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Kurzzusammenfassung

Die Erzeugung spinpolarisierter Ladungstriger in einem Halbleiter gilt als Grundvorausset-
zung zur Realisierung spintronischer Bauelemente, bei denen sowohl Ladung als auch Spin
des Elektrons als unabhiingige Informationseinheiten genutzt werden sollen. Einen mogli-
chen Ansatz zu deren Realisierung stellen Ferromagnet/Halbleiter(FM/HL)-Hybridstruktu-
ren dar. Durch das Anlegen einer dufleren Spannung werden spinpolarisierte Ladungstri-
ger aus der metallischen Schicht in das Halbleitermaterial injiziert. Die Herstellung sol-
cher Strukturen ist aufgrund chemischer Diffusionsprozesse wihrend des Kristallwachstums
der Schicht auf dem Substrat mit einigen Schwierigkeiten verbunden. Durch die Vermi-
schung des ferromagnetischen Materials mit dem Halbleiter werden die elektronischen Ei-
genschaften der Hybridstruktur nachhaltig gestort und die Spininjektionseffizienz kann stark
verringert werden. Durch das gezielte Einfiigen einer diinnen Oxidschicht in den FM/HL-
Grenziibergang kann die Diffusion unterdriickt, die Kristallqualitidt verbessert und somit die
Spinjektionseffizienz der Hybridstruktur erhoht werden.

Diese Arbeit beschiftigt sich mit dem Wachstum und der Charakterisierung diinner Oxid-
schichten in FM/HL-Hybridstrukturen, hergestellt mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE).
Zwei Oxide der Metalle der Seltenen Erden, La;Os und Lu; O3, werden auf GaAs-Substraten
unterschiedlicher Oberflichenorientierung gewachsen und die Kristallqualitét der so erzeug-
ten Schichten miteinander verglichen. Mit der halbmetallischen Heusler-Legierung Co,FeSi
als Injektorschicht wird eine vollstindige FM/Oxid/HL-Hybridstruktur auf Basis einer
Lay03/GaAs(111)B-Struktur realisiert und sowohl magnetisch als auch elektrisch charakte-
risiert. Wird die Co,FeSi-Injektorschicht bei Raumtemperatur gewachsen, ist eine die Ein-
diffusion von Co, Fe und Si unterdriickende Wirkung der La;O3-Schicht nachweisbar.

Ein hdufig verwendetes Barrierenmaterial in FM/HL-Hybridstrukturen und magnetischen
Tunnelstrukturen ist Magnesiumoxid (MgO). Dessen epitaktisches Wachstum auf GaAs-
Substraten ist bisher wenig ausfiihrlich studiert worden. In dieser Arbeit werden diinne
MgO-Schichten auf GaAs(001) an der PHARAO-Wachstumsanlage am BESSY II erzeugt,
welche das gleichzeitige MBE-Wachstum und Charakterisieren epitaktischer Schichten mit-
tels Rontgenbeugung ermoglicht. Das Wachstum geschieht durch getrenntes Verdampfen
von metallischem Mg bzw. Einleiten von molekularem Sauerstoff O, in die Wachstumskam-
mer. Um die Oxidation des Halbleitersubstrats zu verhindern, wird vor dem MgO-Wachstum
eine diinne Mg-Schicht abgeschieden. Abhéngig von der Dicke dieser Schicht sind zwei in-
plane-Orientierungen des MgO relativ zum GaAs kontrolliert einstellbar. Dariiber hinaus
werden Hybridstrukturen mit Eisen Fe als Injektorschicht und schrittweise erhohter MgO-
Schichtdicke gewachsen. Die Eindiffusion von Fe in das GaAs-Substrat nimmt mit zuneh-
mender MgO-Schichtdicke um mehrere Groenordnungen ab.
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Abstract

The generation of spin-polarized charge carriers in a semiconductor is a basic building block
for the implemention of spintronic devices, where both charge as well as spin of the elec-
tron are meant to be used as independent information units. A feasible approach to their
implementation are ferromagnet/semiconductur(FM/SC) hybrid structures. By applying a
potential spin-polarized charge carriers are injected from the metallic layer into the semi-
conducting substrate. The fabrication of such structures is associated with some issues due
to chemical diffusion processes during the crystal growth of the layer ontop of the substrate.
The intermixing of the ferromagnetic material with the semiconductor leads to distortion of
the electrical properties of the hybrid structure and a reduction of spin injection efficiency
may occur. By intentionally inserting a thin oxide layer into the FM/SC interface diffusion
can be suppressed while the crystal quality and the spin injection efficiency of the hybrid
structure are both increased.

In this thesis the growth and characterization of thin oxide films in FM/SC hybrid struc-
tures fabricated by molecular beam epitaxy (MBE) are discussed. Two oxides of rare earth
metals, La;O3 and Luy,O3, are grown by MBE on GaAs substrates of various surface orien-
tations and their crystal qualities are compared. Based on La;O3/GaAs(111)B full FM/SC
hybrid structure are grown with the half-metallic Heusler alloy Co,FeSi as injection layer
and characterized by magnetic and electrical means. If the Co,FeSi injection layer is grown
at room temperature the diffusion of Co, Fe and Si into the semiconductor is suppressed.

Another material used as a barrier in FM/SC hybrid structures and magnetic tunnel junc-
tions is magnesium oxide (MgO). Its epitaxial growth on GaAs substrates has not been in-
vestigated in detail so far. Here, thin MgO layers are grown on GaAs(001) at the PHARAO
MBE at BESSY II which enables simultaneous MBE growth and characterization of epi-
taxial layers by X-ray diffraction. The growth is conducted by the separated evaporation
of metallic Mg and introducing molecular oxygen O, into the growth chamber. To avoid
oxidation of the semiconducting substrate a thin Mg layer is deposited prior to the MgO
growth. Depending on the Mg layer thickness two different MgO in-plane orientations can
be achieved with respect to the GaAs substrate. Furthermore, FM/SC hybrid structures with
iron Fe as injection layer are grown while the MgO layer thickness is increased gradually.
The indiffusion of Fe into the GaAs substrate is suppressed by several orders of magnitude
with increasing MgO layer thickness.
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1 Einleitung und Motivation

Die Spintronik ist eines der sich am schnellsten entwickelnden Forschungsgebiete innerhalb
der Nanotechnologie. Die immer rasantere Entwicklung in der Informationstechnologie ver-
langt stetig nach hoheren Speicherdichten bei der Datenspeicherung und schnellerer Daten-
verarbeitung in der Mikroelektronik. Sowohl in der konventionellen Halbleiterelektronik als
auch bei magnetischen Speichern stoB3t diese Entwicklung allmihlich an die Grenzen des
physikalisch Machbaren. Die Grundidee der Spintronik besteht daher in der Kombination
der beiden Informationen, die von einem Elektron getragen werden: Ladung und Spin. Die
Nutzung des Spins als Bit bzw. elementare Informationseinheit fiir hocheffizientes Rech-
nen zusammen mit nicht-fliichtigen Datenspeichern soll die Vorteile der rein elektronischen
Datenverarbeitung mit denen des magnetischen Speicherns verbinden.

Einen Durchbruch im Gebiet der Datenspeicherung stellt die Entdeckung des Riesenma-
gnetowiderstandes (GMR) durch P. Griinberg und A. Fert im Jahre 1988 dar.[1, 2] Dieser
beschreibt die Abhingigkeit des elektrischen Widerstandes eines spinpolarisierten Ladungs-
transports durch ein metallisches Mehrschichtsystem von der parallelen oder antiparallelen
Magnetisierung der einzelnen Schichten. Auch die Entdeckung des magnetischen Tunnel-
widerstandes (TMR) 1975 durch M. Julliere gilt als Meilenstein innerhalb der Spintronik,
wurde aber lange Zeit nicht weiter beachtet und hat erst in den letzten Jahren an Bedeutung
gewonnen.[3]

Der Vorschlag eines spinstromabhiéngigen Feldeffekttransistors (spinFET) durch Datta
und Das im Jahre 1990 begriindete die Halbleiter-Spintronik.[4] Eine ihrer Grundvorausset-
zungen ist es, spinpolarisierte Ladungstriger innerhalb eines halbleitenden Materials zu er-
zeugen. Dies gelang unter anderem durch das gezielte Verunreinigen bzw. Dotieren von Gal-
liumarsenid (GaAs) mit einem Element der Ubergangsmetalle wie Mangan zu (Ga,Mn)As.
[5] Diese sog. verdiinnten, magnetischen Halbleiter konnten in hoher Kristallqualitét sehr er-
folgreich mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) erzeugt werden, wiesen jedoch einen ent-
scheidenden Nachteil beziiglich ihrer potentiellen Anwendbarkeit in elektronischen Bautei-
len auf: Thre Curie-Temperatur, also die Ubergangstemperatur vom paramagnetischen in den
ferromagnetischen Zustand, liegt niedriger als Raumtemperatur (RT).

Einen weiteren Ansatz zur Erzeugung spinpolarisierter Elektronen in einem Halbleiter
stellt die Spininjektion in Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen (FSHS) dar. Durch das
Anlegen eines dulleren elektrischen Feldes konnen spinpolarisierte Ladungstriger aus dem
Leitungsband des ferromagnetischen Materials in den Halbleiter injiziert werden.[6]

Die Realisierung solcher Hybridstrukturen ist mit einigen Hindernissen verbunden. Ins-
besondere die groBe Differenz zwischen der Leitfdhigkeit des Metalls und des Halbleiters
wurde als kritisches Problem identifiziert.[7] Fiir eine effektive Spininjektion von einer me-
tallischen Schicht in ein halbleitendes Material miissen die spezifischen Widerstidnde beider
Komponenten von vergleichbarer Grofle sein. Durch starkes n-Dotieren kann zwar die Leit-
fahigkeit des Halbleiters an die des Metalls angenéhert werden, allerdings steigt damit auch
die Wahrscheinlichkeit von Spinstreuprozessen an den Dotieratomen und damit der Verlust
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Abbildung 1.1: Schematische Bandstrukturdiagramme fiir ein Metall, einen Halbleiter, einen
Ferromagneten und ein Halbmetall. Die Schemata zeigen getrennt die Zustands-
dichten an der Fermi-Energie Er fiir beide Spinausrichtungen ,,up* N(E+) und
,,down* N(E, ) der Elektronen.

der Spininformation im Halbleitermaterial.

Elektrische Tunnelkontakte konnen die Injektionseffizienz an Ferromagnet/Halbleiter-
Ubergiingen (FM/HL) drastisch erhéhen und gleichzeitig das Problem der Leitfahigkeits-
fehlanpassung iiberwinden.[8] Das Aufbringen einer ferromagnetischen Schicht auf einen
Halbleiter erzeugt eine Schottky-Barriere, die als intrinsische Tunnelbarriere fiir Elektronen
fungiert, welche die Grenzfliche zwischen Ferromagnet und Halbleiter durchqueren.[9] Die
Barriere bildet sich im Halbleiter unmittelbar an der Grenzflaiche zum Ferromagneten aus,
sodass eine Gleichrichterdiode entsteht. Je nach Dotierung des Halbleiters kann die Band-
struktur der Diode gezielt modifiziert werden, um die Ausbildung einer Verarmungszone am
FM/HL-Ubergang und damit die Fehlanpassung der Leitfihigkeiten zwischen Ferromagnet
und Halbleiter zu kompensieren. Dies ist, wie erldutert, nur bis zu einer bestimmten Do-
tierkonzentration moglich, bevor Spinstreuprozesse die Spinpolarisation der Ladungstriger
beeinflussen.

Das gezielte Einfiigen einer kiinstlichen Tunnelbarriere in den FM/HL-Ubergang kann
die Effektivitit der Spininjektion erhohen. Gleichzeitig sinkt aber auch durch die damit ver-
bundenen hoheren Spannungen die Effizienz und der Energieverbrauch eines potentiellen
Bauteils wiirde signifikant zunehmen.[10] Fiir eine effiziente Spininjektion von Ladungstra-
gern wire daher idealerweise eine Spinpolarisation von nahezu 100 % im Ferromagneten
notig.

Als moglicher Ansatz gilt die Verwendung halbmetallischer Materialien als Injektions-
schicht. Ein Stoff wird als halbmetallisch bezeichnet, wenn alle Ladungstriger am Fermi-
Niveau die gleiche Spinpolarisation besitzen. Die Bandstruktur weist fiir Minoritédtsladungs-
triger (,,spin-down*) eine Liicke auf, wihrend fiir Majoritéitsladungstrédger (,,spin-up*) vor-
handene Zustinde besetzt sind.

Abbildung 1.1 zeigt schematisch einen Vergleich der Bandstrukturen eines Metalls, Halb-
leiters, Ferromagnets und Halbmetalls. Im nichtmagnetischen Metall sind beide Spinaus-
richtungen ,,up* und ,,down* am Fermi-Niveau gleichermallen vorhanden, im Halbleiter
liegt dagegen eine echte Bandliicke fiir beide Energiebédnder vor. Sind die Zustédnde zuguns-
ten einer Spinausrichtung verschoben, sodass ein effektives magnetisches Moment erhalten
bleibt, liegt ferromagnetisches Verhalten vor. Ein Halbmetall vereint einige dieser Eigen-
schaften: Es ist elektrisch leitend, da grundsitzlich Ladungstriagerzustinde am Fermi-Niveau
vorhanden sind; diese Zustidnde sind nicht gleichverteilt, so dass ein effektives magnetisches
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Abbildung 1.2: Die Einheitszelle der kubischen Co,FeSi-Struktur, bestehend aus vier ineinan-
dergreifenden fcc-Untergittern, abwechselnd besetzt von Co-, Fe-, Co- bzw. Si-
Atomen.
(a) zeigt die Zelle in der hochsten atomaren Ordnung in der L2 - und (b) bei sta-
tistischer Unordnung zwischen den Fe- bzw. Si-Untergittern in der B2-Phase.
Die berechneten, spin-aufgelosten Zustandsdichten (DOS) der Co,FeSi-Struk-
tur an der Fermi-Energie sind abhéingig von der atomaren Ordnung in der L2;-
oder B2-Phase in (c) abgebildet.[15]

Moment erhalten bleibt; direkt am Fermi-Niveau weist nur eine Spinausrichtung eine Band-
liicke auf.

Typische Beispiele fiir halbmetallische Verbindungen sind metallische Heusler-Legierun-
gen. Diese sind ternire Verbindungen vom Typ X,YZ, wobei X und Y Ubergangsmetal-
le sind und Z ein Element der III., IV. oder V. Hauptgruppe.[11] Charakteristisch fiir die
Heusler-Legierungen ist, dass sie in der kubischen L2,-Struktur kristallisieren. Berechnun-
gen zur Bandstruktur sagen fiir eine Reihe der Legierungen ein halbmetallisches Verhal-
ten vorher.[12, 13] Diese halbmetallischen Eigenschaften konnen auch durch das Slater-
Pauling-Verhalten erkliirt werden.[14] Dieses Verhalten bestimmt aus einfachen Uberlegun-
gen zur elektronischen Struktur einer Verbindung dessen magnetisches Moment pro Ein-
heitszelle, welches mit der Anzahl der Valenzelektronen skaliert. Betrdgt das Moment ein
ganzzahliges Vielfaches des bohrschen Magnetons i, ist halbmetallisches Verhalten wahr-
scheinlich.

Eine Verbindung aus der Gruppe der Heusler-Legierungen ist Co,FeSi. Es ist mit einem
Gitterparameter von aco, resi = 5,640 A nahezu gitterangepasst an GaAs mit agaas = 35,653 A
und erlaubt damit versetzungsfreies Wachstum. Die Struktur von Co,FeSi besteht wie bei
allen vollstandigen Heusler-Legierungen aus vier ineinander verschachtelten fcc-Gittern, die
im Falle des Co,FeSi jeweils abwechselnd von einer Atomsorte Co, Fe, Co bzw. Si besetzt
sind. Hierbei werden auch die verschiedenen Ordnungstypen der Struktur deutlich. Die ex-
akte Positionierung der Atome auf ihren zugehorigen Untergittern wird als L2-Struktur
bezeichnet, welche in Abbildung 1.2(a) dargestellt ist. Kommt es zu einer Vermischung der
Fe- bzw. Si-Untergitter, spricht man von der B2-Struktur, die Abbildung 1.2(b) zeigt.

Die Halbmetallizitdt des Co,FeSi ist stark an dessen atomare Ordnung gebunden. Die
L2,-Struktur ist halbmetallisch, d.h. die Spinpolarisation der Leitungsbandelektronen an der
Fermi-Energie betridgt 100 %.[16] Die Vermischung der Fe- und Si-Untergitter im Co,FeSi
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ist Ursache fiir das Auffiillen der Liicke im Band der Majoritidtsladungstriger und damit
fiir den Zusammenbruch des halbmetallischen Verhaltens.[15] Beide berechneten elektroni-
schen Zustandsdichten sind in Abbildung 1.2(c) zu sehen.

Co,FeSi besitzt weiterhin ein magnetisches Moment von p = 6 p pro Einheitszelle und
weist somit das Slater-Pauling-Verhalten auf. Die Curie-Temperatur 7'¢ féllt mit iiber 1100
K deutlich hoher aus als bei den magnetischen Halbleitern und macht Co,FeSi somit fiir die
Anwendung in elektronischen Bauteilen interessant.[17]

Zur Analyse der atomaren Ordnung epitaktischer Co,FeSi-Schichten gibt es bereits einige
ausfiihrliche Studien.[18, 19, 20, 21] Dabei zeigte sich die Abhingigkeit der vorliegenden
Ordnungsphase von der Wachstumstemperatur 7's oder vom moglichen, an das Wachstum
angeschlossenen, zusitzlichen Heizen oder Tempern der Schichten (engl. ,,annealing*). Mit
hoheren Wachstumstemperaturen nimmt der Anteil der halbmetallischen L2, -Phase im Kiris-
tall zu.

Andererseits nimmt mit der Wachstumstemperatur auch gleichzeitig die Beweglichkeit
der die Schicht und das Substrat bildenden Atome und damit deren Diffusivitit zu. Als
Folge steigt auch die Konzentration von Fremdatomen im darunter liegenden Halbleiter
und damit im aktiven Bereich von potentiellen Bauelementen. Dies kann unter anderem
iiber die Bildung von Reaktionsprodukten an der Grenzflache zum Halbleiter nachgewiesen
werden.[22, 23, 24, 25] Die verinderten elektronischen Eigenschaften der Grenzfliche und
des Transportkanals im Halbleiter storen einerseits die effektive Spininjektion und erhéhen
andererseits die Spinrelaxation im halbleitenden Material. Damit sinkt die Spinpolarisation
im Halbleiter drastisch. Diffundierte Atome der ferromagnetischen Schicht konnen ihrer-
seits magnetisch modifizierte Doménen an der Grenzfliche bilden. Die polarisierten La-
dungstriger wechselwirken dann an lokalen magnetostatischen Feldern und verlieren ihre
Spininformation durch Prizessionseffekte.[26]

Co und Fe bilden dariiber hinaus im GaAs tiefe elektrische Akzeptoren.[27, 28] Die ge-
zielte n-Dotierung des GaAs-Substrates, die notig ist, um die Leitfahigkeitsfehlanpassung
zwischen FM und HL zu {iberwinden, wird dadurch elektrisch kompensiert.

Das zeigt ein Grundproblem beim Wachstum der Co,FeSi-Schicht bzw. ganz allgemein
der Heusler-Legierungen: Je niedriger die Substrattemperatur 7's wihrend des Wachstums
der halbmetallischen Schicht ist, umso perfekter und atomar schirfer ist die Grenzflache
zum Halbleiter. Gleichzeitig sinkt mit 7g die atomare Ordnung innerhalb der Legierung
und somit der Anteil der halbmetallischen L2,-Phase im Kristall. Als Folge ist die Schicht
insbesondere nahe der Grenzfldche nicht mehr zu 100 % spinpolarisiert.

Trotz dieses Dilemmas wurde der Nachweis der Spininjektion von Co,FeSi in ein Halb-
leitermaterial bereits mehrfach gefiihrt. Dies ist einerseits durch optische Messungen an
Spin-LEDs moglich.[29] Dabei wird aus der Polarisation des emittierten Lichtes auf die In-
jektionseffizienz einer mit Co,FeSi iiberwachsenen GaAs-Leuchtdiodenstruktur (LED) ge-
schlossen. Andererseits gelingt der Nachweis auch rein elektrisch mithilfe von lateralen
Spintransportstrukturen.[30, 31]

Bisher wurden Spininjektionseffizienzen von mindestens 60 % nachgewiesen. Allerdings
wurde eine starke Abhingigkeit dieser Effizienz von der Wachstumstemperatur 7's der
Co,FeSi-Schicht gefunden.[15] Wie bereits diskutiert, gelten als mogliche Ursachen so-
wohl die thermisch aktivierte Kristallordnung als auch starke Interdiffusion an der FM/HL-
Grenzfliche. Es hat sich gezeigt, dass ein direkter Zusammenhang zwischen atomarer Ord-
nung der Injektorschicht und der Spinpolarisation besteht.[32]



Zu Beginn wurde das Konzept der Tunnelbarriere in Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstruk-
turen vorgestellt. Dieses wurde bereits implizit in den Arbeiten zum GMR und TMR genutzt.
Mit der Wiederentdeckung des TMR in den 1990ern ist das Interesse an Tunnelbarrieren in
magnetischen Tunnelstrukturen (MTJ) sprunghaft angestiegen. Der magnetoresistive Effekt
beruht auf der magnetisch induzierten Anderung eines elektrischen Widerstandes durch An-
legen eines dufleren magnetischen Feldes. MTJs bestehen aus zwei parallel oder antiparallel
ausgerichteten ferromagnetischen Schichten, die durch eine isolierende Tunnelbarriere von-
einander getrennt sind. Die Ausfithrung dieser Barriere hat neben der Spinpolarisation der
ferromagnetischen Schichten entscheidenden Einfluss auf die relative Widerstandsédnderung
TMR,

TMR = o 1o
Rp
wenn R, den elektrischen Widerstand des Bauteils bei paralleler und R, bei antiparalleler
Ausrichtung der beiden Ferromagneten beschreibt.

