und dementsprechend
auch der Defektdichte. Die Probe VS630F-G3 (blau) wies dabei die gerings-
te Defektdichte mit nd = 1, 5 · 108 cm−2 auf, jedoch war kein Einfluss des
unterschiedlichen As4-Partialdrucks (VBEP ) zu erkennen. Die Auswertung
der TEM-Aufnahmen im Querschnitt zeigt nun einen deutlichen Einfluss
des As4-Partialdrucks (VBEP ) auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen.
Die beiden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt,
die bei einem höheren As4-Partialdruck (VBEP ≥ 10, pGaAs ≥ 8 · 108 torr)
gewachsen worden sind (VS670F-G2 (grau) und VS630F-G3 (blau)), weisen
kaum Antiphasengrenzen auf. Dahingegen zeigt die GaAs-Schicht mit ge-
ringerem As4-Partialdruck (VBEP < 10) ein deutliches Auftreten mit einer
durchschnittlichen Höhe von hAPB ≈ 65nm. Der ”scheinbare” Widerspruch
zwischen den Ergebnissen der beiden Methoden (ω-Messungen und TEM)
kann durch die Unterschiede in der Messmethodik erklärt werden. Dieser
lässt den Schluss zu, dass die Charakterisierung der GaAs-Schichten mit
XRD (durch ω-Messungen) keine Aussage über die GaAs/Ge-Grenzfläche
und das Auftreten von Antiphasengrenzen zulässt. Antiphasengrenzen führen
folglich nicht zu einem signifikanten Beitrag der Halbwertsbreite (ι2kipp und
ι2zerr), was auf ihren Einfluss auf das Gitter zurückgeführt werden kann.
Während Defekte wie 60°- und 90°-Versetzungen Burgersvektoren mit ei-
ner Länge von b60° ≈ 0, 4nm (bezogen auf GaAs(001)-orientierte Schichten)
aufweisen, beträgt die Variation der Bindungslänge in einer Antiphasengren-
ze, in der statt Ga-As-Bindungen Ga-Ga- und As-As-Bindungen auftreten,
nur ≈ 0, 01 nm20 [207]. Dadurch wird das Kristallgitter lokal gestört und
eine elastische Verspannung entsteht, die in TEM-Aufnahmen sichtbar ist
[104, 207]. Im Gegensatz zu einem Defekt, der weitreichende Spannungsfelder
erzeugt, ist die Änderung der Bindungslänge in einer Antiphasengrenze und
die daraus resultierende Gitterverzerrung ιzerr zu gering, um mit XRD nach-
gewiesen zu werden. Dadurch, dass sich Antiphasengrenzen, die in {111}-,
{112}- und {113}-Ebenen verlaufen, auslöschen können [56, 57, 58, 59], sind
diese auch größtenteils auf den Grenzflächenbereich beschränkt. In den un-
tersuchten GaAs-Schichten traten überwiegend Antiphasengrenzen auf, die
sich bereits nach d ≈ 100nm ausgelöscht haben und somit keinen Einfluss
mehr auf den Rest der GaAs-Schicht hatten. In der Literatur finden sich
vergleichbare Untersuchungen, die ebenfalls hauptsächlich sich auslöschende
Antiphasengrenzen (in {111}-Ebenen verlaufend) zeigen [57, 58, 120, 126].

20Die kovalenten Bindungsradii von Ga und As sind rGa = 0, 126nm und rAs = 0, 117nm
[207].
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Abb. 6.9: Photolumineszenz-Spektren der Probe VS630F-G3 (mit Fehl-
schnitt) bei T = 5K. Dargestellt sind die Spektren für verschiedene
Leistungen mit einem Versatz in der Intensitätsachse.

6.2.3 Photolumineszenz-Spektroskopie

Die GaAs-Schichten auf den virtuellen Ge-Substraten VS630F und VS630
sind durch Photolumineszenz-Spektroskopie verglichen worden. Während
die strukturelle Charakterisierung bei Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt)
die geringste Halbwertsbreite aller untersuchten Proben gezeigt hat und
nur eine Antiphasengrenze identifiziert werden konnte, ist VS630-G3 die
Referenzprobe (ohne Fehlschnitt) dazu. Bei dieser konnten Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfläche identifiziert werden.
Die PL-Untersuchung ist mit einer Anregungswellenlänge von λ = 780nm
durchgeführt worden. Dabei sind für beide Proben leistungsabhängige Spek-
tren bei T = 5K aufgenommen worden. Die gezeigten Spektren sind in-
tensitätsnormiert und der Messhintergrund ist abgezogen worden. In Abbil-
dung 6.9 (VS630F-G3, mit Fehlschnitt) und Abbildung 6.10 (VS630-G3, ohne
Fehlschnitt) werden die integrierten Intensitäten für vergleichbare Leistungen
gezeigt. Zur besseren Darstellung sind die Spektren bei verschiedener Leistung
mit einem Y-Versatz dargestellt. Zu beachten ist, dass zwar die normierten
Intensitäten gezeigt werden, jedoch das Signal der Probe mit Fehlschnitt
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Abb. 6.10: Photolumineszenz-Spektren der Probe VS630-G3 (ohne Fehl-
schnitt) bei T = 5K. Dargestellt sind die Spektren für verschie-
dene Leistungen mit einem Versatz in der Intensitätsachse.

um mindestens Faktor ≥ 10 größer als das der Probe ohne Fehlschnitt war.
Die geringere Gesamtintensität bei der Probe ohne Fehlschnitt kann auf das
Auftreten von Antiphasengrenzen zurückgeführt werden. Denn die in den An-
tiphasengrenzen auftretenden Ga-Ga- und As-As-Bindungen sind elektrisch
aktive Defekte, die zu nichtstrahlender Rekombination führen [26, 101].
In beiden untersuchten Proben ist ein Intensitätsmaximum bei Energien
E < 1, 5 eV deutlich zu erkennen. Die Intensitätsmaxima der beiden Proben
sind jeweils durch eine Gauss-Funktion angenähert und hinsichtlich ihres
Schwerpunkts xc und der Halbwertsbreite FWHM ausgewertet worden. Der
Schwerpunkt des Signals der Probe mit Fehlschnitt (VS630F-G3) nimmt
mit steigender Leistung von 1, 451 eV ≤ xc ≤ 1, 454 eV zu (blueshift21). Der
Schwerpunkt der Probe ohne Fehlschnitt (VS630-G3) hingegen ist konstant
bei xc = 1, 485 eV .
Die Bandlücke von GaAs bei T = 5K (T = −268, 15 °C) beträgt Eg =
1, 51 eV [217]. Daher ist für GaAs von einer Absorptionskante infolge von

21Mit blueshift (Blauverschiebung) wird eine Verschiebung zu höheren Energien, also
kürzeren Wellenlängen, bezeichnet.
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Band-zu-Band-Rekombination (gebundener Exzitonen) bei E ≈ 1, 519 eV
auszugehen [218, 219]. Die untersuchten Proben zeigen hingegen Inten-
sitätsmaxima bei deutlich kleineren Energien. Dieses kann auf Diffusion
von Ge in das GaAs zurückgeführt werden [57, 220]. Die auftretenden Inten-
sitätsmaxima bei xc ≈ 1, 45 eV (mit Fehlschnitt) bzw. xc = 1, 485 eV (ohne
Fehlschnitt) sind auf den e−Ge0

As- (freie Elektronen zu Akzeptor) und den
Ge0

Ga−Ge0
As- (Donator zu Akzeptor) Übergang zurückzuführen [220, 221]. In

der Literatur ist dieser Übergang für GaAs-Schichten, die auf Ge-Substraten
gewachsen worden sind, bei E ≈ 1, 476 eV gezeigt worden. Dieser Übergang
entspricht einer Bindungsenergie von Ge in GaAs von EB = 43 meV [221],
bezogen auf die Absorptionskante bei E ≈ 1, 519 eV . Die beiden hier un-
tersuchten Proben zeigen hingegen eine abweichende Energiedifferenz zur
Absorptionskante (=Bindungsenergie EB) von EB ≈ 65 meV (mit Fehl-
schnitt) und EB = 34 meV (ohne Fehlschnitt). Dass die hier bestimmten
Bindungsenergien von dem in der Literatur gezeigten Wert abweichen, kann
auf Verspannung der GaAs-Schichten zurückgeführt werden. Denn durch
Verspannung können ebenfalls Störstellen entstehen, die die Bandstruktur
und somit energetische Übergänge beeinflussen [165].
Weiterhin kann die Halbwertsbreite FWHM zur Charakterisierung der struk-
turellen Qualität der GaAs-Schichten herangezogen werden. Betrachtet wird
weiterhin das Intensitätsmaximum bei xc ≈ 1, 45 eV (mit Fehlschnitt) bzw.
xc = 1, 485 eV (ohne Fehlschnitt). Die Halbwertsbreite der Probe mit Fehl-
schnitt (VS630F-G3) beträgt bei den gezeigten Leistungen FWHM ≈ 9meV .
Die Halbwertsbreite der Probe ohne Fehlschnitt (VS630-G3) beträgt bei den
gezeigten Leistungen FWHM ≈ 14meV . Die erhöhte Halbwertsbreite der
Probe ohne Fehlschnitt ist wiederum ein Beleg für die schlechtere strukturelle
Qualität infolge des Auftretens von Antiphasengrenzen. In der Literatur sind
Halbwertsbreiten aus PL-Untersuchungen für diesen Übergang (e − Ge0

As

(freie Elektronen zu Akzeptor) und Ge0
Ga−Ge0

As (Donator zu Akzeptor)) bei
T = 4, 2K gezeigt [222]. Für GaAs-Schichten, die auf Ge-Susbtraten gewach-
sen worden sind, werden größere Halbwertsbreiten für antiphasengrenzenfreie
Schichten von FWHM ≈ 15meV gezeigt [222].
In beiden Proben tritt jeweils ein weiteres Intensitätsmaximum bei E ≈
1, 485 eV (mit Fehlschnitt) und E ≈ 1, 535 eV (ohne Fehlschnitt) auf. Aller-
dings ist dieses zweite Intensitätsmaximum bei der Probe mit Fehlschnitt
leistungsabhängig (siehe Abbildung 6.9), während es bei der Probe ohne
Fehlschnitt (siehe Abbildung 6.10) nicht leistungsabhängig ist. Dieses zweite
Maximum entspricht dem energetisch nächsthöheren Übergang (beispielsweise
gebundener Exzitonen [219]), der mit zunehmender Leistung angeregt wird.
Dass dieser bei der Probe ohne Fehlschnitt nicht leistungsabhängig ist, kann
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Abb. 6.11: Diffusionsprofile von Ge in GaAs (in Schwarz und Grau) und
von Ga in Ge (in Rot und Hellrot) aus unerschöpflicher Quelle.
Gezeigt wird der Verlauf der Konzentration c über der Entfernung
zur GaAs/Ge-Grenzfläche für eine Diffusionszeit von t = 80 min.
Dabei sind jeweils zwei verschiedene Temperaturen angenommen
worden, T = 600 °C und T = 650 °C.

ein Zeichen für die schlechtere strukturelle Qualität der GaAs-Schicht sein.
Das bedeutet, dass aufgrund der auftretenden Defekte in der GaAs-Schicht
eine Vielzahl an Rekombinationspfaden existiert, sodass bevor der energetisch
niedrigste Rekombinationspfad abgesättigt ist, bereits ein energetisch höherer
zur Rekombination beiträgt. Dieses Ergebnis bestätigt auch die eingangs
erwähnte Beobachtung, dass die Intensität der Probe mit Fehlschnitt um
mindestens Faktor ≥ 10 größer gewesen ist.
Die vorliegenden PL-Untersuchungen zeigen den Einfluss des Fehlschnitts der
virtuellen Ge-Substrate und unterstützen die Ergebnisse der strukturellen
Charakterisierung. Die Probe mit Fehlschnitt, in der kaum Antiphasengrenzen
auftreten, zeigt eine deutlich bessere strukturelle Qualität als die Probe mit
Antiphasengrenzen (ohne Fehlschnitt). Folglich zeigen die PL-Untersuchungen,
dass die GaAs-Schicht auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt
defektärmer ist und eine höhere kristalline Qualität aufweist.
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Abschätzung der Diffusion Beide untersuchten Proben zeigen eine Ver-
schiebung der Intensitätsmaxima zu deutlich kleineren Energien als der
Absorptionskante von GaAs infolge von Band-zu-Band-Rekombination (ge-
bundener Exzitonen) bei E ≈ 1, 519 eV [218, 219]. Mit Verweis auf bestehende
Veröffentlichungen ist dieses Verhalten auf Diffusion von Ge in das GaAs
zurückgeführt worden [57, 220]. Um abzuschätzen ob dieser Effekt alleine
durch Diffusion begründet werden kann, wird die Diffusion von Ge in GaAs
und von Ga in Ge betrachtet.
Mit dem 2. Fick’schen Gesetz kann das Profil für die Konzentration von Ge in
der GaAs-Schicht (cGe) und von Ga in der Ge-Schicht (cGa) abgeschätzt wer-
den. Wenn die Ge-Schicht bzw. das Ga in der GaAs-Schicht als unerschöpfliche
Quellen angenommen werden, gilt für die Konzentration im Abstand x zur
Grenzfläche und der Zeit t [91]:

c(x, t) = c0(1− erf( x√
Dt

)). (6.2)

Im Fall einer unerschöpflichen Quelle beträgt c0,Ge = 4, 4 · 1022 cm−3 und
c0,GaAs = 4, 42 · 1022 cm−3. Außerdem ist erf die gaußsche Fehlerfunktion.
Für die Diffusionskonstante von Ge in GaAs gilt folgende Funktion [223]