(1.1)

Erste Experimente wurden mit Aluminiumoxid Al,Og als Material fiir die Tunnelbarriere
durchgefiihrt, typische Werte fiir das TMR-Verhdltnis erreichten hier hochstens einige 10 %
bei Raumtemperatur.[33] Mit der Verwendung von Magnesiumoxid MgO als isolierende
Schicht waren dagegen TMR-Verhiltnisse von einigen 100 % moglich.[34, 35, 36] Insbe-
sondere die Eigenschaft des MgO, als Spinfilter zu fungieren, erwies sich dabei als weg-
weisend [37] und TMR-Werte von bis zu 1000 % wurden durch Anwendung des Effektes
theoretisch vorhergesagt.[38] Dies wurde auch durch die Verwendung von halbmetallischen
Heusler-Legierungen in den TMR-Strukturen moglich.[39, 40]

Auch bei der Realisierung der FM/HL-Hybridstrukturen finden oxidische Tunnelbarrie-
ren wie MgO immer hdufiger Verwendung. Wie erlidutert kann nur durch gezieltes, starkes
n-Dotieren des Substrats nahe an der Grenzfliche zum Metall das Problem der hohen Leit-
fahigkeitsfehlanpassung an der Schottky-Barriere gelost werden. Dieses Dotierprofil an der
FM/HL-Grenzflache ist duBerst empfindlich gegeniiber Interdiffusionsprozessen zwischen
Schicht und Substrat. Durch das definierte Wachstum einer elektrisch isolierenden Schicht
zwischen FM und HL ist diese Dotierung nicht mehr notig. Ist die Barriere diinn genug, kon-
nen Ladungstriager aufgrund des quantenmechanischen Tunneleffektes trotz der exponenti-
ell abklingenden Aufenthaltswahrscheinlichkeit in den Halbleiter injiziert werden.[41, 42]
Insgesamt werden damit mehr Freiheiten beim Design einer Hybridstruktur beziiglich der
Dotierung moglich.

An Cog 7Fe( 3/MgO/GaAs-Strukturen konnten hohe Spininjektionseffizienzen von 47 %
bei RT nachgewiesen werden, obwohl Co, 7Fe 5 kein halbmetallisches Verhalten aufweist.
[43] Dieser iiberraschende Effekt kann nur mit den spinfilternden Eigenschaften des MgO
erklart werden. Die Wirkung dieses Spinfilters beruht auf der selektiven Leitfdhigkeit des
Tunnelmaterials, wonach die Tunnelzu-standsdichten im MgO fiir Minoritdtsladungstri-
ger schneller verschwinden als fiir Majoritdtsladungstriger.[44] Die berechneten Tunnel-
zustandsdichten einer FeCo/MgO/FeCo-Tunnelbarriere sind in Abbildung 1.3 zu sehen.
Deutlich zu erkennen ist, dass die Zustinde der Minoritdtsladungstriger im Verlauf der
MgO-Schicht um mehrere GroBenordnungen stirker abnehmen, als fiir den Fall der Ma-
joritdtsladungstréger.

Theoretisch ist mit diesem Spinfiltereffekt eine deutlich effizientere Spininjektion denk-
bar, obwohl nur ein Injektormaterial mit einer Spinpolarisation P < 100 % zur Verfiigung
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Abbildung 1.3: Die Abbildung zeigt die berechneten spinabhidngigen Tunnelzustandsdichten an
einer FeCo/MgO/FeCo-Tunnelbarriere bei paralleler Ausrichtung der ferromag-
netischen Schichten.[44] Zu sehen ist, dass die Zustandsdichten der Minoritéts-
ladungstriager im Verlauf der MgO-Tunnelbarriere deutlich stirker abnehmen,
als bei den Majorititsladungstragern.

stehen wiirde. Tunnelbarrieren werden dariiber hinaus nicht nur zur Spininjektion in ein
Halbleitermaterial verwendet. Verschiedene Arbeiten kommen zu dem Schluss, dass Spin-
injektion von einer ferromagnetischen Schicht in Graphen auch nur iiber eine Tunnelbarriere
moglich ist, um damit das Problem der unterschiedlichen Leitfdhigkeiten von Injektor- und
Halbleitermaterial zu 16sen.[45, 46]

Neben der Eignung als Tunnelbarriere und Spinfilter verspricht man sich vom Einfii-
gen einer (Oxid-)Schicht in den Ferromagnet/Halbleiter-Ubergang einen weiteren Vorteil:
die Wirkung als Diffusionsbarriere. Wie erldutert besteht das Grundproblem beim Wachs-
tum der ferromagnetischen Schicht in auftretenden Diffusionsprozessen mit zunehmender
Wachstumstemperatur 7. Eine thermisch stabile Schicht zwischen Ferromagnet und Halb-
leiter konnte die Diffusionseffekte verringern, sodass hohere Wachstumstemperaturen
und/oder Temperaturen beim Tempern und somit hohe kristalline Ordnung bei weiterhin ato-
mar scharfen Grenzflichen moglich sind. Grundsétzlich kommen damit neben den bereits
erwidhnten Verbindungen Al,O3 und MgO alle Metalloxide als Barrierenmaterial in Fra-
ge. Aufgrund des groBen Unterschieds in der Elektronegativitit des Metalls und des Sau-
erstoffs sind die Bindungen innerhalb der Verbindung von ionischer oder zumindest von
stark polarer Natur. Die Leitfdhigkeit wird tiber das Kation, also das jeweilige Metallatom
bestimmt und variiert zwischen den einzelnen Metalloxiden. Wéhrend zum Beispiel Galliu-
moxid Ga,O3 mit einer relativ hohen Bandliicke von E, = 4,8 eV [47] mitunter als Halbleiter
zihlt, ist MgO mit E, = 7,8 eV [48] eindeutig ein Isolator.

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, das epitaktische Wachstum mittels MBE von ge-
eigneten Oxiden auf GaAs-Substraten zu untersuchen. Ein epitaktisches, moglichst ein-
kristallines Wachstum dieser Oxidschichten ist einerseits entscheidend fiir deren elektro-
nische Eigenschaften als Tunnelbarriere, andererseits Voraussetzung fiir das folgende epi-
taktische Wachstum der ferromagnetischen Injektorschicht mit hoher struktureller Quali-
tat. In der Literatur finden sich bisher keine Arbeiten, die das Wachstum komplett mit-
tels MBE von Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen mit integrierter Oxidbarriere be-
schreiben. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Oxidmaterialien, einerseits Seltenerdoxi-



de (REO) und andererseits MgO, ausgewihlt und auf ihre potentielle Eignung fiir den Ein-
satz in Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen untersucht.

Die Seltenerdoxide sind dabei eine in ihrer Anwendbarkeit als Tunnelbarriere erst we-
nig studiertes Materialsystem. Insbesondere die Oxide der Lanthanoide weisen aufgrund
threr hohen Schmelz- und Siedetemperaturen von weit iiber 2000 °C eine dufBlerst hohe
thermische Stabilitit auf und sollten sich schon allein deswegen als Diffusionsbarrieren in
Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen eignen. Das Wachstum von Lanthanoxid Lay;Os
und Lutetiumoxid Lu;O3; wurde bereits auf Siliciumsubstraten mit einer (111)-Oberflichen-
orientierung untersucht.[49, 50, 51] Wegen ihrer erwartbar hohen Dielektrizitidtszahl €, ging
es hierbei allerdings um die potentielle Verwendung der REOs als neuartige Gate-Materiali-
en in Feldeffekttransistoren. Mit Bandliicken im Bereich von 5,3 eV fiir La,O3 [52] bzw. 5,5
eV fiir Lu,O3 [53] sind diese Verbindungen praktisch elektrisch isolierend und daher auch
als mogliche Tunnelbarrieren interessant.

Fiir das Wachstum von La;O3- und LuyO3-Schichten waren am vorhandenen MBE-Sys-
tem am Paul-Drude-Institut fiir Festkorperelektronik (PDI) die apparativen Voraussetzun-
gen zu Beginn dieser Arbeit bereits erfiillt. Ein erstes Ziel der Arbeit war es somit, das bis-
her ausgiebig untersuchte Wachstum dieser beiden Verbindungen auf (111)-orientierten Si-
Substraten auf GaAs-Substrate zu iibertragen. In einem weiteren Schritt wurde der aussichts-
reichste Kandidat fiir das nachfolgende Wachstum einer Ferromagnet/Halbleiter-Hybrid-
struk-tur mit einer REO-Tunnelbarriere ausgewdhlt. Als ferromagnetische Injektorschicht
wurde die bereits vorgestellte Heusler-Legierung Co,FeSi verwendet. Deren MBE-basiertes
Wachstum ist am PDI bereits auf verschiedenen GaAs-Substratorientierungen intensiv stu-
diert worden.[54, 55, 25]

Wie bereits erwihnt, hat sich MgO praktisch als das Material der Wahl sowohl bei der
Realisierung von magnetischen Tunnelstrukturen als auch fiir den Einsatz in Ferromag-
net/Halb-leiter-Hybridstrukturen durchgesetzt. Deshalb wurde im Verlauf der Arbeit auch
das Wachstum von MgO auf GaAs-Substraten als zweite oxidische Verbindung untersucht.
Dafiir war es notig, die bestehende Oxidwachstumskammer durch Einbau einer entspre-
chenden Effusionszelle zu modifizieren. Fiir das Verstidndnis des Wachstums von MgO auf
GaAs(001) erwies sich dabei die Nutzung des experimentell einzigartigen Versuchsautbaus
der PHARAO-Anlage am BESSY II in Berlin-Adlershof als Vorteil. Auch fiir dieses Mate-
rialsystem wurden vollstindige Ferromagnet/Oxid/Halbleiter-Hybridstrukturen hergestellt,
wobei bisher nur Eisen (Fe) als Injektorschicht zur Anwendung kam.

Im Kapitel 2 dieser Arbeit werden zunichst die Grundlagen der Molekularstrahlepita-
xie sowie die wichtigsten Techniken zur Charakterisierung der hergestellten Strukturen er-
lautert. Da die Ausgangsoberflache der verwendeten Halbleitersubstrate eine entscheidende
Rolle fiir das sich daran anschlieBende Wachstum spielt, wird sich das Kapitel 3 mit der
Priparation der Substrate durch das Wachstum einer GaAs-Pufferschicht beschiftigen. In
Kapitel 4 wird das Wachstum der REO-Schichten auf GaAs-Substraten mit zwei verschie-
denen kristallografischen Oberflichenorientierungen und anschlieBend das Wachstum sowie
die Charakterisierung von Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B-Hybridstrukturen vorgestellt. Das
epitaktische Wachstum von MgO auf GaAs(001) wird in Kapitel 5 detailliert mithilfe des
PHARAO-Experimentes untersucht, worauthin eine Fe/MgO/GaAs(001)-Hybridstruktur re-
alisiert wird.






2 Grundlagen und experimentelle
Methoden

In diesem Kapitel wird zunédchst die Methode der Molekularstrahlepitaxie vorgestellt. Da-
bei werden die beiden verwendeten MBE-Systeme und der Probentransport zwischen die-
sen erldutert. Daraufhin erfolgt eine Beschreibung der verschiedenen Untersuchungs- bzw.
Charakterisierungsmethodiken, die fiir die Bearbeitung dieser Dissertationsschrift benotigt
wurden.

Das Wort ,,Epitaxie* leitet sich aus dem Griechischen ab von epi (,,auf*, ,,iiber*) und taxis
(,,geordnet®, ,,ausgerichtet”). Es beschreibt also das geordnete Wachstum eines kristallinen
Materials auf einem ebenfalls kristallinen Substrat. Dabei bestimmen die kristallographi-
schen Orientierungen des Substrates die der darauf wachsenden Schicht. Sind Substrat und
Schicht vom selben Material, spricht man von Homo-, andernfalls von Heteroepitaxie.

Ein Kiristall ist eine periodisch wiederkehrende Abfolge der kleinsten Einheit eines Git-
ters, der Elementarzelle. Deren rdumliche Ausdehnung wird iiber den Gitterparameter de-
finiert. Unter Vernachldssigung jeglicher Verspannungseffekte im Kristall sei a.p; der Git-
terparameter des entsprechenden Volumenkristalls einer epitaktisch gewachsenen Schicht
und a,,; die Gitterkonstante eines beliebigen Substratmaterials. Dann ist f die Gitterfehlan-
passung zwischen diesen beiden Materialien, d.h. die auf ag,;, normierte relative Differenz
zwischen ap; und ag,p, und es gilt:

f _ Qep; — asub‘ (21)

A sub
Die Gitterfehlanpassung ist also ein MaB fiir die geometrische Kompatibilitdt zweier kris-
talliner Materialien und stellt eine erste qualitative Abschidtzung dar, ob und in welcher
Auspriagung epitaktisches Wachstum eines Schichtmaterials auf einem Substrat moglich ist.

2.1 Molekularstrahlepitaxie

Die Molekularstrahlepitaxie ist ein Verfahren zur Herstellung hochreiner Kristallstrukturen
unter den Bedingungen des Ultrahochvakuums (UHV). Der Vorteil gegeniiber z.B. der Me-
thodik des Sputterns (= zerstduben) ist die exakte Kontrolle {iber verwendete Materialfluss-
raten und somit die stochiometrische Zusammensetzung und Wachstumsgeschwindigkeit.
Effusionszellen enthalten den mit dem gewiinschten Quellmaterial gefiillten Tiegel, der mit-
tels elektrischer Heizung erhitzt wird. Dabei verdampft oder sublimiert Material und wird
als Molekularstrahl auf ein Substrat der Temperatur T's gerichtet und kann bei Bedarf iiber
einen Shutter (= SchlieBer, Blende vor der Zelle) abgeschirmt werden. Die Zelltemperatur
bestimmt dabei die Flussrate im Strahl. Als charakteristische GroBe gilt der zum Moleku-
larstrahl dquivalente Gasdruck in der Kammer (engl. ,,beam equivalent pressure®, BEP),
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Abbildung 2.1: Die Teilabbildung (a) zeigt eine schematische Darstellung der drei be-
kannten Wachstumsmechanismen nach [56]:(1) Frank-van-der-Merve- oder
auch Schicht-fiir-Schicht-Wachstum, (2) Stranski-Krastanov- bzw. Schicht-
und-Insel-Wachstum, (3) Volmer-Weber- bzw. Inselwachstum.

In (b) sind verschiedene, wihrend des Wachstums ablaufende Prozesse aufge-
fiihrt, deren Erlduterung im Text erfolgt.[58]

7/

welcher am Ort der Probe gemessen wird. Im Falle des Wachstums stéchiometrischer Ver-
bindungen ist das Verhiltnis mehrerer Molekularfliisse bzw. BEP entscheidend. Uber diese
beiden Parameter, das BEP-Verhiltnis und die Substrattemperatur T's, ist das Wachstum kon-
trollierbar.

Der aktuelle technische Stand am PDI erlaubte durch ein komplexes System aus Pum-
pen kiinstliche erzeugte Vakua bis zu einem Hintergrunddruck von der Gré8enordnung
10~'2 mbar. Erst unter diesen Bedingungen ist die mittlere freie Weglinge der Atome bzw.
Molekiile im Materialstrom grof3 genug, um die Strecke zwischen Effusionszelle und Sub-
strat zu iiberwinden, ohne mit anderen Teilchen zusammenzustofen. Weiterhin wird somit
gerade bei geringen Wachstumsgeschwindigkeiten der Einbau von Restgasatomen in den
Kristall unterbunden.[56]

Abhingig von der Substrattemperatur T's, dem aufwachsenden Material und dessen Gitter-
fehlanpassung zum Substrat konnen drei Wachstumsmechanismen beobachtet werden.[57]
Diese sind in Abbildung 2.1 zusammengestellt und werden folgendermaflen bezeichnet:

e Frank-van-der-Merve-Wachstum: Sind die auftreffenden Atome oder Molekiile unter-
einander schwécher gebunden als an das Substrat, erfolgt das Wachstum schichtweise.
Die neugebildete Atomlage an der Oberfliche weist anschlieBend dieselbe Adhisions-
kraft auf, wie die Ausgangsoberfliche (Abb. 2.1(a)(1)).

* Stranski-Krastanov-Wachstum: Zunichst wachsen eine oder mehrere erste Atomlagen
auf der Ausgangsoberflache auf. Die Adhidsion dieser Lagen ist anschlie3end stirker,
sodass nachfolgendes Material sich bevorzugt in Inseln ansammelt (Abb. 2.1(a)(2))

¢ Volmer-Weber-Wachstum: Die Atome oder Molekiile im Materialstrom sind stidrker

untereinander gebunden als an das Substrat, das Wachstum erfolgt in Form von Inseln
(Abb. 2.1(a)(3)).

Eine mathematische Beschreibung des jeweiligen vorliegenden Wachstumsmodus’ ist iiber
die Bilanz der freien Enthalpie AI' moglich:[59]

Al'=T1+T1, - T, (2.2)
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Hier ist I'; die freie Enthalpie des Substrates, I'; die der Schicht und I'; die der Grenzfldche
zwischen Schicht und Substrat. Im Falle des Frank-van-der-Merve-Wachstums ist AI' < 0,
fiir den Volmer-Weber-Modus dagegen AI' > 0. Wechselt das Vorzeichen von AI" wihrend
des Wachstums von negativ zu positiv, liegt der Stranski-Krastanov-Modus vor.

Die Substrattemperatur 7's bestimmt weiterhin die Beweglichkeit der auftreffenden Ato-
me bzw. Molekiile auf der Oberfliche, bevor sie entweder in den Kristallverbund einge-
baut werden oder wieder von der Oberflidche desorbieren konnen. Abhéngig von T's laufen
vielfiltige Prozesse auf der Oberflache ab (Abb. 2.1(b)): (1) Adsorption und Desorption,
(2) Diffusion auf der Oberflache oder (3) Interdiffusion durch Austausch, (4) Bildung von
Wachstumskeimen, (5) Einbau in den Kiristallverbund. Die chemische Aktivitidt des Auf-
treffpunkts eines Atoms oder Molekiils bestimmt, welcher der Prozesse abléduft, d.h. erfolgt
die Anlagerung an ungesittigten Bindungen, Leerstellen, Kanten oder an Kristallstufen.
Gleichzeitig bestimmt auch die Atomsorte selbst die Wahrscheinlichkeit eines Einbaus in
den Kristall.[60]

Quantitativ ldsst sich das epitaktische Wachstum iiber den Einbaukoeffizienten charakte-
risieren:

S = Ninc/NﬂuX‘ (23)

Dieser beschreibt das Verhiltnis der Zahl der eingebauten Atome V;,. pro Fliche und Zeit
in (Atome cm~2 s~!) zum molekularen Fluss der einfallenden Ng,, in (Molekiile cm—2
s71).[60] Anders als beim sticking coefficient s, der nur allgemein die auf der Oberfliche
anhaftenden Teilchen aus dem Molekularstrahl betrachtet,[56] beriicksichtigt S die tatsdch-
lich in den Kiristall eingebauten Teilchen.

2.2 Die verwendeten Epitaxie-Anlagen

Fiir die Herstellung der hier ausgewerteten Proben kamen zwei rdumlich getrennte MBE-
Kammersysteme zum Einsatz. Ein kombiniertes System einer III-V- mit einer Wachstums-
kammer fiir metallische Verbindungen wurde fiir die Prdparation der Substrate und das
Wachstum der Co,FeSi-Schichten verwendet und befindet sich im PDI am Standort Berlin-
Mitte am Hausvogteiplatz. Das System besteht aus einem Verbund mehrerer Kammern zum
Ein- und Ausladen, Transferieren und Wachsen der Proben (Abb. 2.2).

Samtliche GaAs-Substrate wurden vor dem Wachstum der Oxidschichten mit einer Puf-
ferschicht durch homoepitaktisches Uberwachsen mit GaAs pripariert. Grund dafiir ist ei-
ne zu erwartende deutliche Verbesserung der Kristallqualitdt der aufwachsenden Schichten
durch Préparation einer definierten Ausgangsoberfliche. Die Durchfiihrung dieses Verfah-
rens an der I1I-V-Wachstumskammer wird ausfiihrlicher im Kapitel 3 vorgestellt. Weiterhin
wurde an dieser Anlage das Wachstum der Co,FeSi-Schichten durchgefiihrt. Die Kalibrie-
rung der fiir stochiometrisches Co,FeSi notigen Flussraten der Effusionszellen wird noch
im Abschnitt 4.2 erldutert werden.

Fiir das Wachstum der Oxidschichten stand eine zweite MBE-Anlage zur Verfiigung, die
sich an der PHARAO-Beamline am Helmholtz-Zentrum Berlin fiir Materialien und Ener-
gie, BESSY II' in Berlin-Adlershof befindet (Abb. 2.3). Diese Anlage wird fiir in-situ Ront-
genbeugungsexperimente verwendet und erlaubt die Untersuchung epitaktisch gewachsener

Thttp://www.helmholtz-berlin.de/pubbin/igama_output?modus=einzel&sprache=en&gid=1628
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(e)

Abbildung 2.2: MBE-Wachstumskammer fiir III-V-Verbindungen und Heusler-Legierungen.
Die einzelnen Komponenten: (a) RHEED-Kanonen, (b) Ladekammer mit
Ladeventil, (¢) Mittelkammer, (d) III-V-Wachstumskammer und (e) Metall-
Wachstumskammer. Die Anlage befindet sich am PDI in Berlin-Mitte.

Schichten noch wihrend des Wachstums. Die komplette Wachstumsanlage befindet sich da-
bei dauerhaft innerhalb eines 6-Kreis-Diffraktometers, als Rontgenstrahlung wird die Syn-
chrotronstrahlung des BESSY-Synchrotrons verwendet.

Die Verdampfung von Oxidverbindungen verlangt aufgrund der sehr hohen Schmelz-
bzw. Siedepunkte dieser Verbindungen (> 2000 °C) erheblich mehr thermische Energie,
als Elemente wie beispielsweise Ga oder As (= 300 ... 1000 °C). Abhingig von der Wahl
der Verbindung sind Zelltemperaturen von bis zu 1800 °C nétig. Dabei ist zu erwarten, dass
die Temperatur im Inneren der Zelle noch deutlich hoher ist, als vom an den Tiegel ge-
koppelten Thermoelement ermittelt. Fiir solche Temperaturen sind gewohnliche Knudsen-
Effusionszellen nicht mehr geeignet, welche iiblicherweise Betriebstemperaturen von 50-
1400 °C erlauben.? Fiir das Wachstum der hier vorgestellten La;Os- bzw. Lu,Os-Schichten
wurden daher sogenannte TUBO-Zellen der Firma CreaTec verwendet.® Ein spezielles roh-
renformiges, mit dem Tiegel verbundenes Filament zusammen mit einer Elektronenstof3-
Heizung ermoglicht solche Heizleistungen und erlaubt gleichzeitig weiterhin die prézise
Kontrolle der Temperatur und damit des Molekularflusses. Die Einleitung des molekularen
Sauerstoffs erfolgte iiber ein Leckventil, die Flusssteuerung mittels Massendurchflussregler
der Firma MKS.*

Fiir das Wachstum einer vollstindigen FM/Oxid/HL-Schichtstruktur war es notwendig,
dass eine Probe beide Systeme durchléduft: das Wachstum der GaAs-Pufferschicht in der III-
V-Anlage in Berlin-Mitte, das Wachstum einer Oxidschicht am BESSY in Berlin-Adlershof
und das Wachstum der Co,FeSi-Schicht wiederum in Berlin-Mitte. Um ein unterbrechungs-

2Single Filament Cell http://createc.de/index.php?index=1&Ing=en&menuid=58
3TUBO effusion sources http://createc.de/index.php?index=1&Ing=en&menuid=57
“http://www.mksinst.com/product/category.aspx ?CategoryID=406
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Abbildung 2.3: Die Wachstumskammer fiir Oxidverbindungen an der PHARAO-Beamline des
PDI am Synchrotron BESSY II in Berlin-Adlershof. Die Anlage befindet sich in
einem speziellen Rontgendiffraktometer, welches in-situ Beugungsexperimente
wihrend des Wachstums der Schichten erlaubt.

freies Vakuum zu gewihrleisten, wurden Proben zwischen beiden Systemen tiiber ein tragba-
res Vakuum-Shuttle mit eingebautem Schiebeventil transportiert. Das Shuttle kann an beiden
Ladekammern angeflanscht werden, um das Teilstiick zwischen den beiden Ventilen iiber die
Ladekammerpumpen zu evakuieren. Die Dauer des Transports und damit der Aufenthalt der
Proben im Shuttle betrug im Schnitt gut zwei Stunden. Das dort herrschende Vakuum konnte
groBenordnungsmiBig mit etwa 1 - 10~8 mbar abgeschiitzt werden.

Der urspriingliche Zeitplan dieser Dissertationsschrift sah vor, dass sdmtliche Oxidschich-
ten mit der Heusler-Legierung Co,FeSi tiberwachsen werden sollten. Mit dem Beginn der
Experimente zum Wachstum von MgO-Schichten auf GaAs(001) wurde jedoch auch eine
Effusionszelle fiir Lithium (Li) in der Oxid-MBE installiert, welche fiir parallele Wachs-
tumsexperimente zu dieser Arbeit genutzt wurde. Atomares Li ist duBerst reaktiv. Durch
abdampfendes Li von den Kammerwinden oder des Substratheizers kann Li auf dem Sub-
strathalter zuriickbleiben. Das Risiko der Verunreinigung der Metall-Wachstumskammer am
PDI in Berlin-Mitte durch Li-Verbindungen wurde als zu hoch eingeschitzt, so dass der
Riicktransport der Proben zum PDI entfallen und eine andere Verbindung als potentielle Spi-
ninjektionsschicht gefunden werden musste. Als abschlieBende Metallschicht wurde Fe ge-
wihlt. Dieses Material ist zwar ebenso wie Co,FeSi ferromagnetisch, allerdings nicht mehr
halbmetallisch und nur zu 42% spinpolarisiert.[61] Die fiir das Fe-Wachstum notige Effusi-
onszelle wurde aus Platzgriinden nicht in die fiir das hochreine Wachstum optimierte Wachs-
tumskammer eingebaut, sondern in die fiir das Wachstum sogenannter ,,Capping*‘(=Schutz)-
Schichten iiblicherweise genutzte Priparationskammer.

Fiir das Wachstum der GaAs-Puffer-, Oxid- und Co,FeSi-Schichten standen Wachstums-
kammern mit aktiver Fliissigstickstoffkiihlung zur Verfiigung. Diese kiihlt die Kammerwén-
de und sorgt somit zu erhohter Kondensation von Restgasmolekiilen aus der Probenumge-
bung und letztlich zu einem niedrigeren Hintergrunddruck. Diese Stickstoffkiihlung stand in
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der Priparationskammer nicht zur Verfiigung. Die Bedingungen fiir das optimale Wachstum
von Fe-Schichten waren hier somit nicht mehr gegeben.[62] Der Basishintergrunddruck in
der Kammer wihrend der Fe-Verdampfung lag bei etwa 1 - 10~7 mbar und damit um drei
GroBenordnungen hoher als z.B. in der Oxid-Kammer. Somit stieg das Risiko, einen hohen
Anteil an Restmolekiilen mit in die Schichten einzubauen, was zu Kristalldefekten fithren
kann. Epitaktische Fe-Schichten werden iiblicherweise bei Raumtemperatur oder darunter
gewachsen, um eine gute Kristallqualitit zu erzielen und vor allem Diffusionsprozesse an der
Fe/GaAs(001)-Grenzfldche zu unterbinden. Deshalb wurde das Wachstum innerhalb kiirzes-
ter Zeit durchgefiihrt, um die Wirmelast auf der Probenoberfliche zu minimieren. Die dafiir
notigen Fe-Wachstumsraten waren somit deutlich hoher, als z.B. in [63] vorgeschlagen.

2.3 Strukturelle Charakterisierung der MBE-Proben

Die folgenden Charakterisierungsmoglichkeiten wurden zur in-situ- und ex-situ-Untersu-
chung der strukturellen Eigenschaften der hergestellten Oxidschichten und FM/Oxid/HL-
Schichtsysteme verwendet. Einen GroBteil dieser Arbeit nimmt die Messung und Interpreta-
tion von Rontgenbeugungskurven ein, weshalb sich der erste Abschnitt ausfiihrlicher mit der
Theorie der Beugung beschiftigt. Die gewachsenen MgO-Schichten wurden am BESSY 11
an einem speziellen 6-Kreis-Diffraktometer vermessen. Der dafiir genutzte Versuchsaufbau
wird ebenso erldutert wie die Beugung unter streifendem Einfall. Weitere verwendete Me-
thoden sind die Rasterkraftmikroskopie, die Quadrupol- sowie die Sekundirionenmassen-
spektroskopie. Dariiber hinaus wurden die ferromagnetischen Schichten mittels Magneto-
metrie am SQUID untersucht.

2.3.1 Beugung von Rontgenstrahlung und Elektronen

In der kristallografischen Beschreibung von Festkorperstrukturen ist es iiblich, von den diese
Struktur definierenden Koordinaten im realen Raum zu reziproken Koordinaten des rezipro-
ken Raumes iiberzugehen.[64] Jeder Netzebenenschar des realen oder direkten Gitters wird
ein Punkt oder (Orts-)vektor im reziproken Raum bzw. Gitter des Kristalls zugeordnet. Wenn
G ein Vektor dieses Raumes mit den Basisvektoren ¢;, g5 und g3 ist, geniigt zur eindeutigen
Notation der Netzebenen im Kristall die Angabe der Millerschen Indizes (H K L) und es
gilt:

G = Hgi + Kgs + Lgs (2.4)

Dann steht G senkrecht auf dieser Netzebenenschar des realen Gitters. Fiir einen unend-
lich groBen Kristall ist auch das reziproke Gitter ein unendlich groer Punktraum. In der
Realitit hat jedes natiirliche Objekt eine Begrenzung, fiir einen Kristall ist das im Idealfall
eine durch eine Netzebene abgeschlossene Oberfldche. Das (reale) Kristallgitter ist folglich
ebenfalls beschrinkt. Das Abschneiden des unendlichen Kristalls hat im reziproken Raum
eine Deformation der nulldimensionalen Punktelemente zu eindimensionalen Gitterstdben
(engl. ,crystal truncation rods*, CTR) zur Folge (Abb. 2.4).

Beugung oder Diffraktion ist ganz allgemein die Ablenkung von Wellen an einem Ob-
jekt. In einem Kiristall stellen die Netzebenen des Kristalls dieses Objekt dar, an denen eine
elektromagnetische Welle einer mindestens teilweise kohédrenten Quelle gebeugt wird. Be-
trachtet man eine Netzebenenschar mit den Millerindizes (H K L) eines kubischen Kristalls
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reziproke Gitterstibe
+q, (CTRs)

Bragg-Reflexe des
. Volumenkristalls

o]

Abbildung 2.4: Reziproke Gitterstibe (CTRs) einer Kristalloberfliche. Die Positionen der
Bragg-Reflexe des Volumenkristalls bleiben erhalten und liegen entlang des
CTRs auf einer Achse.(nach [65])

mit der Gitterkonstante a, dann ist d der Netzebenenabstand (engl. ,.d-spacing*), also der
raumliche Abstand jeder einzelnen Netzebene der Schar zu ihrem nichsten Nachbarn und

es gilt:
a

! VH? + K2+ 2
Beugung tritt auf, wenn d von der GroBenordnung der Wellenldnge A der Strahlung ist.
Konstruktive Interferenz zwischen Strahlen des Biindels ist genau dann mdoglich, wenn ihr
Gangunterschied nach Reflexion an den Netzebenen gerade einem Vielfachen der Wellen-
lange A entspricht. Diese Beobachtung formulierte W. L. Bragg in der nach ihm benannten
Bragg-Gleichung:

(2.5)

nA = 2dsin 6. (2.6)

Im reziproken Raum kann Beugung durch die Laue-Bedingung erklirt werden.[66] Diese
besagt, dass konstruktive Inferferenz genau dann méglich ist, wenn die Anderung des Wel-
lenvektors beim Streuprozess einem reziproken Gittervektor entspricht:

— —

ki — k= G. 2.7)

Im Realraum gemessene Beugungskurven weisen demnach in jedem Punkt, unter dem
konstruktive Interferenz moglich ist, einen Beugungs- oder Bragg-Reflex auf. Nach den
vorangegangenen Erlduterungen entspricht damit jeder Beugungsreflex einem Punkt oder
Vektor G im reziproken Raum. Fiir den Fall des abgeschnittenen Volumenkristalls liegen
dann alle erlaubten Beugungsreflexe entlang eines CTRs auf einer Achse (Abb. 2.4).[65]

Eine mathematisch anschauliche Erkldrung der CTRs liefert die Formfunktion (r) des
unendlichen Kristalls. Thre Fouriertransformierte ist eine unendliche Summe von ¢-Funk-
tionen, wovon jede einzelne einen Bragg-Reflex erzeugt. Fiir einen endlichen Kristall wird
Q(r) mit einer Stufenfunktion H (r) multipliziert, die dem Umstand Rechnung trigt, dass
Q(r) auBerhalb des Kristalls verschwinden muss. Die Fouriertransformierte dieser Stufen-
funktion ist # (H(r)) oc 1/q, die reelle gemessene Intensitit also oc 1/¢*. Somit werden
alle theoretisch J-formigen Reflexe mit diesem Faktor moduliert, weshalb Beugungskurven
eine von Null verschiedene Intensitéit zwischen den einzelnen Reflexen aufweisen.

Bei der Visualisierung von symmetrischen Beugungskurven wird die gebeugte Intensi-
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Abbildung 2.5: Symmetrische Beugung an einer Netzebene parallel zur Oberflache. Einfallen-
der k; und ausfallender k_} Wellenvektor erfiillen die Laue-Bedingung 2.7, so
dass G ein reziproker Gittervektor ist. Die Projektion von G auf die Probennor-
male parallel zur z-Achse wird als ¢, bezeichnet.

tat als Funktion des Einfallswinkels dargestellt. Die Positionen der fiir das jeweilige Ma-
terial charakteristischen Beugungsreflexe sind aufgrund der Bragg-Gleichung 2.6 abhéngig
von der Wellenldnge A des eintreffenden Strahls. Um diese Vergleichbarkeit zu ermogli-
chen, konnen fiir (001)-orientierte Oberflichen die Winkelkoordinaten durch Einsetzen in
die Bragg-Gleichung und unter Ausnutzung von Glg. 2.5 in reziproke Gitterkoordinaten
bzw. L-Werte umgerechnet werden. Der GaAs(004)-Reflex beispielsweise erscheint dann -
unabhingig von der gewéhlten Strahlungsquelle - stets bei L = 4 rlu. Die Einheit [rlu] (engl.
,reciprocal lattice units* = reziproke Gittereinheiten) verdeutlicht den Zusammenhang zum
reziproken Raum. Somit sind normierte Beugungskurven, die z.B. am Synchrotron bei einer
Photonenenergie von £,, = 12 keV aufgenommen wurden, vergleichbar mit Labormessun-
gen an einer Rontgenrohre mit Cu-Anode und £, = 8,048 keV.

Die kubischen Volumenreflexe einer (111)-orientierten Oberflache, konnen aufgrund der
Dreizihligkeit dieser Orientierung iiber eine Koordinatentransformation in quasi-hexagona-
le Oberflichenkoordinaten umgerechnet werden.[67, 68] Ist 5 der Bragg-Winkel eines be-
liebigen symmetrischen Reflexes, A die Wellenlidnge, «; der Einfalls- und oy der Ausfalls-
winkel der verwendeten Strahlung relativ zur Probenoberfldche, so betrdgt im reziproken
Raum z-Komponente des Beugungsvektors G, Qs

- 2

. =d = Tﬁ(sinai—i—sinaf) (2.8)
4

- fsmeB, (2.9)

da a; bzw. oy gerade dem Bragg-Winkel 05 entsprechen. Die geometrischen Beziehungen
sind in Abbildung 2.5 verdeutlicht. Im Falle symmetrischer Beugung ist ¢, die Ldnge des
Beugungsvektors G. Mit héheren Beugungswinkeln «; im reziproken Raum nimmt 26 im
Realraum gleichermalen zu. Ist ¢, iiber den Bragg-Winkel bekannt, erfolgt eine Renormie-
rung, sodass beispielsweise der GaAs(111)-Reflex bei ¢, bzw. L = 3 und der GaAs(333) bei
L =9 zu finden ist.
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Probenoberflache
>

Netzebenen

~ ezenene”t ——

symmetrische asymmetrische
Beugung

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung von symmetrischer und asymmetrische Beugung.
Je nach dem welchen Winkel 5 die Netzebenen relativ zur Probenoberfliche
einnehmen, sind Einfallswinkel o; und Ausfallswinkel oy gleich dem Bragg-
Winkel 0 (symmetrischer Fall) oder weichen davon ab (asymmetrischer Fall).

2.3.1.1 Beugung am Rontgendiffraktometer

Rontgenbeugung mit kollimierter, monochromatischer Strahlung ist ein weitverbreitetes
Werkzeug zum Studium der Struktur von Kristallen und kristallinen, diinnen Schichten. Die
dazu verwendete, kiinstlich erzeugte Rontgenstrahlung im Labor wird durch das abrupte
Abbremsen thermisch erzeugter und stark beschleunigter Elektronen erzeugt. Neben dem
breitbandigen Bremsspektrum entsteht auch die fiir das Anodenmaterial charakteristische
Rontgenstrahlung. Beim hier verwendeten Labor-Diffraktometer handelt es sich um eine
Kupferanode, durch Anwendung eines Monochromatorkristalls wird aus dem Spektrum die
Cu K,,-Linie mit einer Wellenldnge von A\ = 1,540 A extrahiert.[69]

Eine geeignete Anordnung von Spiegeln und Blenden leitet das Strahlenbiindel vom Mo-
nochromator auf die Probe, die sich im Diffraktometer mit insgesamt 4 Drehkreisen befindet.
Uber den Probenkreis w wird der Einfallswinkel relativ zur Probenoberfliche eingestellt. Da
die Rontgenquelle aus technischen Griinden nicht bewegt werden kann, muss der Detektor
bei symmetrischer Beugung um den doppelten Einfallswinkel relativ zur Strahlachse rotiert
werden, daher wird er als 20-Kreis bezeichnet. Zwei weitere Kreise erlauben die Rotation
der Probenebene (¢) und die Anderung des Neigungswinkel aus der Beugungsebene heraus
(x). Das fiir die Charakterisierung der hier gezeigten Proben verwendete Diffraktometer war
ein X’Pert MRD der Firma PANalytical.’

Dieses Diffraktometer erlaubt Aufnahmen symmetrischer w-20-Beugungskurven. Dazu
muss sich die Probennormale in der Beugungsebene befinden, die von k?l und ka aufge-
spannt wird. Ist ein Bragg-Reflex justiert, sind Einfallswinkel a; und Ausfallswinkel o des
Strahlenbiindels fiir Netzebenen parallel zur Probenoberfliche gleich grofl und fallen mit
dem Bragg-Winkel g zusammen (Abb. 2.6 links). Bei asymmetrischer Beugung sind die
Netzebenen relativ zur Oberfliche um einen Winkel 3 geneigt (Abb. 2.6 rechts). «; und of
sind offensichtlich verschieden. Im Extremfall 65 < 3 miisste die Strahlung somit abhingig
von der Lage der Netzebenen parallel zur oder sogar unterhalb der Oberfliche eintreffen.

Um solche Bragg-Peaks dennoch mit dem Diffraktometer anzufahren, bietet die skew-
Geometrie einen Ausweg.[70] Hierbei wird die Probennormale soweit aus der Beugungs-
ebene geneigt, bis die asymmetrischen Netzebenen senkrecht zur Beugungsebene zu liegen

Shttp://www.panalytical.com/XPert3-MRD-XL.htm
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Abbildung 2.7: Schematische Anordnung des Versuchsaufbaus bei Rontgenbeugung unter
streifendem FEinfall. Der Einfallswinkel «; betrigt typischerweise < 3°. Der
Beugungsvektor G ist rot markiert, dessen z-Komponente parallel zur Proben-
normalen 77 ist ¢,.

kommen. Die Beugung wird dann quasi-symmetrisch. Aber auch mit dieser Geometrie blei-
ben beispielsweise Reflexe unerreichbar, deren zugehorige Netzebenen senkrecht zur Ober-
fliche liegen. Fiir diesen Spezialfall eignet sich die Beugung unter streifendem Einfall.

2.3.1.2 Beugung unter streifendem Einfall

Geschieht die Rontgenbeugung unter einem sehr kleinen, abhéingig von der Wellenldnge der
Rontgenstrahlung weniger als 3° betragenden Einfallswinkel «;, spricht man von Beugung
im streifenden Einfall (engl. ,,grazing incidence diffraction”, GID). Grundgedanke dieser
Messmethodik ist es, durch die Wahl von «; nahe am kritischen Winkel 6. der Totalreflexi-
on des jeweiligen Substratmaterials, die Beugungsintensitit der Netzebenen des Substrates
gezielt zu schwiichen und dadurch den Einfluss einer daraufliegenden Schicht und deren
Grenzfliche zum Substrat zu verstirken. Bei der symmetrischen oder asymmetrischen Beu-
gung betrigt die Eindringtiefe der Rontgenstrahlung einige hundert Mikrometer, unterhalb
des kritischen Winkels wird die Strahlung jedoch exponentiell geddmpft. Durch den Ef-
fekt der Evaneszenz ist die effektive Eindringtiefe auf wenige Nanometer beschrinkt, die
gebeugte Intensitét enthilt nahezu keine Informationen mehr vom Substrat.

Der Vorteil der Beugung unter streifendem FEinfall liegt in der Geometrie der Versuchsan-
ordnung, welche in Abbildung 2.7 schematisch dargestellt ist. Durch den flachen Einfalls-
winkel konnen Netzebenen im Kristall angeregt werden, deren Normale in der Probeno-
berfliche verlduft. Beugung geschieht dann nicht wie im symmetrischen Fall in einer die
Probennormale einschlieBenden Ebene, sondern unter einem Neigungswinkel 26. Dazu sind
zusitzlich zu den im Abschnitt 2.3.1.1 vorgestellten vier Rotationsachsen zwei weitere no-

tig.