D(T ) = 1, 6 · 10−5e
−2,06 eV

kT (6.3)

im Temperaturbereich von 650 °C ≤ T ≤ 800 °C. Da die Wachstumstempe-
ratur für die GaAs-Schichten T ≈ 600 °C betrug, wird Formel 6.3 für diese
Temperatur extrapoliert. Es ergeben sich folglich folgende Diffusionskon-
stanten für die Diffusion von Ge in GaAs: D(600 °C) = 2, 1 · 10−17 cm2

s und
D(650 °C) = 9, 1 · 10−17 cm2

s . Für die Diffusionskonstante von Ga in Ge gilt:
D(600 °C) = 7 · 10−18 cm2

s und D(650 °C) = 1 · 10−16 cm2

s [224].
Wird für die Zeit t die Wachstumsdauer der GaAs-Schicht von t = 80 min
festgelegt, so ergeben sich die in Abbildung 6.11 gezeigten Diffusionsprofile
für Ge in GaAs (schwarze Kurve) und von Ga in Ge (rote Kurve). Für die
Diffusionslängen lD gilt:

lD =
√
Dt. (6.4)

Mit den oben angeführten Werten ergeben sich Diffusionslängen lD für Ge in
GaAs von lD ≈ 31nm bei T = 600 °C und lD ≈ 66nm bei T = 650 °C. Für
die Diffusion von Ga in Ge ergeben sich Diffusionslängen lD von lD ≈ 18nm
bei T = 600 °C und lD ≈ 69nm bei T = 650 °C. Folglich werden durch eine
Erhöhung der Temperatur auf T = 650 °C deutlich größere Diffusionslängen
(lD > 60 nm) erreicht. Da allerdings das Wachstum der GaAs-Schichten bei
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T ≈ 600 °C durchgeführt worden ist, zeigt die vorgestellte Abschätzung der
Diffusion einen auf die Grenzfläche beschränkten Effekt. Bei GaAs-Schichten,
die dGaAs ≈ 1µm Schichtdicke aufweisen, sollte auf die Grenzfläche be-
schränkte Diffusion einen vernachlässigbaren Einfluss auf die strukturelle
Qualität der GaAs-Schicht haben. Somit kann abschließend zwar der in den
PL-Untersuchungen gesehene Effekt durch bestehende Veröffentlichungen
[57, 220, 221] erklärt werden. Jedoch zeigt die Abschätzung der Diffusion,
dass weitere Untersuchungen durchgeführt werden müssen, um die Konzen-
tration von Ge in der GaAs-Schicht zu bestimmen. Denkbar sind dabei SIMS-
Untersuchungen um ein Tiefenprofil der gesamten GaAs-Schicht anzufertigen.
Außerdem muss eine eingehende Betrachtung die PL-Untersuchungen mit
einschließen und die Empfindlichkeit der Methode auf Grenzflächen-Effekte
diskutiert werden. Dabei muss dann der Einfluss von Defekten auf die In-
terdiffusion von Ga in die Ge-Schicht bzw. von Ge in die GaAs-Schicht
berücksichtigt werden.
In der Literatur ist gezeigt worden, dass durch die Wahl einer ausreichend ge-
ringen Wachstumstemperatur zu Beginn des GaAs-Wachstums, die Diffusion
vernachlässigbar ist [124]. Nach dem Beginn des Wachstums, bei vergleichs-
weise tiefen Temperaturen (T ≈ 300 °C), wird das eigentliche Wachstum bei
für GaAs üblichen Temperaturen von T ≈ 620 °C durchgeführt, ohne dass
eine signifikante Diffusion22 auftritt [124]. Da in den hier durchgeführten
Wachstumsprozessen die Temperatur von Beginn an T ≈ 600 °C betrug, kann
nicht ausgeschlossen werden, dass gerade zu Beginn des Wachstums Diffusi-
on aufgetreten ist, die über das Maß der hier durchgeführten Abschätzung
hinausgeht.

22Die untersuchten Schichten sind nach der Prozessierung mit sekundär Ionen Massenspek-
troskopie (SIMS) hinsichtlich der Konzentrationen von Ga, As und Ge mit folgenden die
Nachweisgrenzen analysiert worden: Ga (in Ge) 1 · 1016 cm−3, As (in Ge) 3 · 1017 cm−3,
Ge (in GaAs) (3 · 1016 cm−3) [124].
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6.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel ist das epitaktische Wachstum von GaAs auf virtuellen
Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt untersucht worden. Zunächst ist die
Reinigung der virtuellen Ge-Substrate, die von der HF-Ozon-basierten für
Si-Substrate abweicht, vorgestellt worden. Diese umfasst eine sequentielle
HCl − UV/Ozon-Reinigung, die die Ge-Oberfläche nicht aufraut oder ätzt.
Durch das HCl werden nur GeO2 und nicht die Ge-Suboxide (GeOx) entfernt,
weshalb anschließend durch den UV/Ozon-Schritt die Suboxide (GeOx) zu
GeO2 oxidiert werden. Das entstandene GeO2 wird dann in situ desorbiert.
Die virtuellen Ge-Substrate ohne Fehlschnitt dienen als Referenz, um die
Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche zu untersu-
chen. Die gewachsenen GaAs-Schichten (dGaAs ≈ 1µm) sind strukturell mit
XRD und TEM untersucht worden.
Aus ω-Messungen wird der Einfluss des Fehlschnitts deutlich. Die GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zeigen unabhängig
vom variierten As4-Partialdruck alle vergleichbare Halbwertsbreiten. Gemes-
sen wurden Werte im Bereich 225 arcsec ≤ FWHM ≤ 256 arsec. Diese
sind ≈ 30% geringer als die Halbwertsbreiten der GaAs-Schichten auf vir-
tuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt. Folglich führt das Wachstum von
GaAs auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu einer defektärmeren,
also qualitativ hochwertigeren Schicht. Aus diesen gemessenen Halbwerts-
breiten ergeben sich Defektdichten von 1, 5 · 108 cm−2 ≤ nd < 4 · 108 cm−2