2.3.1.3 Das PHARAO-Ro6ntgendiffraktometer

Das in dieser Arbeit verwendete (4+2)-Kreis-Diffraktometer wird in [71] vorgestellt. Es be-
findet sich wie erldutert an der PHARAO-Beamline am BESSY II in Berlin-Adlershof und
ist ein kombiniertes System aus Diffraktometer und MBE-Anlage. Die Probe befindet sich
withrend der Messungen im UHYV, dazu sind spezielle Berylliumfenster notig, die einerseits
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Verwendungszweck Achse Schwenkbereich Auflosung
Einfallswinkel Q 0°...45° 0,02°
Neigung der Probenwiege X -3°.. 43¢ 0,001°
Rotation der Probenwiege 10) 0°... 360° 0,001°
Probenrotation w 0°... 360° 0,001°
azimutale Detektorrotation ) 0°... 130° 0,001°
polarer Detektorwinkel 7y 0°...45° 0,001°

Tabelle 2.1: Schwenkbereich und Auflésung der einzelnen Diffraktometerachsen.[71]

das Vakuum aufrecht erhalten, andererseits transparent fiir Rontgenstrahlung im entspre-
chenden Wellenldngenbereich sind.

Die Experimente zur Untersuchung der gewachsenen Oxidschichten dieser Arbeit wur-
den am Undulator der Beamline U125/2-KMC durchgefiihrt. Eine Photonenenergie von
E,n =12 keV wurde durch einen Si(111) Monochromator extrahiert. Der Strahl hatte auf der
Probenoberfliche eine Abmessung von 300 x 500 pm? und eine Energieauflosung AE/E
von etwa 1074,

Das Diffraktometer erlaubt Bewegungen der Proben auf 4 und des Detektors auf 2 zusitz-
lichen definierten Rotationsachsen. Dazu gehoren neben dem Einstellen des Einfallswinkels
o und der azimutalen ¢ und polaren v Detektorposition auch die Steuerung zweier auf einer
Wiege befindlichen Achsen y und ¢. Diese sorgen dafiir, dass die Oberflichennormale der
Probe parallel zur Rotationsachse w liegt, also der Rotation der Probenebene, und die Probe
keine Taumelbewegung beziiglich dieser Achse aufweist.

Alle 6 Achsen sind mit ihrem verfiigbaren Schwenkbereich und der Winkelauflosung in
Tabelle 2.1 aufgefiihrt. Durch Verwendung der a-y-Achsen sind gewohnliche symmetrische
Rontgenkurven analog zu den erlduterten w-260-Beugungsdiagrammen moglich. Diese Mes-
sungen entsprechen im reziproken Raum einer Variation von L bei festem H=K=0, der Scan
folgt also entlang eines reziproken Gitterstabs senkrecht zur Oberfliche. Man spricht folg-
lich von einem out-of-plane-Scan, also einer Messung aus der Ebene der Probenoberfliche
heraus.

Fiir einige Proben dieser Arbeit wurden sogenannte reziproke Gitterkarten vermessen.
Dazu wird das Diffraktometer per Computer so koordiniert bewegt, dass ein zusammenhén-
gendes zweidimensionales Raster des reziproken Raumes abgebildet wird. Fiir eine (001)-
orientierte Oberflache bezeichnet man eine solche Karte, die ausschlieBlich Reflexe (H K 0)
enthilt, als reine in-plane-Karte, d.h. alle Messpunkte liegen in der L = const.-Ebene des
reziproken Raumes. Ebenso sind Karten fiir variables L. messbar, diese werden entsprechend
als out-of-plane-Karte bezeichnet. Ein out-of-plane-Linienscan ist somit eine eindimensio-
nale Messung parallel zur L-Achse bzw. senkrecht zur in-plane-Karte und bestimmt den
senkrechten Gitterparameter.

Abbildung 2.8 zeigt eine schematische Darstellung einer solchen reziproken in-plane-
Gitterkarte. Sie enthilt in blau, auf einem Kreis liegend mit Mittelpunkt im Ursprung, die
azimutale in-plane-Richtungsverteilung eines konstanten Gitterparameters. Das Auftreten
eines Ringes in der Karte ist also Zeichen fiir polykristallines Wachstum einer einzelnen
Phase. Die radiale Verteilung ¢,,q;1 bildet unterschiedliche in-plane-Gitterparameter dersel-
ben oder verschiedener Orientierungen oder Verbindungen ab.
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azimutale Verteilung radiale Verteilung verschie-
eines Gltterparameters ener Gltterparameter

,,Karte“ = Ausschnltt der
reziproken Gitterebene

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung einer reziproken in-plane-Gitterkarte (schraffiert) mit
zwei exemplarischen Richtungsverteilungen. Die azimutale Verteilung ist in
blau dargestellt und gibt die in-plane-Orientierung eines konstanten Gitterpa-
rameters an. Die radiale Verteilung g;aqia) in rot entspricht einer Verteilung ver-
schiedener Parameter gleicher Orientierung.

Fiir die in dieser Arbeit vorgestellten Messungen wurde, wie eingangs erldutert, mit Syn-
chrotronstrahlung mit einer Photonenenergie von 12 keV gearbeitet. Bei dieser Energie be-
trigt der kritische Winkel der Totalreflexion fiir GaAs etwa 6, = 0,2°.° Der Einfallswinkel
a wurde mit 0,3° bewusst etwas groB3er als 6. gewihlt. Die reziproken Gitterkarten weisen
somit stets neben den von einer moglichen epitaktischen Schicht erzeugten Reflexen auch
Reflexe des GaAs-Substrates auf, was die Orientierung innerhalb der Karte vereinfacht.

Eine solche Karte ermdéglicht detaillierte Aussagen iiber die epitaktischen Beziehungen
zwischen Schicht und Substrat. Jeder einzelne Punkt der Karte entspricht einem Vektor im
reziproken Raum oder analog dazu einer Ebenenschar im Realraum. Der Winkel zwischen
zwei Punkten bzw. Vektoren entspricht wiederum der Verteilung oder Varianz der Lage der
entsprechenden Netzebene im Realraum. Dieser Winkel v/ zwischen zwei Vektoren oder
Ebenen @ und b berechnet sich durch

a-b
- |5

cos = (2.10)

Zur Erstellung einer reziproken Gitterkarte mit sinnvoller Auflosung sind einige tausend
Messpunkte im reziproken Raum notig. Die Aufnahme einer einzelnen Karte kann daher
abhingig von der Dauer eines einzelnen Messpunktes mehrere Stunden in Anspruch neh-
men. Diese Messzeit ist am Synchrotron begrenzt. Dem PDI standen im Jahr 2014 etwa 30
Tage zur vollen Verfiigung, welche wiederum nicht zu 100 % fiir die Untersuchung der hier
vorgestellten Proben genutzt werden konnten.

2.3.1.4 Rontgenreflektometrie

Damit die Bragg-Gleichung 2.6 erfiillt werden kann, miissen fiir die Rontgenbeugung ge-
ordnete Netzebenen im Kristall vorliegen. Ist ein Festkorper oder eine diinne Schicht von

Der kritische Winkel 6, kann mittels der von Sergey Stepanov unter http:/x-server.gmca.aps.anl.gov zur
Verfiigung gestellten Software berechnet werden.[72]
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amorpher Natur, ist konstruktive Interferenz nicht mehr moglich. Erfolgt die Reflexion der
einfallenden Strahlung dann nicht an den Netzebenen des Kristalls sondern an ebenen Fla-
chen wie Grenz- oder Oberflache unter einem flachen Winkel (< 5°), so spricht man von der
Rontgenreflektometrie. Aus der Intensitédt der gerichteten Reflexion konnen Informationen
tiber Dichte p, Rauigkeit rms und Dicke d der Schicht gewonnen werden.

Im Allgemeinen werden sich die Materialien der Schicht und des Substrates voneinan-
der unterscheiden, dies gilt insbesondere fiir ihre Dichte. Ist der Einfallswinkel 6 kleiner
als der Grenzwinkel 6. der Totalreflexion, ist die Eindringtiefe der Strahlung stark verrin-
gert. Anhand der Position von 6. kann auf die Dichte einer homogenen Schicht mit scharfer
Grenzfliche zum Substrat geschlossen werden.[73] Oft sind epitaktische Schichten jedoch
von inhomogener Gestalt, sodass die Dichte des Materials in der Richtung senkrecht zur
Grenzfldche in Profilform p,(z) variiert. Mit ¢, aus Glg. 2.9 gilt:[74]

R(qz) — '/ <%> eiqzzdz
RF (q;;) —0o0 dZ
Das Verhiltnis zwischen effektiver Reflektivitit R(q,) und solcher fiir eine ideal scharfe
Grenzfliche Rp(q,) ist gleich dem absoluten Quadrat der Fouriertransformation des nor-
malisierten Gradienten der Dichte senkrecht zur Grenzfliche. Durch Parametrisierung und
Variation dieser Gleichung lassen sich simulierte Reflektivitidtskurven an Messdaten anpas-
sen und damit Aussagen iiber die physikalische Dichte p der beteiligten Materialien treffen.

Bei variierendem Einfallswinkel ¢ kann in Reflektivititsmessungen eine Modulation der
Intensitit der gerichteten Reflexion beobachtet werden. Diese Schichtdickenoszillationen
sind aus der Beugung bekannt, wenn sich wie bei der Bragg-Reflexion einfallendes und
ausfallendes Strahlenbiindel je nach Gangunterschied entweder verstiarken oder gerade auf-
heben. Im Falle der Rontgenreflektivitit werden die interferierenden Strahlenbiindel jedoch
nicht an den Netzebenen der Schicht, sondern an Grenz- und Oberflache reflektiert. Aus der
Periodizitit der Oszillationen kann auf die Dicke d der Schicht geschlossen werden. Eine
Aufrauung der spiegelnden Grenz- bzw. Oberfliche bewirkt eine Dampfung des reflektier-
ten Signals, wodurch Angaben zur Rauigkeit rms der Schicht ermoglicht werden.

Die ermittelten Reflektivitdtskurven konnten mittels des vom Hersteller bereitgestellten
Softwarepaketes X’ Pert Reflectivity in Version 1.3 vom 30. Januar 2009 simuliert werden.’
Dies geschieht durch Parametrisierung der mittleren Dichte p entlang der Richtung senk-
recht zur Grenzflache. Die Parameter werden variiert und durch Ausgleichsrechnung solange
mit dem Reflexionsgrad R(q.) verglichen, bis das theoretische Profil mit dem der Messung
ibereinstimmt.

2

2.11)

2.3.1.5 Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion

Eine fiir die MBE-Technik iibliche Charakterisierung von im UHV gewachsenen Strukturen
ist die Beugung hochenergetischer Elektronen im streifenden Einfall (engl. ,,reflection high-
energy electron diffraction®, RHEED). Durch Glithemission werden Elektronen aus einem
Wolframdraht gelost,[64] anschlieBend werden sie in einem elektrischen Feld beschleunigt.
Typische Beschleunigungsspannungen liegen bei 20 kV, die relativistische Korrektur betrigt
somit etwa 3%, sodass eine klassische Néaherung fiir die Geschwindigkeit der Elektronen

"http://www.panalytical.com/Xray-diffraction-software/Reflectivity.htm
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2 Grundlagen und experimentelle Methoden
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Abbildung 2.9: Die Konstruktion der Ewald-Kugel. Der Radius der Kugel wird durch die Linge
der ein- und ausfallenden Wellenvektoren EZ bzw. k + bestimmt. Konstruktive
Interferenz ist iiberall dort erlaubt, wo die reziproken Gitterstibe die Ewald-
Kugel schneiden und der Differenzvektor G die Laue-Bedingung 2.7 erfiillt.

ausreicht.[75] Ihr klassischer Impuls betrédgt nach de-Broglie damit

—

_27r

=, (2.12)

Aufgrund ihrer hohen Energie ist die de-Broglie-Wellenlidnge A der Elektronen sehr klein
und der entsprechende Wellenvektor k betragsmifig sehr grof3.

Durch geeignete Fokussierung und Blenden werden die Elektronen anschlieBend unter
einem flachen Winkel von einigen wenigen Grad auf die Probenoberfliche gelenkt. Dort
wechselwirken sie aufgrund des kleinen Winkels und der damit sehr geringen Eindringtiefe
vornehmlich mit den Gitteratomen der Oberfliche, wodurch die hohe Oberflichensensiti-
vitidt dieser Methodik deutlich wird. Die reflektierten Elektronenstrahlen werden dann auf
einem Leuchtschirm sichtbar und dieser mit einer Kamera aufgenommen.

Beugung und somit konstruktive Interferenz der Elektronenwelle ist nur dann erlaubt,
wenn die Laue-Bedingung 2.7 erfiillt ist. Anschaulich lédsst sich dies anhand der Ewald-
Kugel in Abbildung 2.9 erldutern.[76] Ihr Mittelpunkt liegt am Anfangspunkt von k ¢, der
Radius wird durch die Linge der Beugungsvektoren k; bzw. k + bestimmt. Fiir einen unend-
lich ausgedehnten Kristall ist das reziproke Gitter ein echtes Punktgitter. Fiir reale Kristalle,
die durch eine Oberfliche begrenzt werden, entarten diese Punkte jedoch zu den bereits
diskutierten Gitterstiben. Die Beugungsbedingung 2.7 ist genau dann erfiillt, wenn G die
Schnittpunkte der Ewald-Kugel mit den CTRs verbindet.

Der Radius der Ewald-Kugel ist, wie erldutert, nach 2.12 fiir hochenergetische Elektro-
nen sehr groB3, der Schnitt der reziproken Gitterstidbe mit der Kugelschale erfolgt also unter
einem sehr kleinen Winkel. Abhiingig von der Oberflaichenmorphologie treten verschiedene
RHEED-Muster auf. Ein detailliertes Schema findet sich dazu in Abbildung 2.10.[77]

Eine perfekt glatte Oberflidche hinterlédsst punktformige Reflexe, die sich auf einem Laue-
Kreis befinden. Dieser entsteht durch den Schnitt der (gekriimmten) Ewald-Kugel mit den
CTRs der Oberflache. Laue-Kreise hoherer Ordnung werden von weiteren CTRs erzeugt,
die parallel zu G verlaufen. Im Realraum entspricht dies Netzebenen parallel zur Oberflé-
che mit kleinerem Netzebenenabstand d. Der spekulare Reflex wird durch den direkt an der
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Abbildung 2.10: Schematisch dargestellt sind verschiedene denkbare Oberflaichenmorphologi-

en und die daraus resultierenden RHEED-Muster auf dem Leuchtschirm, aus
[77].

spiegelnden Oberflache reflektierten Elektronenstrahl erzeugt, seine Intensitit ist also ein
Mab fiir die Rauigkeit der Oberfliche. Auf einer gestuften Oberfliche nimmt die Dicke der
reziproken Gitterstidbe zu, da sich die Gesamtoberflache des Kristalls aus vielen kleineren
Segmenten oder Terrassen unterschiedlicher Hohe und Neigung zusammensetzt. Die punkt-
formigen Schnitte der CTRs mit der Ewald-Kugel werden dadurch zu Streifen verzerrt. Bei
Inselwachstum (Abb. 2.10(d)) auf der Oberfliche wird insbesondere deutlich, wie ein typi-
sches Transmissionsbild erzeugt wird. Der Elektronenstrahl wird dann nicht mehr nur von
den obersten Kristallebenen des Substrates reflektiert, sondern durchstrahlt die Inseln.

Der grofite Vorteil der RHEED-Charakterisierung besteht in ihrer Anwendbarkeit wih-
rend eines laufenden Wachstumsexperiments in der MBE-Kammer. Praktisch zu jeder Zeit
sind somit qualitative und quantitative Aussagen sowohl iiber die Morphologie der Kris-
talloberfliche als auch iiber Gitterparameter und Symmetrieeigenschaften der beteiligten
Materialien moglich.
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2 Grundlagen und experimentelle Methoden

2.3.2 Quadrupolmassenspektroskopie

Die in-situ-Analyse von MBE-Proben beschrinkt sich nicht allein auf strukturelle Infor-
mationen der Oberfliche, die z.B. mittels RHEED erlangt werden konnen. Auch Angaben
iber die chemische Zusammensetzung der Stoffe, die auf die Probe gelangen oder von ihr
reflektiert werden, sind moglich.

Ein Quadrupolmassenspektrometer (QMS) erlaubt sowohl qualitative als auch quantitati-
ve Aussagen iiber die am Wachstum beteiligten Elemente und Verbindungen und deren re-
lative und absolute Hiufigkeiten. Ublicherweise wird ein QMS zur Analyse der Restgase in
der Wachstumskammer verwendet, beispielsweise nach Wartungsarbeiten und dem Offnen
der Kammer. Durch eine geeignete Anordnung von Blenden vor der Spektrometerdffnung
konnen jedoch freie Restgase der Umgebung ausgeblendet und nur Informationen verarbei-
tet werden, die direkt von der Probenoberflache stammen. Dies entspricht dem sogenannten
line-of-sight-QMS.

Eine ausfiihrliche Beschreibung eines QMS’ findet sich in [78]. Das Massenspektrometer
erzeugt mittels Glithemission freie Elektronen, die durch StoBionisation das Restgas ionisie-
ren. Die so gebildeten Ionen mit verschiedenen Masse-zu-Ladungs-Verhéltnissen m /e wer-
den durch geeignete, duBere elektromagnetische Felder abhingig von m /e gezwungen, einer
definierten Trajektorie zu folgen. Das Quadrupol selbst ist eine Anordnung von vier Elek-
troden, an denen eine Kombination aus Gleich- und Wechselspannungen anliegt und diese
duBeren Felder erzeugt. Entsprechend ihrer Bewegungsgleichungen werden dann lediglich
Teilchen desselben m /e-Verhiltnisses auf eine stabile Bahn gelenkt, wihrend leichtere oder
schwerere Teilchen aussortiert werden. Die Detektion erfolgt anschlieBend durch Messung
des verstirkten Ionenstroms und Umrechnung in einen zur Teilchendichte dquivalenten Par-
tialdruck.

Das in dieser Arbeit verwendet QMS war ein HAL 301 RC der Firma Hiden Analytical.®
Es erlaubt den Nachweis von Restgasen mit einer Masse von maximal 300 amu bis zu einem
Partialdruck von 1 - 107!3 mbar.

2.3.3 Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (engl. ,,atomic force microscopy*, AFM) ist eine ex-situ Un-
tersuchungsmethode, die Zugang zur Oberflaichenmorphologie einer Probe ermoglicht. Eine
im Optimalfall nur wenige Nanometer diinne Spitze wird mittels einer piezoelektrischen
Ansteuerung in Schwingungen versetzt und in geringem Abstand liber die Probenoberfli-
che bewegt. Atomare Krifte zwischen Oberfldche und Spitze erzeugen eine Modulation der
Resonanzfrequenz dieser Schwingung. Ein Laser, der die Riickseite der Spitze trifft, ermog-
licht anschlieBend iiber einen Flichendetektor die Bestimmung der Frequenzverschiebung.
Der Abstand zwischen Spitze und Oberfliche - und somit die wirkende Kraft - wird konstant
gehalten, wodurch das Hohenprofil der Oberfliche gewonnen werden kann. Die ermittelten
Messdaten konnen bei Bedarf hinsichtlich der Pendelbewegung der Spitze oder ihrer Aus-
formung aufgrund von Abnutzung korrigiert werden.

Das laterale Auflosungsvermogen betridgt abhingig von eben jener Gestalt der Spitze eini-
ge zehn Nanometer,[79] senkrecht zur Oberfldche konnen dagegen Hohendifferenzen in der

8http://www.hidenanalytical.com/en/products/for-residual-gas-analysis
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2.3 Strukturelle Charakterisierung der MBE-Proben

GroBenordnung einer Atomlage gemessen werden. Quantitativ ldsst sich die Morphologie
der Probenoberflache iiber den rms-Wert (engl. ,,root mean square) charakterisieren:

N
1 2
= N Zi - Zave . 2.13
rms = \| ;< ) (2.13)
Die mittlere Hohe Z,,. der Probe wird mit jeder einzelnen Z; der N Punkte verglichen.
Mathematisch entspricht der rms-Wert somit einer Standardabweichung vom Mittelwert
Zave-

Das hier verwendete AFM ist ein Dimension 3100 der Firma Veeco.’

2.3.4 Sekundarionenmassenspektroskopie

Lokale Informationen iiber die chemische Zusammensetzung einer bereits gewachsenen
Probe konnen mittels Sekundédrionenmassenspektroskopie (SIMS) gewonnen werden. Dazu
wird die Oberflache mit einem auf wenige Mikrometer fokussierten Ionenstrahl beschossen,
die Struktur der Probe wird in ihre Bestandteile zerlegt und diese in einem Massenspektro-
meter detektiert und analysiert.

Als Primérstrahlung werden ionisierte Edelgase wie Argon oder Sauerstoffatome verwen-
det, die eine hohe Beschleunigungsspannung durchlaufen. Ihre kinetische Energie Ey;, =
e - U ist dann groBer als die Bindungsenergien F,;, im Kristall und kann somit dessen Ele-
mente in Form von Sekundirionen aus dem Verbund herausschlagen. Anschlieend kann
tiber das Masse-zu-Ladungs-Verhiltnis m/e der Sekunddrionen dhnlich wie im QMS auf
das jeweilige chemische Element und seine relative Haufigkeit geschlossen werden.

Beim Wachstum und der Charakterisierung von Heterostrukturen ist man hiufig an so-
genannten Diffusionsprofilen interessiert, also an der elementspezifischen Eindringtiefe von
Reaktionsprodukten durch die Grenzfliche der Struktur hindurch in das Substrat, ausge-
16st durch Diffusionsprozesse. Hierzu muss im Falle der FM/HL-Hybridstrukturen vor der
SIMS-Aufnahme die ferromagnetische Metallschicht auf dem Halbleiter chemisch oder me-
chanisch entfernt werden, andernfalls wiirde das Signal der Atome, die diese Schicht bilden,
das Signal der diffundierten Atome iiberdecken. Dies geschah in dieser Arbeit durch das
selektive Atzen mit Salzsiure (HCI), das automatisch an der GaAs-Oberfliche stoppte.

Nach der Messung wird das zunichst zeitabhingige Spektrum anhand der entstandenen
Kratertiefe normiert und in ein Tiefenprofil umgerechnet. Das detektierte Signal umfasst
sdmtliche Atome, die aus einem etwa 60 x 60 pm? groBen Bereich auf der Probenoberfli-
che stammen, kann jedoch durch das Rastern der Oberfliche eine Ortsauflosung von bis
zu 1-2 pum besitzen. Das Auflosungsvermdgen in der Tiefe ist durch die hohe Austrittsge-
schwindigkeit der Sekunddrionen auf einige wenige Monolagen begrenzt. Die quantitative
Kalibrierung der Messung erfolgt mithilfe von ionenimplantierten Vergleichsproben. Eine
ausfiihrliche Beschreibung der Massenspektroskopie findet sich in [80].

Die Untersuchung der in dieser Arbeit vorgestellten Proben wurde nicht am PDI, sondern
von der Firma RTG Mikroanalyse durchgefiihrt.'”

92.B. https://www.ccmr.cornell.edu/Veeco3100
1Ohttp://www.rtg-berlin.de/
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Streufeld
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Abbildung 2.11: (a) Schematische Anordnung der pick-up-Spulen und die relative Lage und
Bewegung des Probenstiicks im SQUID. (b) Der von der lokalen Position der
Probe abhiéngige, induzierte Spulenstrom, nach [81].

2.4 Magnetometrie

Die Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften der FM/Oxid/HL-Hybridstrukturen
erfolgte in einem supraleitenden Quanteninterferenzdetektor (SQUID). Ein etwa 5x5 mm?
groBles Teilstiick der Probe wird zwischen den pick-up-Spulen (Abb. 2.11(a)) im Inneren des
SQUID auf- und abbewegt und somit ein stationédrer Strom induziert. An den iiber mehrere
Messbewegungen gemittelten Stromverlauf wird die theoretisch zu erwartende Messkurve
eines Punktdipols angepasst. Abbildung 2.11(b) zeigt einen solchen theoretischen Kurven-
verlauf. Abhingig von der momentanen Magnetisierungsrichtung relativ zur Probenachse
zeigt die Kurve ein Maximum oder Minimum. Die Amplitude gibt Aufschluss iiber die
Stéirke des in der Probe erregten Feldes.[81]

Die Magnetisierung kann durch ein steuerbares, von au3en angelegtes Magnetfeld in Stir-
ke und Ausrichtung kontrolliert werden, ebenso sind mittels Heizer Messungen abhingig
von der Temperatur der Probe moglich, um beispielsweise magnetische Phaseniiberginge
zu studieren. Sowohl der zur Erzeugung des dufleren Feldes verwendete Elektromagnet als
auch die pick-up-Spulen miissen aufgrund ihrer supraleitenden Eigenschaften durch fliis-
siges Helium gekiihlt werden, um den supraleitenden Zustand aufrecht zu erhalten. Eine
nihere Beschreibung des Versuchsaufbaus findet sich in [82]. Das hier verwendete SQUID-
Magnetometer ist ein MPMS XL der Firma Quantum Design.'!

Bei den hier untersuchten FM/Oxid/HL-Hybridstrukturen weisen sowohl Substrat als
auch Oxidschicht einen diamagnetischen Anteil auf, der das interessierende Signal der Ma-
gnetisierung der ferromagnetischen Schicht iiberlagert. Dieser Anteil spiegelt sich in einer
linearen M (H )-Abhingigkeit in den gemessenen Magnetisierungskurven wider und kann
daher korrigiert werden, wenn sich die Probe in magnetischer Sattigung Mg befindet. In
dem Fall ist die Magnetisierung M der ferromagnetischen Schicht unabhédngig von der du-
Beren Erregung H und der verbleibende lineare Anstieg der Magnetisierungskurve kann
genutzt werden, um den diamagnetischen Anteil zu bestimmen und gegebenenfalls von der

http://www.qdusa.com/sitedocs/productBrochures/1014-003.pdf
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2.4 Magnetometrie

Gesamtkurve zu subtrahieren.
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3 Galliumarsenid-
Substratpraparation

Handelsiibliche GaAs-Substrate werden in nahezu beliebiger Oberfldchenorientierung und
Dotierung auf Hochglanz poliert und mit einer natiirlichen Oxidschicht auf der Substrat-
oberfliche geliefert. Dieses Oxid ist von amorpher Struktur und muss daher entfernt werden,
um epitaktisches Wachstum zu gewéhrleisten. Die fiir diese Arbeit zur Verfiigung stehende
ITI-V-Wachstumskammer der MBE-Anlage am PDI erlaubt das homoepitaktische Wachs-
tum einer GaAs-Pufferschicht mit optional wihlbarer p- oder n-Dotierung. Dieses Puffer-
schichtwachstum ermdglicht die Ausbildung einer perfekt glatten Ausgangsoberfliche fiir
das weitere Wachstum der Oxidschichten.

Eine atomar glatte Grenzfliche zwischen Halbleitersubstrat und zum Beispiel einer ferro-
magnetischen Spininjektionsschicht ist nicht nur Grundvoraussetzung fiir optimales epitak-
tisches Wachstum.[83, 23] Gerade bei Experimenten zur Effizienz der Spininjektion hat sich
generell gezeigt, dass die Qualitit der Ausgangsoberflache des Substrates eine entscheiden-
de Rolle spielt.[29]

Eine chemische Behandlung der Wafer vor dem Wachstum wurde nicht durchgefiihrt,
sondern diese direkt ,,out-of-the-box* in die Ladekammer eingeschleust. Die Desorption
des aus der Raumluft kondensierten Wasserfilms auf der Probenoberfliche geschah fiir jede
Probe durch das Heizen in der Ladekammer auf eine Temperatur von 300 °C fiir ca. 30 Mi-
nuten. Nach dem Transfer in die III-V-Wachstumskammer wurde die natiirliche Oxidschicht
durch Heizen des Substrates auf 580 °C unter stindigem As,-Fluss thermisch entfernt. Die-
ser Fluss ist notig, um eine signifikante Aufrauung der Oberfliche durch die sogenannte
Langmuir-Evaporation zu verhindern.[84]

3.1 Wachstum der GaAs(001)-Pufferschichten

Einige im Kapitel 4 vorgestellte Seltenerdoxid-, jedoch insbesondere die im Kapitel 5 ge-
zeigten MgO-Schichten wurden auf GaAs(001)-Substraten gewachsen. Nach der Desorpti-
on des Oxids erfolgte das homoepitaktische GaAs-Wachstum mit variablem BEP-Verhiltnis
rv,m der Elemente der 5. (As,) bzw. 3. (Ga) Hauptgruppe. Auf 25 Wachstumspulse a 15
Sekunden Linge bei ry i1 = 15 folgte kontinuierliches Wachstum mit 7y ;= 25 liber
45 Minuten. Die Substrattemperatur lag konstant bei Ts = 580 °C, die kalibrierte GaAs-
Wachstumsrate bei 0,5 pm/h. Somit wurden wahrend des kompletten homoepitaktischen
Wachstums nominell 427 nm GaAs auf dem Substrat abgeschieden.

Unter den gewéhlten Bedingungen bildet sich wihrend des Wachstums eine (2 x4)-rekon-
struierte GaAs-Oberfliche aus, die mittels RHEED kontrolliert wird. Beim Wachstum von
Metallen wie beispielsweise Fe auf GaAs(001) hat sich die Wahl der c(4 x4)-Rekonstruktion
als Ausgangsoberfliche als besonders giinstig erwiesen, um makroskopische Defekte effek-
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3 Galliumarsenid-Substratpréparation

GaAs(001) c(4x4)-Rekonstruktion
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Abbildung 3.1: RHEED-Aufnahme der arsenreichen c(4x4)-Rekonstruktion der GaAs(001)-
Oberfliche nach Beendigung des Wachstums der Pufferschicht. Abbildung (a)
zeigt den [010]-Azimut mit drei zusétzlichen rekonstruktionsbedingten Refle-
xen neben den Hauptmaxima, Abbildung (b) den [110]-Azimut mit jeweils
einem zusitzlichen Reflex zwischen den Hauptreflexen. Abbildung (c) zeigt
einen 5x5 um? groBen Ausschnitt einer AFM-Aufnahme dieser Probenober-
flache. Die mittlere Rauigkeit betrdgt rms = 0,6 nm. (d) Die Farbskala aller
hier gezeigten AFM-Aufnahmen.

tiv zu unterdriicken.[85] Deshalb wurde die GaAs-Pufferschicht nach dem Wachstum bei
geoffnetem As,-Shutter sukzessive abgekiihlt, bis bei ca. 500 °C die c(4 x4)-Rekonstruktion
sichtbar wurde. Bei einer Substrattemperatur von etwa T's = 400 °C wurde der As,-Shutter
geschlossen. Unterhalb dieser Temperatur kann ein Wiederabdampfen von As von der Ober-
flache ausgeschlossen werden.[86]

Die so gewonnene GaAs(001)-Ausgangsoberfliche der c(4 x4)-Rekonstruktion ist anhand
des RHEED-Bildes nach dem Wachstum und Abkiihlen in Abbildung 3.1(a) mit Blickrich-
tung entlang des [010]-Azimuts, d.h. parallel zu den [010]gaas-Kristallachsen gezeigt. Gut
zu erkennen sind neben den Hauptreflexen die drei schwicheren, von der Rekonstrukti-
on erzeugten Nebenreflexe links- bzw. rechtsseitig vom spekularen Reflex. Die entlang der
(010)-Richtungen vier Mal so groBe Einheitszelle sorgt im reziproken Raum der Elektro-
nenbeugung fiir die zusitzlichen Reflexe zwischen den Hauptreflexen.[87] Im Winkel von
45° relativ dazu ist der [110]-Azimut in Abb. 3.1(b) zu sehen. In dieser Richtung ist die Ein-
heitszelle der Oberflachenrekonstruktion doppelt so grofl wie das GaAs-Gitter, somit tritt im
RHEED-Muster dieses Azimuts der Rekonstruktion nur ein zusétzlicher Reflex zwischen
den Hauptmaxima auf.

Alle Reflexe beider Azimute heben sich im Kontrast deutlich vom Untergrund hervor.
Sie sind allerdings nicht perfekt punktformig, was nach dem in Abbildung 2.10 gezeigten
Schema fiir eine leichte Stufung der Oberfldche spricht. Da die RHEED-Bilder jedoch in
der Oxid-Wachstumskammer am BESSY aufgenommen wurden, ist es moglich, dass der
Transport der Substrate im UHV-Shuttle bereits zu Reaktionen an der Oberfliche der Puf-
ferschicht gefiihrt hat.

Abbildung 3.1(c) zeigt die Morphologie der GaAs(001)-Oberflache anhand einer AFM-
Aufnahme unmittelbar nach dem Wachstum der Pufferschicht in der III-V-Wachstumskam-
mer am PDI. Die zuvor mittels RHEED identifizierte Stufung ist auf dem 5x5 um? groBen
Ausschnitt deutlich zu erkennen, sie ist offensichtlich schon vor dem Shuttletransport vor-
handen. Die Terrassen weisen eine langgestreckte Form auf, deren Lingsseite parallel zur
[110]-Richtung liegt. Die rms-Rauigkeit der gezeigten Fliche betrigt 0,6 nm.

Die in Abbildung 3.1(d) gezeigte Hohenskala wurde fiir alle in dieser Arbeit gezeigten
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3.1 Wachstum der GaAs(001)-Puftferschichten

AFM-Aufnahmen verwendet. Die jeweilige Hohe ist in jeder Aufnahme separat angegeben.
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3 Galliumarsenid-Substratpréparation

GaAs(111)B (2x2)-Rekonstruktion
v
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Abbildung 3.2: RHEED-Aufnahmen der arsenreichen (2 x2)-Rekonstruktion der GaAs(111)B-

Oberfliche nach Beendigung des Wachstums der Pufferschicht. Abbildung (a)
zeigt den [110]-Azimut mit einem zusitzlichen rekonstruktionsbedingten Re-
flex neben den Hauptmaxima, Abbildung (b) den [211]-Azimut mit ebenfalls
einem zusitzlichen Reflex zwischen den Hauptreflexen.
Eine AFM-Aufnahme der GaAs(111)B-Oberfliche mit gewachsener Puffer-
schicht ist in (c) zu sehen. Auffillig ist die starke Terrassierung der Ober-
fliche. Die mittlere Rauigkeit dieses 5x5 um? groBen Ausschnitts betrigt
rms = 1,0 nm.

3.2 Wachstum der GaAs(111)B-Pufferschichten

Ein Teil der im Kapitel 4 vorgestellten Proben wurde auf GaAs(111)B-Substraten gewach-
sen. Die verschiedenen Oberflachenterminierungen einer fiktiven A-B-Verbindung in Zink-
blendestruktur ergeben sich, wenn der Volumenkristall parallel zu den (111)-Netzebenen
aufgetrennt wird. Je nach dem, welche der beiden Atomsorten die so entstehenden Kris-
talloberflichen abschlieft, liegt eine der beiden Oberflichenkonfigurationen (111)A oder
(111)B vor.

Die hier verwendeten GaAs(111)B-Substrate sind also von dem Kristalltyp, bei dem die
Oberfliche durch As-Atome abgeschlossen (= terminiert) wird. Die Entscheidung zur Wahl
dieser As-terminierten GaAs(111)-Orientierung beruhte auch hier auf der Erfahrung, dass
eine As-reiche Oberfliche das epitaktische Wachstum metallischer Schichten durch Unter-
driickung makroskopischer Defekte begiinstigt.[85]

Uber das homoepitaktische Wachstum auf nicht-fehlgeschnittenen GaAs(111)B-Substra-
ten berichtet beispielsweise [88], wobei mehrere von der Substrattemperatur 7's und dem
As,-Fluss bestimmte Rekonstruktionen der Oberfliche beobachtet werden konnten. Fiir die
in dieser Arbeit vorgestellten Experimente standen nur Substrate zur Verfiigung, die einen
gezielt erzeugten Fehlschnitt von 2° in [211]-Richtung aufweisen. Dies sollte das homo-
epitaktische GaAs-Wachstum jedoch nicht beeinflussen, da fiir die Diffusionsldnge von Ga-
Atomen auf der GaAs(111)B-Oberfliche isotropes Verhalten festgestellt wurde.[89]

Nach der Desorption der natiirlichen Oxidschicht analog zum Vorgang an den GaAs(001)-
Substraten wurde bei einer Wachstumstemperatur von 7T's = 600 °C eine etwa 250 nm dicke
Pufferschicht auf der GaAs(111)B-Oberfliche abgeschieden. Wihrend des Wachstums war
die (v/19 x v/19)-Rekonstruktion sichtbar. AnschlieBend wurde das Substrat unter kontinu-
ierlichem As,-Fluss auf etwa 400 °C heruntergekiihlt. Dabei ging die (v/19 x v/19)- in eine
(2x2)-Rekonstruktion iiber.[90, 91] Das weitere Abkiihlen auf Raumtemperatur erfolgte bei
geschlossenem As,-Shutter.
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3.2 Wachstum der GaAs(111)B-Pufferschichten

Die Abbildungen 3.2(a) und (b) zeigen RHEED-Bilder der so erzeugten Probenoberfli-
che mit der (2x2)-Rekonstruktion im [110]- bzw. [211]-Azimut. Markiert sind in (a) neben
dem spekularen und dem Hauptreflex auch ein rekonstruktionsbedingter Nebenreflex. Sehr
gut zu erkennen sind hier die scharfen CTRs. Diese sind noch langgestreckter, als zuvor auf
der GaAs(001)-Oberfliche beobachtet, was fiir eine stirkere Stufung der Oberfliche spricht.
Auch in Abb. 3.2(b) ist die (2x2)-rekonstruierte Oberfliche mit den zugehorigen Nebenre-
flexen sehr gut zu sehen.

In Abbildung 3.2(c) ist ein 5x5 um? groBer Ausschnitt einer AFM-Aufnahme der so
praparierten GaAs(111)B-Oberfliche mit gewachsener Pufferschicht dargestellt. Auffillig
ist besonders die stark ausgeprigte Terrassierung der Oberfldache, hervorgerufen durch den
Fehlschnitt der Substrate. Dies war schon anhand der streifenformigen RHEED-Reflexe zu
erwarten. Die mittlere Rauigkeit fiir diesen Ausschnitt der Probenoberflidche ist mit
rms = 1,0 nm daher hoher als beim GaAs(001)-Substrat.
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4 Seltenerdoxide

Die Oxide der Metalle der Seltenen Erden weisen im Allgemeinen sehr hohe Schmelz- und
Siedepunkte auf. Aufgrund ihrer thermischen Stabilitdt konnten sich diese Verbindungen
als effektive Diffusionsbarriere in Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen eignen, indem
die Vermischung der ferromagnetischen Schicht insbesondere bei hoheren Wachstumstem-
peraturen mit dem Halbleitersubstrat, hervorgerufen durch (Inter-)Diffusionsprozesse, un-
terdriickt wird. Die hier untersuchten Oxide Lay;O3 bzw. Lu,O3 sind dariiber hinaus elek-
trische Isolatoren, was fiir einen moglichen Einsatz als Tunnelbarriere in Hybridstrukturen
sprechen konnte.

Beim Wachstum der Seltenerdoxide (REO) auf GaAs konnte auf eine Reihe von Erfah-
rungen iiber das Wachstum auf Si-Substraten zuriickgegriffen werden.[49, 92] Eine wich-
tige Erkenntnis der Experimente ist, dass diese Verbindungen bevorzugt mit einer (111)-
Oberflachenorientierung wachsen, die besten Ergebnisse beziiglich der Kristallqualitéit konn-
ten auf Si(111)-Oberflichen bzw. -Substraten erzielt werden. Dies ist auch der Grund fiir die
Uberlegung, das Wachstum auf GaAs-Substraten sowohl auf die (001)- als auch die (111)-
Orientierung zu iibertragen und Vergleiche hinsichtlich der Schichtqualitét zu ziehen.

4.1 Wachstum von Seltenerdoxiden auf
GaAs-Substraten

Nach Priéparation der Substrate durch Wachstum einer GaAs-Pufferschicht (Kap. 3) wurden
die Proben mittels UHV-Shuttle in die Oxidwachstumskammer der PHARAO-Anlage am
BESSY II transferiert. Wie erldutert, ist fiir GaAs ab einer Substrattemperatur oberhalb von
400 °C mit einem Verlust und Ausgasen von As von der Oberfliche bzw. letztlich aus dem
Kfristall zu rechnen. Um die Degradation des Substrates und eine moglichen Kontamination
der Oxidwachstumskammer mit As auszuschlieen, wurde daher eine Substrattemperatur
unterhalb dieser kritischen Schwelle im Bereich zwischen RT und maximal 350 °C gewdihlt.
Fiir das Wachstum auf Si(111)-Substraten hat sich eine optimale Wachstumstemperatur von
750 °C herausgestellt, welche deshalb nicht erreicht werden kann. Die Kalibration der Fluss-

GaAs | Luy,0O;5 Lay;O3 (kubisch) LasOj3 (hexagonal)
a [A] 5,653 | 5,196 x2 5,675x2 a=2395¢c=6,15
JGans [P] - -3,1 +0,4 -

Tabelle 4.1: Gitterkonstanten und entsprechende Gitterfehlanpassung f berechnet nach Glg. 2.1
zwischen den verschiedenen Phasen der REO LasO3 bzw. LusO3 und GaAs. Auf-
grund der sehr groflen Gitterparameter der REO von iiber 1 nm wurde zur Berech-
nung von f nur die halbe Einheitszelle beriicksichtigt.
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4 Seltenerdoxide

Abbildung 4.1: Die Einheitszelle der LuyO3-Verbindung in der kubischen Bixbyit-Struktur, die
Blickrichtung ist entlang einer (100)-Kristallachse.

raten der Seltenerdoxid-Effusionszellen geschah grundsitzlich durch das Abscheiden auf
Si(111)-Substraten, um den Zeitaufwand fiir Praparation und Transport der GaAs-Substrate
so gering wie moglich zu gestalten und diese Substrate fiir die eigentlichen Wachstumsex-
perimente nutzen zu konnen.

Zusitzlich zum Verdampfen des stochiometrischen Quellmaterials wurde beim Wachstum
auf Si(111) molekularer Sauerstoff O, mit einem Partialdruck von pos = 2 - 10~7 mbar in
die Wachstumskammer geleitet. Dies soll einerseits den fliichtigen O kompensieren, der bei
der Evaporation verloren geht. Andererseits ist bekannt, dass sich ohne O,-Zugabe Silicide
der Seltenerdmetalle an der Grenzfliche zum Substrat bilden.[93]

Diese konkrete Wachstumsprozedur wurde auf das Wachstum auf den GaAs-Substraten
iibertragen und beginnt zundchst mit dem 30-sekiindigen Einleiten von O in die Kammer,
erst dann wird der Shutter der jeweiligen Effusionszelle gedffnet. Zum Ende des Experimen-
tes geschieht dies in umgekehrter Reihenfolge, d.h. zuerst wird der Shutter der jeweiligen
REO-Effusionszelle geschlossen und nach 30 s die O,-Einleitung gestoppt.