für die GaAs-Schichten auf virtuellen Substraten mit Fehlschnitt. Diese De-
fektdichten sind um den Faktor ≈ 2 reduziert verglichen mit denen der
GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt. Für einen
qualitativen Vergleich sind in der Literatur Defektdichten von GaAs(P)-
Schichten auf gradierten Si1−xGex-Pufferschichten (auf Si-Substraten mit
6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden. Verglichen mit den
im Rahmen der vorliegenden Dissertation bestimmten Defektdichten, sind
diese um mindestens eine Größenordnung geringer.
Um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche nachzuweisen und zu
untersuchen, sind TEM-Querschnittsaufnahmen aller Proben angefertigt wor-
den. Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
gewachsen worden sind, weisen bis auf eine Ausnahme nur vereinzelt An-
tiphasengrenzen auf. Diese GaAs-Schicht auf einem virtuellen Ge-Substrat
mit Fehlschnitt ist mit einem geringeren As4-Partialdruck gewachsen wor-
den, sodass ein Einfluss des As4-Partialdrucks auf die Ausbildung von An-
tiphasengrenzen nachgewiesen worden ist. Um eine nahezu vollständig an-
tiphasengrenzenfreie Schicht auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
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zu gewährleisten, muss VBEP ≥ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr) sein. In den unter-
suchten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt traten
überwiegend Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen verlaufen und sich
nach d ≈ 100nm ausgelöscht haben. Der Vergleich der Messergebnisse zeigt,
dass aus ω-Messungen kein Rückschluss auf die Ausbildung/Unterdrückung
von Antiphasengrenzen gezogen werden kann. In der Probe mit dem größten
verwendeten As4-Partialdruck (VBEP ≈ 50) konnte lediglich eine einzige
Antiphasengrenze in allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden werden.
Die vorliegenden PL-Untersuchungen, durchgeführt bei T = 5 K, zeigen den
Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate und unterstützen die
Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung. Die Probe mit Fehlschnitt,
in der kaum Antiphasengrenzen aufgetreten sind, zeigt eine deutlich bessere
strukturelle Qualität als die Probe mit Antiphasengrenzen (ohne Fehlschnitt).
Folglich ist die GaAs-Schicht, die auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehl-
schnitt gewachsen worden ist, defektärmer und weist eine höhere strukturelle
Qualität auf.
Es ist gezeigt worden, dass die hergestellten virtuellen Ge-Substrate mit
Fehlschnitt für das Wachstum von GaAs geeignet sind. Bei ausreichend hohem
As4-Partialdruck aufgewachsene GaAs-Schichten sind nahezu vollständig frei
von Antiphasengrenzen.
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Die vorliegende Dissertation hat die monolithische Integration von GaAs auf
virtuellen Ge-Substraten untersucht. Dazu sind virtuelle Ge-Substrate mit der
Surfactant-modifizierten Epitaxie (SME) und der Kohlenstoff-unterstützten
Epitaxie (CME) hergestellt worden. Erstmalig konnten virtuelle Ge-Substrate
für die Epitaxie von GaAs mit der Surfactant-modifizierten Epitaxie von
Ge hergestellt werden. Mit der Kohlenstoff-unterstützten Epitaxie von Ge
konnten auf verkippten Substraten strukturell vergleichbare Ge-Schichten (zur
SME) hergestellt werden. Abschließend konnten jedoch keine Bedingungen
gefunden werden, die durch thermische Präparation zu einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfläche führten. Aufgrund der vorliegenden Ergebnisse sind
für das Wachstum von GaAs ausschließlich virtuelle Ge-Substrate mit einer
Schichtdicke von dGe ≈ 500nm mit der SME hergestellt worden. Anschließend
ist GaAs epitaktisch auf virtuellen Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt
aufgewachsen worden. Die Eignung der hergestellten virtuellen Ge-Substrate
konnte durch die nahezu vollständige Unterdrückung von Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfläche bei Verwendung von Substraten mit Fehlschnitt
nachgewiesen werden.

7.1 Zusammenfassung

Für die virtuellen Ge-Substrate ist erstmals ein zweistufiger Wachstumspro-
zess basierend auf der SME vorgestellt worden, der hinsichtlich der Prozesspa-
rameter auf die strukturellen Eigenschaften und die Oberflächenmorphologie
der Ge-Schichten optimiert worden ist. Der zweistufige Prozess gewährleistet,
dass die Menge an Sb (ΛSb), welches nach Prozessende an der Oberfläche ver-
bleibt, so gering wie möglich ist. Durch XPS- und SIMS-Untersuchungen konn-
te gezeigt werden, dass durch den zweistufigen Wachstumsprozess für die SME
mit Sb die Menge an verbliebenem Sb (ΛSb) auf weniger als ΛSb = 1

100 ML
abgeschätzt werden kann. Nach dem zweistufigen Wachstum muss noch eine
thermische Präparation zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Ge-
Oberfläche durchgeführt werden. Zusätzlich ist mit STM-Untersuchungen
gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis einer ein-domänigen
Ge-Oberfläche, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet werden können.
Zum ersten Mal ist die die Kohlenstoff-unterstützte Epitaxie zum Wachs-
tum vollständig relaxierter Ge-Schichten auf verkippten Si(001)-Substraten
angewendet worden. Die CME erlaubt es zwar, virtuelle Ge-Substrate mit Ge-
Schichtdicken dGe ≤ 50nm herzustellen, jedoch konnten keine Bedingungen
gefunden werden, bei denen sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche
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ausbildete. Für eine abschließende Beurteilung der CME bedarf es weiterer
Untersuchungen zur Rolle des Kohlenstoffs bei der Ausbildung von doppel-
atomaren Stufen.
Um die mit der SME-hergestellten virtuellen Ge-Substrate für das Wachstum
von GaAs benutzen zu können, ist zunächst eine sequentielle HCl−UV/Ozon-
Reinigung, die die Ge-Oberfläche nicht aufraut oder ätzt, entwickelt wor-
den. Die gewachsenen GaAs-Schichten (dGaAs ≈ 1µm) sind strukturell mit
XRD, TEM und PL charakterisiert worden. Die GaAs-Schichten auf virtu-
ellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zeigen unabhängig vom variierten As4-
Partialdruck alle vergleichbare Halbwertsbreiten (225 arcsec ≤ FWHM ≤
256 arsec). Diese sind ≈ 30% geringer als die Halbwertsbreiten der GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt, die als Referenz,
um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche zu untersuchen, her-
gestellt worden sind. Folglich führt das Wachstum von GaAs auf virtuel-
len Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu einer defektärmeren, also strukturell
perfekteren GaAs-Schicht. Die GaAs-Schichten auf virtuellen Substraten
mit Fehlschnitt zeigen eine um den Faktor ≈ 2 reduzierte Defektdichte
(1, 5 · 108 cm−2nd < 4 · 108 cm−2).
Um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche nachzuweisen und zu
untersuchen, sind TEM-Querschnittsaufnahmen aller Proben angefertigt wor-
den. Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
gewachsen worden sind, weisen bis auf eine Ausnahme nur vereinzelt Antipha-
sengrenzen auf. Diese Ausnahme ist eine GaAs-Schicht, die mit einem gerin-
geren As4-Partialdruck gewachsen worden ist. Daraus konnte ein Einfluss des
As4-Partialdrucks auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen nachgewiesen
werden. Um eine nahezu vollständig antiphasengrenzenfreie Schicht auf virtuel-
len Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu gewährleisten, muss das BEP-Verhältnis
(VBEP ) des Flusses von As4 zu Ga VBEP ≥ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr) sein. In
den untersuchten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehl-
schnitt traten überwiegend Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen
verlaufen und sich größtenteils nach d ≈ 100nm ausgelöscht haben. In der
GaAs-Schicht (auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt) mit dem
größten verwendeten As4-Partialdruck (VBEP ≈ 50) konnte lediglich eine
einzige Antiphasengrenze in allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden
werden.
Die PL-Untersuchungen, die bei T = 5 K durchgeführt worden sind, zeig-
ten ebenfalls den Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate und
unterstützen die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung. Die GaAs-
Schicht (auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt) in der lediglich
eine Antiphasengrenze gefunden werden konnte, zeigte ein deutlich höheres
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Signal, als die GaAs-Schicht mit Antiphasengrenzen (auf einem virtuellen
Ge-Substrat ohne Fehlschnitt). Dieser Unterschied der GaAs-Schichten auf
virtuellen Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt lässt den Rückschluss auf
die strukturelle Perfektion der GaAs-Schichten zu. Durch Verwendung von
virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt konnte GaAs defektärmer gewachsen
werden und die Schichten zeigen eine höhere strukturelle Perfektion.
Die vorliegende Dissertation hat gezeigt, dass die monolithische Integration
von GaAs auf Si mit virtuellen Ge-Substraten gelingen kann. Dabei konnte
erstmals GaAs auf virtuelle Ge-Substrate, die mit der Surfactant-modifizierten
Epitaxie hergestellt worden sind, epitaktisch aufgewachsen werden. Bei ausrei-
chend hohem As4-Partialdruck aufgewachsene GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten mit Fehlschnitt sind nahezu vollständig frei von Antiphasen-
grenzen.

7.2 Ausblick

Die Ergebnisse der vorliegenden Dissertation zeigen zwei grundsätzliche
Angriffspunkte für weitere Untersuchungen zur monolithischen Integration
von GaAs auf Si durch virtuelle Ge-Substrate. Im Folgenden wird diskutiert,
wie die strukturellen Eigenschaften der virtuellen Ge-Substrate verbessert
werden müssen, um den Anforderungen in einer Tandemsolarzelle gerecht
zu werden. Zum anderen wird gezeigt, wie die Epitaxie von GaAs durch
optimierte Wachstumsprozesse verbessert werden kann.
Um die Ge-Schichten (der virtuellen Ge-Substrate) als Tunnelübergang zwi-
schen zwei aktiven Solarzellen (Si und GaAs(P)) zu benutzen, ist gezeigt
worden, dass die Ge-Schichtdicke etwa dGe ≈ 50nm betragen sollte [8].
Denn je größer die Ge-Schichtdicke ist, desto mehr einfallendes Licht wird
absorbiert und die Effizienz der gesamten Tandemsolarzelle [37] leidet. Be-
reits eine Ge-Schicht mit d = 150nm würde so viel Licht absorbieren, dass
der generierte Strom einer GaAs/Ge/Si-Tandemsolarzelle um 26,3%23 re-
duziert wird [37]. Also ist eine möglichst dünne und vollständig relaxierte
Ge-Schicht, die eine geringe Defektdichte nd aufweist, das Ziel. Die hier erziel-
te strukturelle Qualität der Ge-Schichten beeinflusst ebenfalls die strukturelle
Qualität der GaAs-Schichten. Denn die TEM-Ergebnisse der vorliegenden
Dissertation haben gezeigt, dass sich Versetzungen aus der Ge-Schicht in die
GaAs-Schicht fortsetzen. Die GaAs-Schichten weisen vergleichbare Defekt-
dichten (nd ≤ 4 · 108 cm−2) wie die virtuellen Ge-Substrate (nd ≈ 108 cm−2)
23Dabei wird ausschließlich die Auswirkung der Absorption in der Ge-Schicht auf den

Photostrom untersucht. Ausgehend von einer GaAs/Si Tandemsolarzelle, in der die
Ge-Schicht als Tunnelübergang benutzt wird. [37]
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7 Zusammenfassung und Ausblick

auf. Zwar ist die Ladungsträgerbeweglichkeit nur schwach von der Verset-
zungsdichte (für Versetzungsdichten nd ≤ 108 cm2) abhängig [23], jedoch
ist die Lebensdauer der Minoritätsladungsträger sensitiv auf Kristalldefekte
[25]. So sind Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 nötig, um Verluste
infolge nichtstrahlender Rekombination in Solarzellen zu begrenzen [25]. Ver-
glichen mit den vorliegenden Ergebnissen zeigt sich die Notwendigkeit zur
Optimierung der Defektdichten sowohl der virtuellen Ge-Substrate als auch
der GaAs-Schichten.
Die Ge-Schichten der virtuellen Ge-Substrate haben eine Schichtdicke von
d ≈ 500nm, was der eingangs erwähnten Forderung nach Ge-Schichten mit
dGe ≈ 50nm [8] noch nicht gerecht wird. Eine Reduzierung der Schichtdicke
erschwert jedoch die Reduzierung der Defektdichte. Da sich mit zunehmender
Schichtdicke Versetzungen auslöschen können [98], ist eine größere Schichtdi-
cke von Vorteil, um möglichst defektarme Ge-Schichten herzustellen.
An dieser Stelle rückt die CME wieder in den Fokus. Denn mit dieser können
vollständig relaxierte Ge-Schichten auf verkippten Substraten hergestellt
werden, die Schichtdicken im Bereich dGe ≈ 50nm aufweisen. Außerdem ist
gezeigt worden, dass bei mehrstufigen CME-Prozessen, Versetzungen an den
Ge/C-Grenzflächen enden können [99]. Gelingt es, diesen Mechanismus gezielt
zu verstehen und anzuwenden, könnten Defektfilter eingebaut werden, damit
die abschließende Ge-Schicht möglichst defektfrei ist. Da in der vorliegenden
Dissertation keine Ge-Schichten mit CME hergestellt werden konnten, die eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfläche aufwiesen, müssen weitere Versuche
zur Rolle des Kohlenstoffs bei der Ausbildung von doppel-atomar gestuften
Ge-Oberflächen durchgeführt werden. Dafür sind XPS-Untersuchungen not-
wendig, mit denen eine 1

10 -Monolagen genaue Bestimmung von Kohlenstoff
möglich ist. Gelingt die Präparation einer doppel-atomar gestuften Oberfläche,
bietet die CME bietet die Voraussetzungen, ausreichend dünne Ge-Schichten
(dGe ≈ 50nm) herzustellen, sodass GaAs ohne Antiphasengrenzen aufgewach-
sen werden kann.
Die Unterdrückung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfläche
konnte in der vorliegenden Dissertation erreicht werden. Durch die Wahl
von virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-
Ebene) und entsprechender thermischer Präparation einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfläche, konnte GaAs nahezu vollständig frei von Anti-
phasengrenzen aufgewachsen werden. Dieses ist entscheidend für Anwen-
dungen der GaAs-Schichten in Solarzellen, denn Antiphasengrenzen sind
elektrische aktive Defekte und somit nichtstrahlende Rekombinationszentren
[24, 26]. Wie bereits eingangs erklärt sind jedoch die gezeigten Defektdichten
nd ≤ 4 · 108 cm−2 noch zu groß, um diese GaA-Schichten in einer Solarzelle
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7.2 Ausblick