Zum Wachstum von REO auf GaAs-Substraten finden sich einige wenige Ergebnisse in
der Literatur. So konnte das Ubergitterwachstum von (La;_Lu,),03-Schichtstrukturen, wel-
ches bereits am PDI untersucht wurde,[49] vom Si(111)- auch auf ein GaAs(111)A-Substrat
ibertragen werden.[94] Die erzeugten Schichten wurden jedoch nicht mittels MBE gewach-
sen, sondern iiber Trigergase wie Lanthan bzw. Lutetium tris(N,N’-Diisopropylformamidi-
nate) in einem horizontalen Gasflussreaktor auf dem Substrat bei 7's = 350 °C abgeschieden.
Hier konnten duBerst glatte Grenzflaichen zum GaAs-Substrat nachgewiesen werden.[95]

Es folgt nun eine systematische Untersuchung des MBE-Wachstums diinner La;O3- bzw.
Lu;0Os-Filme auf den zwei ausgewihlten GaAs-Substratorientierungen (001) und (111).

4.1.1 Lanthanoxid La;0;

Entsprechend des thermodynamischen Phasendiagramms [96] kristallisiert die stochiometri-
sche Verbindung von Lanthanoxid La;O3 oberhalb von 550 °C in einer hexagonalen Struk-
tur, die Gitterparameter dieser Phase betragen bei RT ay, = 3,95 A und Chex = 0,15 A.[97]
Eine weitere metastabile, kubische Phase existiert fiir Temperaturen unterhalb von 550 °C,
diese besitzt einen Gitterparameter von a.,, = 11,35 A.[98] Betrachtet man nur den halben
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4.1 Wachstum von Seltenerdoxiden auf GaAs-Substraten

Gitterparameter a.;,/2 so ist La;O3 zu GaAs praktisch gitterangepasst. Tabelle 4.1 fasst die
wichtigsten kristallografischen Groflen der La;O3-Phasen noch einmal zusammen. In Ab-
bildung 4.1 ist die Einheitszelle der Bixbyit-Struktur fiir die kristallografisch vergleichbare
Lu,03-Verbindung zu sehen.

Lay O3 ist hygroskopisch, d.h. sowohl kubisch als auch hexagonal gewachsene La;O3-Fil-
me sind an Raumluft chemisch instabil und gehen durch Reaktion mit Wasser in monoklines
LaO(OH) bzw. hexagonales La(OH)3 iiber.[99] Um dieser Transformation entgegenzuwir-
ken, wurden die gewachsenen Schichten durch das Abscheiden einer amorphen Si-Schicht
geschiitzt. Das capping selbst fand, wie zuvor erldutert, nicht in der fiir das Oxidwachstum
optimierten Wachstums- sondern in der Priaparationskammer statt. Die Probe wurde dort fiir
45 min vor einer Si-Effusionszelle gelagert, deren Temperatur bei 1200 °C lag.

Fiir die Simulation von Rontgenreflektivititskurven wird die mittlere physikalische Dich-
te von La, O3 benétigt, diese betriigt 6,51 g/cm?®.[100]

4.1.1.1 La,0,/GaAs(001)

Bei den folgenden Experimenten wurde der Einfluss der Wachstumstemperatur 7's und die
Zugabe zusitzlichen molekularen Sauerstoffs O, mit einem Partialdruck poo in der Wachs-
tumskammer auf die Ausbildung einer epitaktischen Beziehung zwischen Schicht und Sub-
strat untersucht. Eine bei 7Ty = 100 °C gewachsene La;O3-Schicht wurde nicht mit einem
capping versehen, um eine moglichen Einfluss auf die Morphologie der Oberfliche zu un-
tersuchen.

Eine direkte Gegeniiberstellung der beiden RHEED-Azimute [010] bzw. [110] der c(4 x4)-
rekonstruierten GaAs(001)- und der Probenoberfliche nach Uberwachsen mit einer nominell
3 nm dicken LasO3-Schicht ist in Abbildung 4.2 dargestellt. Die Wachstumstemperatur be-
trug in diesem Falle Ts = 350 °C, der Sauerstoffpartialdruck pos = 2,5 - 10~7 mbar. Die
Abbildungen 4.2(a) und (b) zeigen noch einmal die RHEED-Muster der préaparierten GaAs-
Pufferschicht. Sehr gut zu erkennen sind die scharfen, der GaAs-Ausgangsoberfliche zu-
zuordnenden Streifen inklusive aller Nebenreflexe, die durch die c(4 x4)-Rekonstruktion er-
zeugt werden. In den Abbildungen 4.2(c) und (d) sind RHEED-Bilder der La;O3-Schicht un-
mittelbar nach dem Wachstum zu sehen. Deutlich sichtbar sind sehr kontrastreiche, scharf-
begrenzte, punktformige Reflexe. Diese liegen nicht auf einem Laue-Kreis, sondern bilden
eine rechteckformige Anordnung und sind ein Anzeichen fiir Transmission des Elektronen-
strahls. Das deutet auf eine morphologisch raue Oberfldche hin, die vermutlich infolge eines
ausgeprigten, aber trotzdem epitaktischen Inselwachstums entstanden ist.

In Abbildung 4.2(e) ist die mittels AFM gemessene Oberflichenmorphologie derselben
Probe dargestellt. Die rms-Rauigkeit dieses 5x5 pum? groBen Ausschnitts betriigt 0,5 nm
und ist damit von vergleichbarer Groe, wie die Rauigkeit der GaAs-Ausgangsoberfliache
mit rms = 0,6 nm. Ein ausgeprigtes Inselwachstum ist indes nicht erkennbar.

Alle anderen Proben, bei denen die LayOs-Schichten bei T = 350 °C unter variablem
Sauerstoffpartialdruck in unterschiedlicher Schichtdicke gewachsenen wurden, wiesen im
RHEED grundsitzlich dieselben Transmissionsmuster in derselben geometrischen Anord-
nung auf. Sollte eventuell das Si-capping einen glittenden Einfluss auf die Morphologie der
Oberflachen haben, miisste sich dies anhand der Probe ohne capping kliren lassen. Deren
gemessene AFM-Rauigkeit ist mit 0,4 nm allerdings ebenfalls von derselben Grof3enord-
nung wie das Substrat selbst. Von welchen dreidimensionalen Strukturen auf der Oberfldche

37



4 Seltenerdoxide

GaAs[010] GaAs[110]

GaAs(001)
c(4x4)-Rekonstruktion

T,=350°C,p,,=2,5- 107 mbar

Abbildung 4.2: RHEED-Bilder der c(4 x4)-Rekonstruktion der GaAs(001)-
Ausgangsoberfliche: (a) im [010]-Azimut und (b) im [110]-Azimut. Die
Abbildungen (c) und (d) zeigen die Probe nach dem Wachstum einer nominell
3 nm dicken LasOs-Schicht bei Ts = 350 °C und einem Sauerstoffpartialdruck
von pos =2.,5 - 1077 mbar.
(e) Zeigt einen 5x5 pm? groBen Ausschnitt einer AFM-Aufnahme der
Oberfliche derselben Probe.

die Transmissionsbilder im RHEED erzeugt werden, kann damit nicht geklért werden.

Fiir eine Probe mit Wachstumstemperatur von Tg = 100 °C war das Transmissionsbild
zwar ebenfalls prinzipiell zu erkennen, allerdings von duferst schwachem Kontrast. Die
Oberfliche diirfte also verglichen mit den anderen Proben von eher amorpher Struktur sein,
sodass der RHEED-Strahl isotrop gestreut wird und das diffuse Bild auf dem RHEED-
Schirm hinterldsst. Dies konnte an einer zu geringen Substrattemperatur gelegen haben,
sodass die Beweglichkeit der La;O3-Bestandteile aus der Effusionszelle auf dem Substrat
zu gering war, um eine epitaktische Schicht zu bilden.

Abbildung 4.3 zeigt symmetrische w-260-Scans der untersuchten La;O3-Schichten, ge-
wachsen auf GaAs(001)-Substraten und gemessen in einem Winkelbereich zwischen 10°
und 105° bzw. L = 0.6...5.8 rlu im reziproken Raum. Fiir La;O3 sind, wie eingangs erwéhnt,
eine kubische und eine hexagonale Kristallstruktur bekannt. Insbesondere beim Wachstum
von LasOg3 auf Si(111)-Substraten konnte durch geeignete Wahl der Wachstumstemperatur
und der Schichtdicke das Auftreten der einen oder anderen Phase gesteuert werden.[92]

Fiir den hier gezeigten Fall auf GaAs(001)-Substraten kann dhnliches beobachtet wer-
den. Die Rontgenkurve in schwarz fiir eine Substrattemperatur von 7's = 100 °C und ho-
hem Sauerstoffpartialdruck poo zeigt, abgesehen von den zu erwartenden Substratreflexen
GaAs(002) bzw. GaAs(004), keinerlei weitere (symmetrische) Reflexe, die auf Ausbildung
einer kristallinen LayO3-Schicht schlieen lassen konnen. Dies deckt sich mit dem zu dieser
Probe gehorigen RHEED-Bild, das nur einen sehr schwachen Kontrast aufwies. Die Schicht
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4.1 Wachstum von Seltenerdoxiden auf GaAs-Substraten
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Abbildung 4.3: Symmetrische w-20-Scans fiir verschiedene Proben mit LasQ3/GaAs(001). Die
variierten Wachstumsparameter sind die Substrattemperatur 7's und der Sauer-
stoffpartialdruck pps. Abhéngig von diese Parametern treten beide bekannten
Phasen des LayOj3 auf: die stabile hexagonale (h) und die metastabile kubische
(c) Phase. Bis auf die Probe mit 7' = 100 °C wurden alle LasO3-Schichten nach
dem Wachstum mit einer amorphen Siliciumschicht bedeckt, um Reaktionspro-
zesse nach dem Ausschleusen aus der Wachstumskammer zu verhindern.

ist also hochstwahrscheinlich amorph gewachsen. Wird die Substrattemperatur deutlich er-
hoht auf einen Wert von 7's = 350 °C und gleichzeitig der Sauerstoffpartialdruck etwa hal-
biert, erscheint dagegen ein erster zusitzlicher Reflex bei L = 1,96 rlu (violette Kurve in
Abb. 4.3). Hierbei handelt es sich um den La;O3(004)c-Reflex der kubischen Kristallphase.
Zusitzliche hoherindizierte Reflexe dieser Kristallordnung sind nicht sichtbar.

Wird bei gleichbleibender Substrattemperatur von 7'g = 350 °C der Sauerstoffpartialdruck
Po2 nur leicht verringert (griine Kurve), ergibt sich ein ganz anderes Bild: Der La;O3(004)c-
Reflex ist verschwunden, dagegen taucht bei L = 1,71 rlu der La;O3(222)c-Reflex auf. Die-
ser ldsst auf eine Orientierungsbeziehung schlieB3en, bei der die La;O3(111)-Netzebenen pa-
rallel zur GaAs(001)-Oberflache liegen. Unterschreitet po, dagegen einen kritischen Wert,
wechselt die Kristallstruktur in die hexagonale Phase (blaue Kurve). Dabei tritt eine Vielzahl
verschiedener Reflexe auf, nimlich La;O5(0001)h, LayO3(0111)h, La;O5(1120)h,
La,03(0222)h und La,05(1232)h. Somit kann eine Vielzahl von Orientierungsbeziehungen
zwischen Schicht und Substrat nachgewiesen werden, wobei die Orientierung [001]gaas ||
[0111]L4,0, offensichtlich am héufigsten vorhanden ist, da der (0111)- und der zugehérige
(0222)-Reflex am intensivsten sind.

Der Partialdruck pps des zusitzlich in die Kammer geleiteten molekularen Sauerstoffs
hat also einen entscheidenden Einfluss auf die hier untersuchte out-of-plane-Kristallorien-
tierung, in der die LayO3-Schicht auf dem GaAs(001)-Substrat wichst. Je hoher poo ge-
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4 Seltenerdoxide

Tt T T rrrrr o rrr
Messwerte
- Simulation J

T

T,[°Cl/ p,, [107 mbar] =

350 /1,77

W "

Mlonn™ L 35 0 / 2,3-§

v \W”“'w -
\ ‘( ',
i r M 350/ 2,5,;
Lo M% PR T

Reflektivitat [arb.u.]

" 100 /5,7
WMH "My

0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35
L [rlu]

Abbildung 4.4: Normierte Messkurven der Rontgenreflektivitit der auf GaAs(001) gewachse-
nen LasOs-Schichten. Variiert wurden Wachstumstemperatur 7's und Sauer-
stoffpartialdruck poo. Die durchgezogene Linie entspricht den jeweiligen Mess-
punkten, die gestrichelte Linie zeigt die zugehorige Simulationskurve.

wihlt wird, umso eher neigt die kubische La;O3-Phase trotz der (001)-Substratorientierung
in der fiir diese Verbindung héufig beobachteten Orientierung zu wachsen, bei der die [111]-
Richtung parallel zur Wachstumsrichtung liegt. Unterhalb einer kritischen Sauerstoffkon-
zentration wichst der LayO3-Kristall dagegen bevorzugt in der stabilen hexagonalen Phase.
Fiir Wachstumstemperaturen unterhalb von 350 °C ist epitaktisches Wachstum vermutlich
nur in geringer Ausprigung moglich, kann aber nicht ausgeschlossen werden. Dazu miisste
diese Wachstumsserie auf weitere Substrattemperaturen ausgedehnt werden. Das Si-capping
hat zumindest in den symmetrischen w-20-Rontgenkurven keine zusitzlichen Reflexe er-
zeugt.

Die gewachsenen Schichten wurden weiterhin mittels Rontgenreflektivitit untersucht und
die aufgenommenen Kurven anschlieend simuliert. In Abbildung 4.4 sind solche Reflek-
tivitdtskurven dargestellt, die durchgezogene Linie zeigt jeweils die aufgenommen Mess-
punkte der Kurve, die gestrichelte Linie entspricht der zugehorigen Simulation. Bei der
theoretischen Schichtstruktur der Probe wurde sowohl die LLa;O3-Schicht als auch das Si-
capping auf einem 600 um dicken GaAs-Substrat beriicksichtigt.

Fiir alle Proben deutlich zu erkennen sind die Schichtdickenoszillationen der jeweiligen
gewachsenen La;O3-Schicht unterschiedlicher Dicke. Da Rontgenreflektivitidt grundsétzlich
unempfindlich fiir die Kristallinitéit einer Schicht ist, konnen daher nur Aussagen iiber das
grundsitzliche Vorhandensein einer Schicht und deren Rauigkeit im Bezug zur Grenz- oder
Oberfliche getroffen werden. Fiir die Probe mit Ty = 100 °C (schwarz) verschwinden die
Oszillationen am schnellsten, die Ddmpfung durch Aufrauung ist hier also am groBten. Die
Simulationskurve folgt lediglich fiir die ersten zwei Oszillationen bis etwa L = 0,07 rlu den
Daten der Messkurve, das theoretische Schichtmodell spiegelt vermutlich die reale Struktur
nicht korrekt wider.
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4.1 Wachstum von Seltenerdoxiden auf GaAs-Substraten

Simulationsparameter
Ts[°C]/ Lay0Os3 Si-capping
po2 [10~7" mbar] | p [g/lcm?®] ¢ (nom.) [nm] rms[nm] p[g/cm?®] ¢[nm] 7ms [nm]
350/1,7 5,6 7,2 (10) 0,1 2.4 314 1,0
350/2,3 4,0 15,1 (10) 1,0 1,8 32,3 0,2
350/2,5 2,1 6,2 (3) 0,2 1,2 9,7 0,7
100/5,7 4,5 16,5 (10) 0,5 - - -

Tabelle 4.2: Ermittelte Simulationsparameter der Rontgenreflektivititskurven der LayOs-
Schichten gewachsen auf GaAs(001), welche in Abbildung 4.4 dargestellt sind. Das
Schichtmodell beriicksichtigt neben der LasO3-Schicht auch das Si-capping.

Die violette Kurve entspricht der Probe mit einer nominellen La;O3-Schichtdicke ¢ = 3 nm
und T = 350 °C. Hier lésst sich der Teil der Kurve ab L = 0,13 rlu am besten durch die Si-
mulationskurve anpassen. Die verdnderte Periodizitit aufgrund der geringeren Schichtdicke
wird dabei korrekt wiedergegeben. Die beiden anderen Proben derselben Wachstumstem-
peratur mit pos = 2,3 bzw. pos = 1,7-10~7 mbar und nomineller Schichtdicke ¢ = 10 nm
werden durch ihre zugehorige Simulationskurve perfekt wiedergegeben. Die Modellierung
der Doppelschichtstruktur aus Si und La;O3 stimmt hier offensichtlich am besten mit den re-
al gewachsenen Proben iiberein. Die Rauigkeiten der beiden Schichten scheint vergleichbar
Zu sein.

In Tabelle 4.2 sind nun alle ermittelten Simulationsparameter fiir die Dichte p, die Dicke
t und die Rauigkeit rms der jeweiligen Schicht aufgefiihrt. Interessanterweise konnen fiir
die theoretisch bestimmten Schichtdicken ¢ der LayOs-Schicht trotz guter visueller Uberein-
stimmung der Simulations- mit den Messkurven starke Fluktuationen festgestellt werden.
Auch bei der Bestimmung der Dicke der Si-Schutzschicht gibt es eine grole Abweichung,
obwohl in allen Fillen dieselben Wachtumsbedingungen herrschten. Diese offensichtlichen
Diskrepanzen gerade fiir die doch optisch sehr gut angepassten Kurven kdnnen nicht erklirt
werden.

4.1.1.2 La,0,/GaAs(111)B

Aufgrund der Erfahrungen zum Wachstum von La;O3 auf GaAs(001)-Substraten wurde in
dieser Probenserie der in die Wachstumskammer eingeleitete Sauerstoff bei einem Partial-
druck poo von konstant 2-10~7 mbar gehalten. Dieser Druck liegt oberhalb des kritischen
Wertes, bei dem La;O3 in der hexagonalen Phase beobachtet wurde und gleichzeitig na-
he an den Bedingungen, bei denen die [111];,,0,-Richtung der kubischen Lay;Os-Phase
parallel zur Wachstumsrichtung lag. Der variierte Wachstumsparameter der nachfolgenden
Probenserie ist die Wachstumstemperatur 7's, welche zwischen RT und 350 °C schrittweise
erhoht wurde. Die nominelle Schichtdicke liegt fiir samtliche Proben zwischen 4 und 5 nm.
In Abbildung 4.5(a) sind RHEED-Muster der GaAs-Ausgangsoberflache sowie nach
Wachstum einer nominell 4 nm dicken La;O3-Schicht bei einer Wachstumstemperatur von
Ts = 100 °C zu sehen. Das Muster der La;O3-Oberfliche zeigt deutlich erkennbare CTRs,
die von einigen punktformigen Strukturen unterbrochen sind. Ein auf polykristallines Wachs-
tum hinweisender Ring um den spekularen Reflex ist nur duBlerst schwach erkennbar. Da-
neben ist nahe am Probenhorizont ein Transmissionsreflex zu sehen, der ein Zeichen fiir
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Abbildung 4.5: (a) RHEED-Muster der GaAs(111)B-Ausgangsoberfliche und der LayOs-
Schicht nach dem Wachstum. Das griine Rechteck markiert die Position des
spekularen Reflexes, der fiir die Aufnahme der RHEED-Oszillationen, gezeigt
in (b), genutzt wurde. Die nominelle Schichtdicke der LasOs-Schicht betrug
etwa 4 nm, die Wachstumstemperatur 7s = 100 °C. Bei Annahme der Dicke
einer Monolage von etwa 0,3 nm ergibt sich eine Wachstumsgeschwindigkeit
von v ~ 0,1 nm/min.

Inselwachstum sein konnte.

Die griine Markierung auf dem spekularen Reflex in Abb. 4.5(a) diente wihrend des
Wachstums als Messpunkt fiir die in Abbildung 4.5(b) dargestellte Kurve der RHEED-
Strahlintensitit. Der spekulare Reflex ist empfindlich beziiglich der Oberflichenrauigkeit.
Eine Modulation seiner Intensitét enthilt daher statistische, iiber einen Grof3teil der Probeno-
berfliche gemittelte Informationen iiber die sich dndernde Anordnung von Atomen wihrend
des Wachstums.[101] Immer dann, wenn eine Monolage des La;O3 vollstindig abgeschie-
den ist, steigt die reflektierte Intensitét auf ein Maximum. Im Gegensatz dazu erreicht die
Intensitéit ein Minimum, wenn die Oberflaiche am rauesten ist, d.h. genau dann, wenn ei-
ne halbe Monolage in Form von kleinen, diffus streuenden Inseln vorliegt. Das Auftreten
dieser RHEED-Oszillationen ist ein Zeichen fiir epitaktisch geordnetes Schicht-fiir-Schicht-
Wachstum, anhand derer zusitzlich die Wachstumsgeschwindigkeit abgelesen werden kann.
Die Zeitdifferenz zwischen zwei Maxima, also zwischen dem abgeschlossenen Wachstum
einer und der darauffolgenden Monolage, betridgt At = 180 s. Geht man von einer Dicke ei-
ner Monolage von etwa 0,3 nm aus, so ergibt sich eine Wachstumsrate v = 0,1 nm/min. Bei
einer Gesamtwachstumsdauer von 45 min wiirden also 4,5 nm La,;O3 abgeschieden werden,
was mit den durch Kalibration der Flussraten erwarteten 4 nm gut iibereinstimmt.