zu verwenden. Für einen qualitativen Vergleich sind in der Literatur De-
fektdichten von GaAs(P)-Schichten auf gradierten Si1−xGex-Pufferschichten
(auf Si-Substraten mit 6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden.
Verglichen mit den errechneten Defektdichten der vorliegenden Dissertation,
sind diese um mindestens eine Größenordnung geringer.
Außerdem kann zur Verbesserung der strukturellen Qualität für das Wachs-
tum von GaAs die Migrations-unterstütze Epitaxie (MEE, engl. migration
enhanced epitaxy) [25] herangezogen werden. In der Literatur ist dieses Ver-
fahren für das Wachstum von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten bereits
verbreitet [105, 106, 116, 124, 125, 126]. Dieses wird in jüngeren Publika-
tionen für das Wachstum von GaAs-Schichten in Tandemsolarzellen gezeigt
[116, 126]. Bisher ist die MEE von GaAs noch nicht auf SME- oder CME-
hergestellten Ge-Schichten untersucht worden.
Ein weiterer Aspekt, der untersucht werden muss, ist die Entstehung von
Defekten während des Abkühlprozesses (nach dem GaAs Schichtwachstum).
Durch den Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si und
Ge/GaAs kann tensile Spannung entstehen. Diese tensile Spannung kann zu
einem Aufreißen der Schicht führen und als Nukleationszentrum für elektrisch
aktive Defekte dienen [101]. Eine geeignete Kontrolle von Spannungsrelaxation
und Defektbildung [225] ist deshalb unerlässlich für die Integration von III-V-
Materialien auf virtuellen Ge-Substraten mit ausreichend guten strukturellen
und elektronischen Eigenschaften.
Abschließend soll noch die Notwendigkeit der Verwendung von virtuellen
Substraten mit einem ausreichend großen Fehlschnitt diskutiert werden.
Bisher werden in der Literatur überwiegend (virtuelle) Ge-Substrate mit
einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur nächsten (111)-Ebene verwendet [105,
116, 117]. Zusätzlich ist gezeigt worden, dass der azimutale Fehlschnitt φmis
nicht mehr als 26° von der [110]-Richtung abweichen darf [111, 112, 113, 114].
Durch den vergleichsweise großen Fehlschnitt bildet sich bereits bei relativ
tiefen Temperaturen und kurzen Zeiten (T ≈ 640 °C für t = 5 min [105,
106, 107]) eine doppel-atomar gestufte Oberfläche aus. Aktuelle Ergebnisse
in der Literatur [226] zeigen, dass unter geeigneten Bedingungen GaAs auf
“quasi-unverkippten” (δkipp ≤ 0, 5° zur nächsten (111)-Ebene) virtuellen Ge-
Substraten aufgewachsen werden kann. Diese Ge-Schichten (dGe = 1µm) sind
mit CVD hergestellt24 [226] worden. Die Dichte an Durchstoßversetzungen in
dem Film ist mit “einige” 107 cm−2 [226] angegeben. Das GaAs kann durch
24Die Ge-Schichten sind nicht mit einem gradierten Si1−xGex-Puffer hergestellt worden.

Stattdessen sind die Ge-Schichten in einem CVD-Prozess direkt auf Si gewachsen worden
und durch ein zyklisches Temperverfahren ist die Dichte an Durchstoßversetzungen
reduziert worden [227].
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7 Zusammenfassung und Ausblick

MOCVD ohne Antiphasengrenzen aufgewachsen werden, wenn die Verkippung
δkipp ≈ 0, 5° zur nächsten (111)-Ebene beträgt. Die Unterdrückung von
Antiphasengrenzen konnte durch Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Ge-Oberfläche gewährleistet werden. Dieses Ergebnis zeigt, dass wenn die
azimutale Richtung des Fehlschnitts gewährleistet wird, der Fehlschnitt selber
eine geringere Bedeutung hat. Durch geeignete Wahl von Prozessen und
Prozessparametern kann so unter Umständen auf große Fehlschnitte verzichtet
werden. Dieses gilt ebenfalls für die direkte Integration von GaAs auf Si ohne
Verwendung einer Ge-Zwischenschicht. Auf Si-Substraten, die lediglich einen
Fehlschnitt von δkipp ≤ 0, 15° (zur nächsten (111)-Ebene) aufwiesen, konnte
GaAs ohne Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Si-Grenzfläche
durch ein MOCVD-Prozess aufgewachsen werden [104].
Dass derzeit ein großes Interesse an der monolithischen Integration von GaAs
auf Si besteht, kann an den jüngsten Forschungsschwerpunkten zur Integration
von III-V-Bauelementen auf Si abgelesen werden. So wird nicht nur an der
Integration von III-V-Materialien für Solarzellen gearbeitet, sondern auch,
um optoelektronische- und hochbeweglichkeits-Bauelemente herzustellen [104,
228, 229, 230, 231, 232].
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God made the bulk; surfaces were invented by the devil.
Wolfgang Pauli
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Anhang

A - Ergänzung zur Bestimmung der Defektdichte

An dieser Stelle werden die bei Tetzlaff [99] getroffenen Annahmen und
Abschätzungen aufgeführt, die für den verwendeten Messaufbau zur Cha-
rakterisierung von epitaktischen Ge-Schichten um den (004)-Reflex gültig
sind. Es ergibt sich aus diesen Vereinfachungen für die Versetzungsdichte nd
folgender Ausdruck [99]:

nd =
ι2mess − 17090

dSchicht

2, 2π · ln2 · b2 . (7.1)

Dazu müssen einige Annahmen bezüglich der zu untersuchenden Probe und
des Messaufbaus getroffen werden, sodass sich die gemessene Halbwertsbreite
wie folgt zusammensetzt [147]:

ι2mess = ι2intr + ι2mono + ι2kipp + ι2zerr + ι2dicke + ι2kr. (7.2)

Sowohl der intrinsische Beitrag der Rockingkurve (meist ιintr ≤ 10 arcsec
[147]) als auch der Beitrag des asymmetrischen Monochromators ιmono =
28, 8 arcsec (für das verwendete D8 Discover Diffraktometer von Bru-
ker) können vernachlässigt werden. Der Beitrag zur Krümmung der Proben
kann bei den untersuchten Schichtdicken d < 1 µm ebenfalls vernachlässigt
werden, sodass gilt: ιkr ≈ 0 arcsec. Durch die Scherrer-Gleichung kann der
schichtdickenabhängige Beitrag beschrieben werden [233]:

ιdicke = 2 ·
√
ln2
π
· λ

dSchichtcos(Θ) . (7.3)

Für dünne Schichten (dSchicht < 1 µm), wie sie in dieser Dissertation unter-
sucht werden, gilt die Näherung [148]:

ιdicke = 17090
dSchicht

. (7.4)

Außerdem werden Verbreiterungen durch die Gitterverkippung [147]

ι2kipp = 2πln2 · b2nd (7.5)
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und die Gitterverzerrung [147]

ι2zerr = Avb
2nd|ln(2 · 10−7cm

√
nd|tan2Θ (7.6)

verursacht. Dabei ist b der Betrag des Burgersvektor ~b25 und Av ein Vorfaktor.
Sowohl b als auch Av sind vom Versetzungstyp abhängig. Da Rockingkurven
um den (004)-Reflex betrachtet werden, gilt ein Verhältnis ι2kipp : ι2zerr von
10:1 [147, 91]. Folglich kann der Beitrag aus 7.6 vernachlässigt werden. Da
der Betrag des Burgersvektors abhängig vom Versetzungstyp ist, stellt sich
die Frage, für welche Versetzungen die Berechnung der Defektdichten durch-
geführt worden ist. Eine genaue Analyse des vorliegenden Versetzungstyps
konnte im Rahmen dieser Dissertation zwar nicht durchgeführt werden, so-
dass die Bestimmung der Defektdichten nd für den Fall von ausschließlich
60°-Versetzungen bzw. 90°-Versetzungen (b60° = b90°)26 [99] durchgeführt
worden ist. Bei Wietler [91] ist gezeigt worden, dass in Ge-Schichten, die
mit SME gewachsen werden, typischerweise ein Versetzungsnetzwerk an
der Grenzfläche bestehend auf 90°-Versetzungen vorliegt. 60°-Versetzungen
können zwar auch identifiziert werden, weisen jedoch denselben Betrag des
Burgersvektors wie 90°-Versetzungen auf. Daher hat letztendlich der vorlie-
gende Versetzungstyp nur einen schwachen Einfluss auf die Halbwertsbreite
und somit auf die Defektdichte [91].
Sollen epitaktische GaAs-Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte charak-
terisiert werden, kann die hier vorgestellte Näherung ebenfalls verwendet
werden. Zum einen ist der kristallographische Aufbau der Diamantstruk-
tur und der Zinkblendestruktur identisch, beide bestehen aus zwei kubisch
flächenzentrierten Subgittern (fcc), die um ein Viertel der Raumdiagona-
le verschoben sind. Zum anderen sind die untersuchten GaAs-Schicht alle
dünner als dGaAs < 1 µm, sodass die verwendete Näherung ([148]) benutzt
werden kann. Für die Bestimmung der Defektdichte der GaAs-Schichten
wird der GaAs(002)-Reflex [147] verwendet, da für GaAs der (002)-Reflex
im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten27 ist [145]. Mit Verweis auf die
Literatur [147] wird in der vorliegenden Dissertation die Defektdichte nd der
GaAs-Schichten ausgehend von ausschließlich 60°-Versetzungen bestimmt.

25siehe Fußnote 6 in Kapitel 3.1.1
26Für den Burgersvektor einer 60°-Versetzung gilt ~b60° = a

2 [101] und für den Burgersvektor
einer 90°-Versetzung gilt ~b90° = a

2 [01̄1̄].
27siehe Fußnote 9 in Kapitel 4.2.2
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B - Probenübersicht SME

Übersicht der in Kapitel 5.2 untersuchten Proben. Substrate mit Fehlschnitt
sind mit einem F gekennzeichnet. Liegt der zweistufige Wachstumsprozess zu
Grunde, endet die Probenkennzeichnung mit einem D, stellvertretend für die
Sb-Desorption.

Name Substrat δkipp SME-Ge Ge
TPyro dSME,Ge TMani dGe

(°) (°C) (nm) (°C) (nm)

SME600 124-08 ≈ 0, 1 600 500 - -
SME600FD 135-18 6, 142 600 300 430 200

SME630 126-01 0, 045 630 500 - -
VS630F 135-14 6, 148 630 300 430 200

SME630FD 140-15 0, 04 630 300 430 200
VS630 137-20 0, 056 630 300 430 200

SME670-1 124-05 ≈ 0, 1 670 500 - -
SME670-2 124-24 ≈ 0, 1 670 500 - -
SME670-3 132-05 0, 084 670 500 - -

SME670D-1 132-07 0, 084 670 300 430 200
SME670D-2 137-25 0, 056 670 300 430 200
SME670D-3 140-08 0, 04 670 300 430 200
SME670F VIC602 5, 80 670 400 - -
VS670F* 135-04 6, 146 670 300 430 200
VS670* 114-18 ≈ 0, 1 670 300 430 200
SME700 124-09 ≈ 0, 1 700 500 - -

Tab. 7.1: Probenübersicht I der in Kapitel 5.2 verwendeten Proben.

*Wachstum ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom. Daher sind
die Angaben zur Schichtdicke Sollwerte, die tatsächliche Gesamtdicke weicht
signifikant ab (bestimmt aus REM-Untersuchungen). Über das Verhältnis
zwischen der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss,
das 3:2 betragen sollte, kann bei dieser Probe keine Aussage gemacht werden.
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Fortsetzung der Übersicht der in Kapitel 5.2 untersuchten Proben.

Substrat Rrms R** FWHM nd dGesamt
(Gauss) (60° bzw. 90°) (REM)

(nm) (arcsec) (·108cm−2) (nm)

124-08 0,6 99,9% 483 7 479
135-18 k. A. 97,8% 341 3, 4 490
126-01 0,7 100,3% 377 4, 2 544
135-14 1,4 98,5% 384 4, 4 512
140-15 k. A. 99,9% 399 4, 7 502
137-20 0,3 99,7% 445 5, 9 496
124-05 1,9 100,5% 485 7 482
124-24 3,2 100,3% 449 6 524
132-05 2,8 100,1% 479 6, 9 494
132-07 2,1 99,9% 509 7, 8 493
137-25 k. A. 99,6% 399 4, 8 548
140-08 k. A. 99,2% 457 6, 3 528
VIC602 0,3 99,4% 422 7, 1 400
135-04* 6,4 103,8% 720 16 344
114-18* 18 94,1% 1068 35 296
124-09 8,2 100% 513 7, 9 522

Tab. 7.2: Probenübersicht II der in Kapitel 5.2 verwendeten Proben.

*Wachstum ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom. Daher sind
die Angaben zur Schichtdicke Sollwerte, die tatsächliche Gesamtdicke weicht
signifikant ab (bestimmt aus REM-Untersuchungen). Über das Verhältnis
zwischen der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss,
das 3:2 betragen sollte, kann bei dieser Probe keine Aussage gemacht werden.
**Nach Korrektur um Verspannung infolge unterschiedlicher thermischer
Ausdehnungskoeffizienten.
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C - Probenübersicht CME

Übersicht der in Kapitel 5.3 untersuchten Proben.

Name Substrat δkipp CME-Variante TSub,CME

(°) (°C)

CME(F)50 135-11 6,147 amorph 50
CME(F)50-150 135-12 6,134 amorph 50
CME(F)80-150 135-13 6,149° teilkristallin 80

Tab. 7.4: Probenübersicht I der in Kapitel 5.3 verwendeten Proben.
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Fortsetzung der Übersicht der in Kapitel 5.3 untersuchten Proben.

Name dGe tC TSub,Ge dGe Rrms R
(nm) (min) (°C) (nm) (nm)

CME(F)50 20 15 - - 0,2 106%
CME(F)50-150 20 15 150 20 22,2 97%
CME(F)80-150 20 5 150 20 7,2 95%

Tab. 7.5: Probenübersicht II der in Kapitel 5.3 verwendeten Proben.
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D - Probenübersicht GaAs

Übersicht der in Kapitel 6 untersuchten Proben. Virtuelle Ge-Substrate mit
Fehlschnitt sind mit einem F gekennzeichnet.

Name Substrat δkipp pGaAs VBEP
As4
G

(°) (torr)

VS670F-G1 135-104 I 6, 146 2, 3 · 10−8 max. 10
VS670-G2 114-18 I ≈ 0, 1 9, 5 · 10−8 ≈ 10

VS670F-G2 135-14 II 6, 146 8, 0 · 10−8 ≈ 10
VS630F-G3 135-14 I 6, 148 1, 4 · 10−7 ≈ 50
VS630-G3 137-20 I 0, 056 1, 4 · 10−7 ≈ 50

Tab. 7.6: Probenübersicht I der in Kapitel 6 verwendeten Proben.
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Fortsetzung der Übersicht der in Kapitel 6 untersuchten Proben. Virtuelle
Ge-Substrate mit Fehlschnitt sind mit einem F gekennzeichnet.