Die Amplitude der Oszillationen nimmt offensichtlich im Laufe des Wachstums ab. Dies
kann einerseits an einer mangelnden (zeitlichen) Stabilitidt des RHEED-Systems liegen, an-
dererseits ist eine Aufrauung der La;O3-Oberfliche mit zunehmender Schichtdicke moglich.
Dies wiirde auch die Ausbildung des Transmissionsreflexes nahe am Probenhorizont in der
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(d) Ts=200°C,rms=09nm (e) Ts=350°C, rms=0,7nm

Abbildung 4.6: AFM-Aufnahmen der LayO3-Oberfliche nach dem Wachstum auf
GaAs(111)B-Substraten und nach dem Uberwachsen mit einer Si-
Schutzschicht. Die Wachstumstemperatur 7sy = wurde zwischen RT und
350 °C variiert. Angegeben sind weiterhin die Rauigkeiten rms der Oberfla-
che. Die Teilabbildung (a) zeigt die GaAs(111)B-Ausgangsoberflache. Alle
Aufnahmen zeigen einen 5x5 um? groBen Ausschnitt.

RHEED-Abbildung 4.5(a) der La;O3-Schicht erkldren.

Die Morphologie der La;O3-Schichten wurde nach dem Wachstum mittels Rasterkraft-
mikroskopie untersucht. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.6 zusammengestellt. Zum Ver-
gleich ist in Abb. 4.6(a) noch einmal ein 5x5 um? groBer Ausschnitt der GaAs(111)B-
Ausgangsoberfliche mit ihrer stark ausgepridgten Terrassenstruktur dargestellt. Alle weite-
ren Bilder zeigen die Oberfliche der jeweiligen LayO3/GaAs(111)B-Probe nach dem Uber-
wachsen mit einer gut 10 nm dicken Si-Schutzschicht.

Zu erkennen ist, dass die Terrassenstruktur der GaAs(111)B-Ausgangsoberfliche fiir alle
Proben zwar morphologisch wiedergegeben wird, aber insbesondere fiir hohere Temperatu-
ren eine leichte Aufrauung aufweist. Fiir die Probe mit 7'y = RT sind kleine Inseln sichtbar,
die sich auf den Terrassenflichen angelagert haben. Dies ist auch anhand der Rauigkeits-
werte rms nachvollziehbar. Der rms-Wert der Ausgangsoberfliche betrdgt 1,0 nm, fiir die
bei RT gewachsene La;Os-Probe dagegen 1,7 nm. Fiir alle Proben mit 75 > 100 °C liegt
rms wieder bei etwa 1,0 nm. Setzt man voraus, dass die amorphe Si-Schutzschicht die Mor-
phologie der Oberflache nicht signifikant beeinflusst, erzeugt das Wachstum von La;O3 auf
GaAs(111)B-Substraten bei niedrigen Wachstumstemperatur eine Aufrauung der Oberfla-
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Abbildung 4.7: Symmetrische w-26-Scans fiir eine Probenserie mit LagO3/GaAs(111)B. Der
veridnderliche Wachstumsparameter ist hier die Substrattemperatur 7's. Die no-
minelle LayO3-Schichtdicke betrigt im Schnitt 4-5 nm, der Sauerstoffpartial-
druck po2 = 1,9 - 107 mbar. Alle Proben wurden nach dem La>O3-Wachstum
mit einer knapp 20 nm dicken, amorphen Siliciumschicht bedeckt, um Verun-
reinigungen zu vermeiden.

che, wihrend fiir Temperaturen ab 100 °C und hoher die Morphologie beibehalten wird.

Die Abbildung 4.7 zeigt symmetrische w-26-Scans aller Proben dieser Serie in Abhéngig-
keit von der Wachstumstemperatur 7's. Als Vergleich ist wiederum eine zusitzliche Messkur-
ve des reinen GaAs(111)B-Substrates einschlieBlich der darauf gewachsenen Pufferschicht
eingefiigt. Neben den deutlich erkennbaren Substratreflexen sind keine weiteren Reflexe
sichtbar, anhand derer Informationen iiber die epitaktische Beziehung zwischen Schicht und
Substrat abgelesen werden konnten. Vergleicht man allerdings samtliche GaAs(222)-Reflexe
der einzelnen Kurven mit der Referenzkurve des reinen GaAs-Substrates, erkennt man eine
leichte Verbreiterung. Dies ist fiir den Fall 7's = 350 °C am ausgeprigtesten. Die direkte Git-
terfehlanpassung zwischen GaAs und La;Og ist mit +0,4 % duBlerst gering, zieht man, wie
eingangs erldutert, in Betracht, dass eine La;O3-Einheitszelle auf zwei GaAs-Einheitszellen
Platz findet. Ein pseudomorphes Wachstum, bei dem die aufgewachsene Schicht den Git-
terparameter des Substrates annimmt, ohne Defekte durch Versetzungen einzubauen, ist fiir
diinne Schichten daher denkbar. Die zuvor beschriebenen sehr stark ausgepriagten RHEED-
Oszillationen sind ein weiterer Fakt, der fiir diese These spricht. Zu erwihnen ist auch hier,
dass von der Si-Schutzschicht keine symmetrischen Rontgenreflexe erzeugt werden.

Entsprechende Reflexe, die auf die Prisenz einer hexagonalen La;O3-Phase hinweisen,
sind nicht vorhanden. Beim Wachstum von La;O5 auf Si(111) konnte beobachtet werden,
dass sich die kubische Phase des La;O3 bevorzugt am Interface ausbildet, wéihrend die hexa-
gonale Phase anschlieend dariiber aufwichst.[92] Ob dieser Effekt fiir das Wachstum auf
GaAs(111)B-Substraten zutrifft, konnte nur beispielsweise mittels hochauflésender Trans-
missionselektronenmikroskopie geklirt werden.
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Abbildung 4.8: Normierte Messkurven der Rontgenreflektivitit der auf GaAs(111)B gewach-

senen LapO3-Schichten mit kontinuierlich ansteigender Wachstumstemperatur
Ts. Die durchgezogene Linie entspricht den jeweiligen Messpunkten, die ge-
strichelte Linie zeigt die zugehorige Simulationskurve.

Auch fiir diese Schichtstrukturen wurden Rontgenreflektivititskurven aufgenommen und
anschlieBend simuliert. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.8 zusammengestellt. Fiir alle
Wachstumstemperaturen der La;O3-Schicht kdnnen die Simulationsdaten gut an die Mess-
kurven angepasst werden. Dies gilt insbesondere fiir den vorderen Teil der Kurven bis etwa
L = 0,3 rlu. In Tabelle 4.3 sind alle ermittelten Simulationsparameter fiir die La;O3- und
Si-Schutzschichten getrennt aufgelistet. Fiir die Dichte p der La;O3-Schichten wurden ge-
nerell Werte kleiner als die theoretisch zu erwartenden 6,51 g/cm3 bestimmt, lediglich fiir
den Fall Ts = 350 °C liegt sie nahe am Literaturwert. Dies konnte ein Zeichen dafiir sein,
dass eine Mindestwachstumstemperatur nétig ist, um stochiometrisch korrektes La,O3 auf
GaAs-Substraten zu wachsen. Die ermittelten Schichtdicken des LLa;O3 streuen ebenfalls
stark um die zu erwartenden nominellen Werte. Dies konnte auf Fluktuationen in den Fluss-
raten beim Wachstum zuriickzufiihren sein. Wie zuvor erldutert, wurden jedoch gerade bei

Simulationsparameter
Wachstums- LayOg amorphes Si-Cap
temperatur Ts | p [g/cm®] ¢ (nominell) [nm] rms [nm] p[g/cm®] ¢ [nm] rms [nm]
RT 4,1 2,0 (4) 0,9 2,1 9,3 1,7
100 °C 3,9 6,5 (4) 0,5 2,3 10,4 0,5
200 °C 4,5 4,6 (5) 1,5 23 10,8 0,8
350 °C 5,6 5,9 (5) 1,6 2,5 11,2 1,6

Tabelle 4.3: Simulationsparameter der La;O3-Schichten gewachsen auf GaAs(111)B. Simuliert
wurden die Rontgenreflektivititskurven der Abbildung 4.8.
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GaAs(001), c(4x4)-Rekonstruktion JLu O /GaAs(001) & Lu,0,/GaAs(001)
vor dem Wachstum, [110]-Azimut T,=RT, t=4nm T,=350°C, t=2nm

0

Abbildung 4.9: RHEED-Bilder der (a) c(4x4)-Rekonstruktion der GaAs(001)-
Ausgangsoberfliche, (b) nach Wachstum einer LusOs-Schicht mit nomineller
Schichtdicke ¢ = 4 nm, gewachsen bei RT und (c) nominell 2 nm LuyOs3
gewachsen bei Tg = 350 °C. Die farbigen Rechtecke sind Integrationsfelder
zur Messung moglicher RHEED-Oszillationen, diese wurden jedoch nicht
beobachtet. Alle drei Abbildungen zeigen jeweils den [110]-Azimut der
Oberfldche.

diesen Experimenten dquidistante RHEED-Oszillationen beobachtet (Abb. 4.5(b)), die auf
eine hohe Qualitét der Schichten und konstante Wachstumsraten hinweisen. Zu vermuten ist
also eher eine unkorrekte Simulation, da das Verfahren insbesondere fiir sehr diinne Schich-
ten fehleranfillig ist. Die Rauigkeiten der La;Os-Schichten weisen weiterhin niedrige Werte
auf, ein zusitzliches Zeichen fiir qualitativ hochwertiges Wachstum.

AuBerst reproduzierbare Daten wurden fiir die Si-Schichten erzeugt. Die Schichtdicken
weisen geringe Streuung auf, besonders die Werte der Dichte von Si liegen konstant sehr
nahe am Literaturwert von 2,33 g/cm?®.[102]

4.1.2 Lutetiumoxid Lu,O;

Weitere Experimente beziiglich des Wachstums eines Seltenerdoxids auf GaAs-Substraten
wurden mit Lutetiumoxid Lu,O3 durchgefiihrt. Diese Verbindung besitzt eine kubische Kris-
tallstruktur mit einem Gitterparameter von a = 10,391 A.[103] Die Gitterfehlanpassung f
von LuyO3 zu GaAs betrdgt damit nach Glg. 2.1 mehr als -8 %. Die Gleichgewichtstheorie
nach Matthews-Blakeslee erlaubt die Vorhersage einer kritischen Schichtdicke, bis zu der
pseudomorphes Wachstum zwischen stark gitterfehlangepassten Verbindungen noch mog-
lich ist, bevor die Verspannungen durch Gitterfehler abgebaut werden.[104] Fiir eine Fehl-
anpassung dieser GroBe liegt die kritische Dicke fiir Lu,O3 auf GaAs im Bereich weniger
Monolagen.

Bei den im Folgenden untersuchten Proben wurde als Wachstumsparameter erneut eine
Substrattemperatur 7's zwischen RT und 350 °C gewdhlt. Die nominelle Schichtdicke va-
riierte fiir die Proben zwischen 2 und 8 nm, der Sauerstoffpartialdruck lag im Mittel bei
poz =2 - 1077 mbar. Die physikalische Dichte des Materials betriigt 9,41 g/cm?®.[102]

4.1.2.1 Lu,0,/GaAs(001)

In einer ersten Reihe von Experimenten wurden Lu,O3-Schichten auf der c(4 x4)-rekonstru-
ierten GaAs(001)-Oberfliche gewachsen. Abbildung 4.9(a) zeigt das RHEED-Muster der
GaAs(001)-Ausgangsoberfliche im [110]-Azimut. Neben den scharfen CTRs sind die zu-
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Abbildung 4.10: Symmetrische w-20-Rontgenkurven der Probenserie mit LusO3/GaAs(001),
abhingig von der Substrattemperatur 75 im Bereich zwischen RT und
350 °C. Die Schichtdicke der LusOs-Schichten betrdgt nominell 2-4 nm.
Zum Vergleich ist die Messkurve eines GaAs(001)-Substrates inklusive Puf-
ferschicht beigefiigt. Die einzig nachweisbare out-of-plane-Beziehung der
LusO3-Schicht ist anhand des LusO3(002)-Reflexes fiir die bei RT gewach-
sene Probe zu sehen.

satzlichen Reflexe der c(4x4)-Rekonstruktion deutlich zu erkennen. In der Teilabbildung
(b) ist das RHEED-Muster der Probenoberfliche im selben Azimut nach Wachstum einer
nominell 4 nm dicken Lu,O3-Schicht gewachsen bei RT zu sehen. Es sind keinerlei Merk-
male mehr erkennbar, weder Ringe, die auf polykristallines Wachstum schlieBen lassen,
noch etwaige Transmissionsreflexe, die auf Inseln auf der Oberfliche hinweisen konnten.
Stattdessen ist das Bild ausschlieBlich diffus ausgeleuchtet, die Oberflache ist vollstindig
von amorpher Struktur. Das gleiche Resultat ist fiir eine 2 nm dicke Lu,O3-Schicht, die bei
Ts =350 °C gewachsen wurde zu erkennen (Abb. 4.9(c). Auch hier ist lediglich ein diffuses
RHEED-Bild zu sehen, das auf eine amorphe Oberfliche schlieBen ldsst. Dieser Effekt konn-
te auch bei allen anderen gewachsenen Proben mit 7's = 100 °C bzw. T's = 200 °C beobachtet
werden und ist somit unabhingig von Ty fiir den hier untersuchten Temperaturbereich.

In Abbildung 4.10 sind in Abhéngigkeit von der Substrattemperatur 7's symmetrische w-
26-Rontgenbeugungskurven aller Proben dieser Serie dargestellt, bei der Lu,O3 auf
GaAs(001)-Substraten gewachsen wurde. Zum Vergleich ist auBerdem derselbe Messbe-
reich fiir ein reines GaAs(001)-Substrat einschlieBlich der darauf gewachsenen Pufferschicht
eingefiigt. Eine Aussage iiber die out-of-plane-Beziehung zwischen Schicht und Substrat
kann allenfalls fiir die bei RT gewachsene Probe getroffen werden. Hier kann der relativ in-
tensive LuyO3(002)-Reflex bei L = 1,05 rlu beobachtet werden. Die Lu,O3-Schicht ist also
zumindest teilweise unverkippt auf dem GaAs(001)-Substrat aufgewachsen. Unmittelbar ne-
ben dem Lu;,O3(002)-Schichtreflex ist ein zweiter Reflex bei L = 0,88 rlu zu sehen (markiert
mit einem roten Fragezeichen), der jedoch keiner bekannten Luy;O3-Orientierung zugeord-
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Abbildung 4.11: Rontgenreflektivititskurven der gewachsenen LupOs-Schichten auf
GaAs(001) in Abhiédngigkeit von der Substrattemperatur Ts. Durchge-
zogene Linien stellen Messdaten dar, die gestrichelte entsprechen einer
Simulation, deren gefundene Parameter in Tabelle 4.4 zusammengestellt sind.

net werden konnte. Die leichte Verbreiterung des GaAs(002)-Reflexes fiir diese Messkurve
ist kein Hinweis auf eine weitere Lu,O3-Phase, da durch Vergleich mit der orangenen Sub-
stratkurve deutlich wird, dass diese dasselbe Merkmal aufweist.

Fiir alle anderen Wachstumstemperaturen sind keine zusétzlichen Reflexe sichtbar. Wie
zuvor gezeigt, wiesen schon die RHEED-Aufnahmen der Lu;O3-Oberflache fiir alle ge-
wachsenen Proben, vom diffusen Hintergrund abgesehen, keinerlei Muster auf, die Informa-
tionen iiber eine epitaktische Beziehung zum Substrat enthalten konnten. Stattdessen waren
samtliche Oberflichen von amorpher Struktur, es ist also wenig iiberraschend, dass auch in
den Rontgenbeugungsaufnahmen keine weiteren Hinweise auf die epitaktische Struktur der
Proben zu finden sind. Interessant ist dagegen der Fakt, dass beim Wachstum von LuyOg3
auf GaAs(001) ausschlieBlich bei einer bei RT gewachsenen Probe eine epitaktische Bezie-
hung nachweisbar ist, wihrend es fiir La;O3 erst bei hoheren Wachstumstemperaturen um
Ts = 350 °C zu einer stirkeren Ausprigung epitaktischer out-of-plane-Orientierungen ge-
kommen ist. Einen moglichen Erkldrungsansatz liefert wiederum die sehr grol3e Gitterfehl-
anpassung von LuyO3 zu GaAs von mehr als -8 %, die zu einem anderen Wachstumsmodus
gefiihrt haben konnte. Es ist jedoch nicht auszuschlieBen, dass sich wihrend des Wachstums
Orientierungen auf dem Substrat gebildet haben, die mittels der hier vorgestellten symme-
trischen Rontgenbeugung nicht zugénglich sind.

Das Vorhandensein einer vollstindig amorphen Lu;O3-Schicht kann nicht durch Rontgen-
beugung nachgewiesen werden. Daher wurden Rontgenreflektivitdtskurven derselben Pro-
benserie aufgenommen. Diese sind in Abbildung 4.11 zusammengestellt.

Der Verlauf der Messkurven ist duflerst ungewohnlich. Weder sind eindeutige Minima
bzw. Maxima erkennbar, noch wird eine klare Periodizitit der Oszillationen ersichtlich. Al-
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Wachstums- Simulationsparameter
temperatur Ts | p [g/cm®] ¢ (nominell) [nm] 7rms [nm]
RT 6,8 2,9 (4) 1,0
100 °C 6,4 3,2(4) 1,1
200 °C 8,3 1,8 (2) 0,5
350 °C 9,3 1,4 (2) 0,4

Tabelle 4.4: Die ermittelten Simulationsparameter der LusOs-Schichten, gewachsen auf
GaAs(001)-Substraten, in Abhéngigkeit von der Wachstumstemperatur 7's. Die zu-
gehorigen Mess- und Simulationskurven sind in Abbildung 4.11 dargestellt.

lenfalls fiir die zwei niedrigsten Wachstumstemperaturen 7s = RT und 100 °C sind Oszil-
lationen der richtigen GroBenordnung sichtbar, die auf eine gewachsene Schicht auf dem
Substrat hinweisen. Beide Kurven weisen ein Minimum bei L = 0.2 rlu auf. Die nomi-
nell gewachsene Schichtdicke dieser Proben betrigt 4 nm. Die zwei iibrigen Proben zeigen
schwache Schichtdickenoszillationen, deren Periodizitit jedoch keiner sinnvollen GréBe zu-
geordnet werden kann. Auch ist die Lage der Minima und Maxima der Oszillationen sehr
unregelmifBig, was selbst mit einem komplexen Mehrschichtsystem nicht erklidrt werden
kann. Die nominell zu erwartende Schichtdicke beider Proben ist mit 2 nm sehr gering, was
eine mogliche Ursache fiir das Fehlen klarer Oszillationen der korrekten GroBenordnung
sein konnte.

Die Simulationen (gestrichelte Linien in Abbildung 4.11) geben den Kurvenverlauf der
Reflektivititsmessungen nur grob wider. Wie zu erwarten, lassen sich die Messdaten der
Proben mit niedriger Wachstumstemperatur noch am ehesten sinnvoll anpassen, da diese ein
ausgepragtes Minimum fiir die Schichtdickenoszillationen aufweisen. Die Simulationskur-
ven fiir hohere T's mitteln die Daten praktisch nur noch iiber den gesamten Messbereich.

In Tabelle 4.4 sind die gefunden Simulationsparameter der berechneten Kurven noch ein-
mal zusammengestellt. Die theoretisch zu erwartende Dichte p von 9,41 g/cm?® wird nur fiir
die Probe mit Ts = 350 °C annihernd erreicht, fiir alle anderen Proben wird sie zu gering
abgeschitzt. Die Simulation der Lu,O3-Schichtdicke ¢ ergibt Werte nahe an den nominell
zu erwartenden. Anzumerken ist, dass eine Simulation solch geringer Schichtdicken sehr
fehleranfillig ist, da gerade einmal eine Oszillation in den Messdaten fiir das Anpassen zur
Verfiigung steht.

Die simulierten Rauigkeiten der Schichten ergeben sinnvolle Werte, iiberdecken also nicht
die Schichtdicke selbst und sind vergleichbar mit den zuvor bestimmten Resultaten von
Las O3 auf GaAs(001)-Substraten.

4.1.2.2 Lu,0,/GaAs(111)B

Ein letzte Versuchsreihe beziiglich des Wachstums von Seltenerdoxiden auf GaAs-Substra-
ten wurde fiir den Fall der Lu,O3/GaAs(111)B-Struktur durchgefiihrt. In Abbildung 4.12
sind exemplarische RHEED-Bilder vor und nach dem Wachstum einer Lu;O3-Schicht auf
GaAs(111)B im [110]-Azimut dargestellt. In Abbildung 4.12(a) ist noch einmal die GaAs-
Ausgangsoberflache mit der (2 x2)-Rekonstruktion zu sehen. Daneben ist in 4.12(b) derselbe
Azimut fiir eine Probe aufgefiihrt, bei der nominell 8 nm Lu;Oj3 bei einer Wachstumstem-
peratur von T'g = 100 °C abgeschieden wurden. Das Muster weist zahlreiche punktférmige
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GaAs(111)B, (2x2)-Rekonstruktion Lu, 0 /GaAs(111)BQ Lu 0 /GaAs(111)B
TS=100°3,t=8nm T,=350°C, t=4 nm
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Abbildung 4.12: (a) Die (2x2)-rekonstruierte GaAs(111)B-Ausgangsoberfliche im [110]-
Azimut vor dem Wachstum und (b) die Lu,O3/GaAs(111)B-Oberflache nach
dem Wachstum einer nominell 8 nm dicken LusO3 gewachsen bei T's = 100 °C
im selben Azimut. In (c) ist das RHEED-Muster einer bei 7's = 350 °C gewach-
senen nominell 4 nm dicken LusO3-Schicht zu sehen.