Name dGaAs FHWM nd
(REM/TEM) (60° bzw. 90°)

(nm) (arcsec) (·108cm−2)

VS670F-G1 926 256 1, 96
VS670-G2 950 358 3, 89

VS670F-G2 885 266 2, 1
VS630F-G3 869 225 1, 5
VS630-G3 876 326 3, 21

Tab. 7.7: Probenübersicht II der in Kapitel 6 verwendeten Proben.
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E - REM-Aufnahmen der GaAs-Schichten

REM-Aufnahmen der in Kapitel 6 untersuchten GaAs-Schichten.

Abb. 7.1: REM-Aufnahmen der in Kapitel 6 untersuchten GaAs-Schichten.
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F - TEM-Aufnahmen GaAs

Übersicht der in Kapitel 6 vorgestellten TEM-Ergebnisse.

1 µm

1 µm

1 µm

1 µm

1 µm

VS670-G2

VS670F-G1

VS670F-G2

VS630-G3

VS630F-G3

g

g

g

g

g

Abb. 7.2: TEM-Aufnahmen im Querschnitt der GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten. Aufgenommen im Hellfeld-Modus mit 5000-facher
Vergrößerung, ~g ‖ (004). Schichtaufbau von unten nach oben: Si-
Ge-GaAs.
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rah, P. ; Morkoç, H.: Polar semiconductor quantum wells on nonpolar
substrates: (Al,Ga)As/GaAs on (100)Ge. In: Applied Physics Letters
45 (1984), Nr. 4, S. 457. http://dx.doi.org/10.1063/1.95214

[222] Modak, P. ; Hudait, M. K. ; Hardikar, S. ; Krupanidhi, S. B.:
OMVPE growth of undoped and Si-doped GaAs epitaxial layers on
Ge. In: Journal of Crystal Growth 193 (1998), Nr. 4, S. 501–509.
http://dx.doi.org/10.1016/S0022-0248(98)00600-9

[223] Sarma, K. ; Dalby, R. ; Rose, K. ; Aina, O. ; Katz, W. ; Lewis, N.:
Ge diffusion at Ge/GaAs heterojunctions. In: Journal of Applied Physics
56 (1984), Nr. 10, S. 2703. http://dx.doi.org/10.1063/1.333792

[224] Eftaxias, K. ; Hadjicontis, V.: Comments on the Diffusion of Ga
in Ge. In: Physica Status Solidi (b) 160 (1990), Nr. 1, S. K9–K12.
http://dx.doi.org/10.1002/pssb.2221600140
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Nomenklatur

Nomenklatur

Symbole (römisch)
af Gitterkonstante des aufwachsenden Films

aGe Gitterkonstante Germanium (Volumenwert)

a⊥ Gitterkonstante (out-of-plane)

a‖ Gitterkonstante (in-plane)

as Gitterkonstante des Substrats

aSi Gitterkonstante Silizium (Volumenwert)

af,‖ gemessene in-plane Gitterkonstante des aufwachsenden Films

as,‖ gemessene in-plane Gitterkonstante des Substrats
−→
b Burgersvektor

b Betrag des Burgersvektor

C Elastische Konstante

ci Konzentration an i

DA doppel-atomare Stufe des Typs A

DB doppel-atomare Stufe des Typs B

dhkl Netzebenenabstand

dSchicht Dicke der Schicht

dT,i Terrassenbreite einer Si- oder Ge-Oberfläche

dc kritische Schichtdicke

e Elementarladung

EB Bindungsenergie im Festkörper

EF Energie des Ferminiveaus

Eg Energie der Bandlücke
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Nomenklatur

Ei Energie des Niveaus i

Ek Energie des Niveaus k

EL Energie des Leitungsbands

Ephot Energie eines Photons

EV Energie des Valenzbands

Eel Verspannungsenergie

f Gitterfehlpassung
−→
G reziproker Gittervektor

G⊥ reziproke Gitterkoordinate (out-of-plane)

h Plancksches Wirkungsquantum

h, k, l Millersche Indizes

hAPB Höhe der Antiphasengrenze

HDS Höhe einer doppel-atomaren Stufe

HES Höhe einer mono-atomaren Stufe

IE Emissionsstrom (des Elektronenstrahlverdampfers)
−→
K Streuvektor
−→
k0 Wellenvektor (einfallend)

lD Diffusionslänge

m Masse

N Nachweisgrenze

n Messpunkt

p Druck

PMax maximale Leistung

Ri Wachstumsrate von Si,Ge,Sb,C,GaAs

Rrms quadratische Rauheit (rms)

R Relaxationsgrad
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Nomenklatur

SA mono-atomare Stufe des Typs A

SB mono-atomare Stufe des Typs B

tC Dauer der Kohlenstoffbeschichtung

TMani Manipulatortemperatur

TPyro pyrometer-bestimmte Temperatur

TSub Substrattemperatur

Ub Beschleunigungsspannung

VBEP BEP-Verhältnis von Arsen zu Gallium

xc Schwerpunkt
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Nomenklatur

Symbole (griechisch)
αGe(T ) thermischer Ausdehnungskoeffizient für Ge

αSi(T ) thermischer Ausdehnungskoeffizient für Si

β Einfallwinkel

δ Gangunterschied

∆γ Differenz der Oberflächenenergien

δkipp Substratverkippung

εGitter Verspannung infolge der Gitterfehlpassung

ε0(T ) temperaturabhängige Verspannung

εth(T ) thermisch induzierte Verspannung

γf Oberflächenenergie des aufwachsenden Films

γi Oberflächenenergie der Grenzfläche zwischen Substrat und Schicht

γs Oberflächenenergie des Substrats

ιdicke Halbwertsbreite (Beitrag der Schichtdicke)

ιintr Halbwertsbreite (intrinsischer Beitrag)

ιkipp Halbwertsbreite (Beitrag der Gitterverkippung)

ιkr Halbwertsbreite (Beitrag Probenkrümmung)

ιmess Halbwertsbreite (gemessen)

ιmono Halbwertsbreite (Beitrag des Monochromators)

ιzerr Halbwertsbreite (Beitrag der Gitterverzerrung)

λ Wellenlänge

λimfp mittlere freie Weglänge

Λ Bedeckung

µf chemisches Potential des aufwachsenden Films

µs chemisches Potential des Substrats

ν Frequenz elektromagnetischer Strahlung
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Nomenklatur

φ azimutale Ausrichtung einer Probe (XRD)

ϕ Beugungswinkel (TEM)

ΦAna Austrittsarbeit des Analysators

φmis azimutale Orienteierung des Fehlschnitts

ΦPr Austrittsarbeit der Probe

ρ Dichte

ρDot. spezifischer Widerstand (infolge von Dotierung)

σ thermische Leitfähigkeit

Θ Einfallswinkel (Röntgenstrahlung)
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des Systems GaAs/Ge. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 105
6.6 TEM-Querschnittsaufnahmen bei 100.000-facher Vergrößerung
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durch ein Stipendium im Rahmen des Programms A New Passage To
India ermöglicht worden. Insbesondere gilt mein Dank Dr. Bala Ramani für
die organisatorische Hilfe.

Zum Schluss sage ich Danke! Für die Unterstützung durch meine Familie
und Freunde!
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