(b)

Reflexe auf, die jedoch nicht auf einem Laue-Kreis angeordnet sind, sondern auf Transmis-
sion des Elektronenstrahls hinweisen. Weiterhin sind diese Reflexe sowohl in paralleler als
auch senkrechter Richtung relativ zur Probenoberfliche diffus begrenzt. AuBerdem sind sehr
schwache Ringe im Muster zu erkennen. Dies ist ein Hinweis auf die Ausbildung polykris-
talliner Inseln auf der Substratoberfliche.

Die Teilabbildung 4.12(c) zeigt das RHEED-Bild nach dem Wachstum einer nominell
etwa 4 nm dicken Lu,Os-Schicht, die bei T = 350 °C auf dem GaAs(111)B-Substrat ab-
geschieden wurde. Neben dem spekularen Reflex ist nur im unteren Bereich der Abbil-
dung ein duBerst schwacher, diffus verteilter Reflex zu erkennen. Dariiber hinaus ist der
Schirm kaum ausgeleuchtet. Die Probenoberfliache streut den Elektronenstrahl sehr stark,
die LuyO3-Schicht ist folglich iiberwiegend von amorpher Struktur.

Abbildung 4.13 zeigt symmetrische w-26-Rontgenbeugungskurven fiir den vollstindigen
Probensatz dieser Versuchsreihe. Variiert wurde, wie eingangs erldutert, die Wachstums-
temperatur T in einem Bereich zwischen RT und 350 °C. Zum Vergleich ist wiederum die
Rontgenkurve eines reinen GaAs(111)B-Substrates einschlieBlich der darauf gewachsenen
Pufferschicht der Grafik beigefiigt (orange Kurve).

Fiir die bei RT gewachsene Probe (schwarz) sind neben den Substratreflexen keinerlei zu-
satzliche Reflexe zu erkennen. Wird die Substrattemperatur auf 75 = 100 °C erhoht (violett),
ist dagegen eindeutig eine epitaktische Beziehung zwischen Lu,O3-Schicht und Substrat
nachweisbar. Bei L = 3,23 rlu ist der Lu;O3(222)- und gleichzeitig bei L = 6,50 rlu der
Lu;035(444) hoherer Ordnung aufgetaucht, die Hauptoberflachenorientierung der LusOs-
Schicht hat also die des GaAs(111)B-Substrates angenommen. Prinzipiell dndert sich an die-
ser epitaktischen Beziehung nichts, wenn die Substrattemperatur weiter auf 7'y = 200 °C er-
hoht wird (griine Kurve). Sowohl der Lu,O3(222)- als auch der Lu,O3(444)-Reflex sind ein-
deutig nachweisbar, sie sind allerdings von etwas schwécherer Intensitét. Der LuyO3(222)-
Reflex ist dariiber hinaus nicht mehr deutlich separiert neben dem GaAs(111)-Reflex zu se-
hen, sondern als leichte Schulter erkennbar. Dies ist hochstwahrscheinlich auf die nur halb
so dicke Schicht von nominell 4 nm zuriickzufiihren.

Bei einer Wachstumstemperatur von 7's = 350 °C sind deutliche Veridnderungen in der
Rontgenkurve gegeniiber den vorherigen Experimenten zu registrieren. Die zur (111)-Ober-
flachenorientierung zugehorigen LuyO3(222)- und Lu,O3(444)-Reflexe sind zwar nach wie
vor sichtbar, zusitzlich erscheinen jedoch bei L = 3,75 rlu bzw. L = 7,50 rlu der Lu,O3(004)-
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Abbildung 4.13: Symmetrische w-20-Rontgenbeugungskurven fiir die gewachsenen Schicht-
strukturen LusO3/GaAs(111)B mit variierter Wachstumstemperatur 7's. Die
Schichtdicken der LusO3-Schichten betragen nominell zwischen 3 und 8 nm.
Zwei verschiedene Oberflachenorientierungen abhéngig von Ts sind nach-
weisbar: (111) und (001). Die orangene Kurve zeigt die Beugungskurve eines
reinen GaAs(111)B-Substrates inklusive der Pufferschicht.

bzw. LuyO3(008)-Reflex. Es ist hat sich folglich eine weitere Oberflichenorientierung ge-
bildet, bei der die [001]1,,,0,-Richtung parallel zur Wachstumsrichtung liegt. Interessanter-
weise konnten gerade fiir diese Probe aus dem in Abb. 4.12(c) gezeigten RHEED-Bild keine
verwertbaren Informationen iiber epitaktisches Wachstum gewonnen werden. Hier war ein
fast vollstindig diffus ausgeleuchteter RHEED-Schirm zu sehen.

Alle vier in den Rontgenbeugungskurven gezeigten Proben wurden weiterhin mittels
Rontgenreflektometrie untersucht. Die Messkurven sind in Abbildung 4.14 zusammenge-
stellt, wobei durchgezogene Linien wiederum die Messdaten und gestrichelte Linien die
zugehorigen Simulationskurven zeigen. Es zeigt sich, dass die gemessene Intensitit in Re-
flexion sehr schnell abklingt. Die Lu;O3-Schichten sind daher vermutlich von geringer Kris-
tallqualitét. Insbesondere die Schichtdickenoszillationen werden durch die jeweilige Simu-
lationskurve jedoch korrekt wiedergegeben.

In Tabelle 4.5 sind die ermittelten Simulationsparameter aufgefiihrt. Die Dichte des Ma-
terials wird grundsitzlich zu gering ermittelt, fiir hohere Substrattemperaturen 75 nihert
sie sich jedoch dem Literaturwert von Lu,O3 im Volumenkristall von 9,41 g/cm? allmih-
lich an.[102] Eventuell wurden also Reaktionsprodukte an der Grenzfliche zum Substrat
oder an der Oberfliche nicht beriicksichtigt, die nun zu einer abweichenden Dichte in der
Schicht fiihren. Die modellierte Schichtdicke ¢ stimmt sehr gut mit den erwarteten nominel-
len Werten iiberein. Die Rauigkeiten liegen in dem Bereich, der schon fiir die auf GaAs(001)
gewachsenen Lu,Os-Schichten beobachtet wurde. Wie auch bei den zuvor gewachsenen
Lay;O3-Schichten gelingt die Simulation fiir den Fall der GaAs(111)B-Substratoberfliche
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Rontgenreflektivititskurven der gewachsenen LupOs-Schichten auf
GaAs(111)B in Abhiéngigkeit von der Substrattemperatur 7’s. Durchge-

zogene Linien stellen Messdaten dar, die gestrichelte entsprechen einer
Simulation, deren gefundene Parameter in Tabelle 4.5 zusammengestellt sind.

deutlich besser, als bei GaAs(001).

Wachstums- Simulationsparameter
temperatur Ts | p [g/cm®] ¢ (nominell) [nm] rms [nm]
RT 6,9 3,4 (3) 1,1
100 °C 6,9 7,3 (8) 1,2
200 °C 7,5 3,94) 1,2
350 °C 7,8 4,0 (4) 1,1

Tabelle 4.5: Simulationsparameter der LusO3-Schichten gewachsen auf GaAs(111)B in Abhén-
gigkeit von der Substrattemperatur 7's. Die entsprechenden Kurven sind in Abb.
4.14 zusammen mit den Messdaten aufgefiihrt.

52



4.1 Wachstum von Seltenerdoxiden auf GaAs-Substraten

4.1.3 Zusammenfassung

Grundsitzlich konnte epitaktisches Wachstum von diinnen La;O3- und Lu;O3-Schichten auf
beiden Substratorientierungen GaAs(001) und GaAs(111)B realisiert werden. Die Qualitét
der Schichten variiert jedoch beziiglich der Kristallinitit zum Teil erheblich.

Fiir das Wachstum von Lu;O3 auf GaAs wurde eine vergleichsweise schlechte Kristall-
qualitit der LuyO3-Schichten festgestellt. Ausgehend von den RHEED-Bildern waren im
Falle von GaAs(001) iiberwiegend amorphe Oberflachen zu beobachten. Lediglich fiir das
Wachstum bei RT konnte mittels Rontgenbeugung eine eindeutige kristalline Phase nach-
gewiesen werden. Dagegen konnte fiir die auf den GaAs(111)B-Substraten gewachsenen
Lu,03-Schichten abhingig von der Substrattemperatur 7's zwei verschiedene out-of-plane-
Orientierungsbeziehungen beobachtet werden. Hier konnte einmal mehr bestitigt werden,
dass (111)-orientierte Ausgangsoberflaichen offensichtlich das epitaktische Wachstum der
Seltenerdoxide begiinstigen. Das gleichzeitige Auftreten zweier out-of-plane-Orientierungen
in derselben Schicht konnte sich als Nachteil fiir das sich anschlieBende Wachstum der
ferromagnetischen Schicht herausstellen. Ein kontrolliertes Wachstum mit eindeutig de-
finierter Schichtorientierung ist unabdingbar fiir eine hohe Kristallqualitit der Co,FeSi-
Injektorschicht und somit fiir weitere potentielle Experimente zur effektiven Spininjektion.

Im Falle der La;O3/GaAs(001)-Strukturen konnte abhéngig von der Wachstumstempera-
tur und vom Sauerstoffpartialdruck sowohl die kubische als auch die hexagonale Phase des
La;O3 beobachtet werden. Beide Phasen traten zudem in unterschiedlichen out-of-plane-
Orientierungen relativ zum GaAs-Substrat auf. Auch fiir diese Schichten gilt, dass das kon-
trollierte Einstellen der Schichtorientierung Grundvoraussetzung fiir epitaktisches Wachs-
tum der Co,FeSi-Schicht von méglichst hoher Qualitiit ist.

Als aussichtsreichster Kandidat unter den hier vorgestellten Strukturen hat sich die Kom-
bination La;O3/GaAs(111)B herausgestellt. Die nahezu perfekt ausgebildeten CTRs in den
RHEED-Bildern sprechen fiir duerst glatte, homogen gewachsene Schichten, was sich
nachfolgend auch anhand der AFM-Aufnahmen zeigte. Insbesondere aber die ausgeprigten
RHEED-Oszillationen, welche iiber einen langen Zeitraum wihrend des Wachstums beob-
achtet werden konnten, bestitigen das zweidimensionale, epitaktische Schicht-fiir-Schicht-
Wachstum. Dass die ex-situ angefertigten Rontgenreflektometrieaufnahmen von den simu-
lierten Kurven optimal wiedergegeben werden, ist ein weiterer Punkt der fiir die Verwen-
dung der La;O3/GaAs(111)B-Struktur als Ausgangsoberflache fiir weitergehende Wachs-
tumsexperimente spricht.
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4.2 FM/HL-Strukturen mit einer
La,0;-Zwischenschicht

Wie im vorherigen Abschnitt zusammenfassend erldutert, sollen nun aufbauend auf den Er-
fahrungen zum Wachstum der La;O3-Schichten Hybridstrukturen realisiert werden, bei de-
nen auf einem GaAs(111)B-Substrat das La;O3 als Tunnelbarriere und Co,FeSi als Injek-
torschicht fungieren. In typischen Tunnelstrukturen betrigt die Schichtdicke der Tunnelbar-
riere maximal einige wenige Nanometer, daher wurde fiir alle folgenden Experimente eine
LayO3-Schichtdicke d = 2 nm gewdhlt. Die Substrattemperatur betrug wéhrend des Wachs-
tums T's = 350 °C, der Sauerstoffpartialdruck pos = 2-10~7 mbar.

Das stochiometrische MBE-Wachstum der terndren Co,FeSi-Verbindung ist nicht trivial.
Die Flussraten dreier Effusionszellen fiir Co, Fe und Si miissen iiber ihre jeweilige Be-
triebstemperatur exakt bestimmt werden, sodass die entsprechenden Molekularfliissse auf
der Probenoberfliche ein Verhiltnis von 2 : 1 : 1 einnehmen. Ein Verfahren beschreibt bei-
spielsweise [54]. Zunédchst werden iiber mehrere Experimente hinweg die Wachstumspara-
meter der bindren bcc-Verbindung Cog gsFeg 34 optimiert. Deren Komposition wird durch
Vergleich des mittels Rontgenbeugung gemessenen Gitterparameters mit dem Literaturwert
bestimmt.[ 105] Dabei muss die tetragonale Verzerrung des Cog gsFe 34 auf dem GaAs(001)-
Substrat beriicksichtigt werden. Ist das korrekte Verhiltnis von Co zu Fe von 2 : 1 gefunden,
werden diese Molekularfliisse festgehalten. Anschlieend kann Si hinzugefiigt werden, bis
stochiometrisches Co,FeSi vorliegt. Dies ist aufgrund der praktisch gleichgroBen Gitterpa-
rameter von Co,FeSi und GaAs genau dann der Fall, wenn beispielsweise der Co,FeSi(004)-
Beugungsreflex auf exakt derselben Position wie der GaAs(004)-Substratreflex liegt.

4.2.1 Strukturelle Charakterisierung

Abbildung 4.15 zeigt RHEED-Bilder der verschiedenen Wachstumsschritte der Co,FeSi/
La;O3/GaAs(111)B-Strukturen unmittelbar nach dem Wachstum der jeweiligen Schicht. In
den Teilabbildungen 4.15(a) und (e) ist die Oberfliche der La;O3-Schicht jeweils in einem
<110> bzw. <211>-Azimut zu sehen. Die Dicke d der Schicht betrdgt, wie zuvor erwihnt,
fiir diese und alle anderen Proben dieser Serie 2 nm. Beide Azimute weisen scharfe streifen-
formige Muster auf, die CTRs sind nur schwach von punktférmigen Reflexen durchsetzt. Es
sind keinerlei Anzeichen von polykristallinen Ringen zu erkennen. Die Schicht weist also
eine glatte Oberfliche hoher Kristallinitit auf.

Nach dem Wachstum der LayOs-Schichten erfolgte der Riicktransport der Proben zum
PDI und das Einschleusen in die Wachstumskammer fiir das Wachstum metallischer Verbin-
dungen. In den Abbildungen 4.15(b) und (f) sind RHEED-Bilder einer Probe in den <110>-
bzw. <211>-Azimuten zu sehen, bei der die Co,FeSi-Schicht bei einer Wachstumstempera-
tur von T's = 100 °C auf der La;O3-Schicht gewachsen wurde. Die nominelle Schichtdicke
betrdgt wie fiir alle anderen Proben ¢ = 16 nm. Eindeutig erkennbar sind in beiden Azimuten
diffus begrenzte, punktformige Reflexe, deren horizontale Abstidnde mit denen der LayOs-
Reflexe iibereinstimmen. Daneben sind eindeutig polykristalline Ringe besonders intensiv
nahe am Probenhorizont zu sehen. Der Hintergrund des RHEED-Schirmes ist diffus ausge-
leuchtet, die Schicht weist also neben einigen epitaktisch gewachsenen Doménen auch einen
hohen Anteil von amorpher Struktur auf.
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Abbildung 4.15: RHEED-Bilder der Co;FeSi/LasO3/GaAs(111)B-Strukturen zwischen den
einzelnen Wachstumsschritten. (a) und (e) zeigen die Probenoberfliche nach
dem Wachstum der nominell 2 nm dicken LayOs-Schicht, alle anderen die
Oberfliche nach dem weiteren Uberwachsen mit einer nominell 16 nm dicken
Co,FeSi-Schicht bei verschiedenen Wachstumstemperaturen 7.

Wird die Substrattemperatur 7'g fiir das Wachstum der Co,FeSi-Schicht auf 7's = 350 °C
erhoht, ergibt sich, wie in den Abbildungen 4.15(c) und (g) gezeigt, ein deutlich kontrast-
reicheres RHEED-Bild. Die zuvor bei niedriger Wachtumstemperatur beobachteten Reflexe
tauchen an unveridnderter Position auf, an der epitaktischen Beziehung hat sich daher prin-
zipiell nichts geédndert. Allerdings erscheinen daneben auch scharfe, intensive CTRs vor
dem dunklen Hintergrund, der Anteil amorphen Materials auf der Probenoberflidche hat also
signifikant abgenommen, wihrend der (ein-)kristalline zugenommen hat. Auch die polykris-
tallinen Ringe haben deutlich an Intensitit verloren.

Beim Wachstum von Heusler-Legierungen auf verschiedensten Substraten bzw. Orien-
tierungen hat sich gezeigt, dass ein an das Wachstum angeschlossenes Tempern der Probe
zu hoherer atomarer Ordnung der einzelnen Untergitter fithren kann.[106, 107] Das Heizen
bewirkt weiterhin ein Ausheilen von Gitterdefekten und damit eine Verbesserung der Kris-
tallqualitét. Diese Erfahrungen wurden hierauf iibertragen, indem bei einer weiteren Probe
die Co,FeSi-Schicht bei RT gewachsen und anschlieBend 180 Minuten lang auf 400 °C
geheizt wurde. Abbildung 4.15(d) zeigt das RHEED-Bild dieser Probe vor dem Tempern
und Abb. 4.15(h) unmittelbar danach. Beide Muster weisen unabhéngig vom eingestellten
Azimut ausschlieBlich breite Ringe auf, die auf polykristallines Wachstum hindeuten. Punkt-
oder streifenformige Reflexe sind nicht nachweisbar, die Ringe wirken nach dem Heizschritt
allenfalls deutlich separierter. Das Tempern der Probe hat zumindest strukturell einen kaum
nachweisbaren Einfluss auf die Qualitit der Oberfliche der Co,FeSi-Schicht.

Nach dem Ausschleusen aus der Wachstumskammer wurde zunichst die Morphologie der
Proben mittels Rasterkraftmikroskopie untersucht. In Abbildung 4.16 sind jeweils 5x5 pum?
grofle Ausschnitte der Oberflache der drei Proben mit unterschiedlicher Substrattemperatur
T's zusammengestellt. Die entsprechende Probe mit 7Ts = 100 °C zeigt Abb. 4.16(a). Deut-
lich zu erkennen ist die bekannte Terrassenstruktur, wie sie auch fiir die Oberfliche unmit-
telbar nach der Substratpriaparation beobachtet werden kann (Abb. 3.2(c) im Abschnitt 3).
Das Uberwachsen mit einer 2 nm dicken La;O3-Schicht und anschlieBend nominell 16 nm
Co,FeSi bewirkt bei dieser Temperatur offensichtlich keine sichtbare morphologische Ver-
dnderung der Oberflache. Die rms-Rauigkeit ist mit 1,0 nm von derselben Gréenordnung,
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Abbildung 4.16: AFM-Aufnahmen fiir Co,FeSi/LasO3/GaAs(111)B-Schichtstrukturen, bei de-
nen die Substrattemperatur 7's wihrend des Wachstums der Co,FeSi-Schicht
variiert wurde. Die ScangroBe betrigt fiir alle Aufnahmen 5x5 pum?, die Ho-
henskala und die mittlere Rauigkeit 7ms des Oberflachenausschnitts ist fiir
jede Aufnahme einzeln angegeben.

wie sie fiir das reine Substrat mit gewachsener GaAs-Pufferschicht nachgewiesen wurde.

Bei einer Substrattemperatur von 7's = 350 °C sind die Terrassen nicht mehr sichtbar
(Abb. 4.16(b)). Die komplette Oberflidche ist mit kleinen, etwa 100 bis 150 nm breiten Inseln
bedeckt. Solch ausgeprigtes Inselwachstum wird hiufig beim Wachstum von Metallen, ins-
besondere Heusler-Legierungen wie Co,FeSi fiir eine Wachstumstemperatur oberhalb von
T's =200 °C beobachtet.[108, 25] Die mittlere Rauigkeit der Oberfldche ist mit rms =2,3 nm
deutlicher hoher, als bei der Probe zuvor. Anzumerken ist, dass die Orientierung dieser In-
seln offensichtlich nicht statistisch verteilt ist, sondern eine epitaktische Vorzugsrichtung
aufweist, die ithnen von der La;O3-Schicht vermittelt wird. Dies wurde zuvor anhand der
punktformigen RHEED-Muster erlautert (Abb. 4.15(c)+(g)).

Die Oberfliche der bei RT gewachsenen Probe mit anschlieBendem Tempern ist in Ab-
bildung 4.16(c) zu sehen. Hier ist wiederum deutlich die Terrassierung des GaAs(111)B-
Substrates zu erkennen. Niedrige Wachstumstemperaturen bis einschlieBlich 7s = 100 °C
erhalten also offensichtlich die morphologischen Eigenschaften der Substratoberflache. Ein
daran anschlieBendes Tempern der Probe bei 400 °C iiber einen Zeitraum von drei Stunden
hat darauf keine Auswirkungen. Die mittlere Rauigkeit der Probe ist mit 7ms = 0,8 nm hier
wieder vergleichbar mit der des reinen GaAs(111)B-Substrates.

Eine Zusammenstellung symmetrischer w-20-Rontgenkurven fiir die verschiedenen Wachs-
tumstemperaturen 7's der Co,FeSi-Schicht ist in Abbildung 4.17 dargestellt. Die schwarze
bzw. violette Kurve zeigen zwei Proben, bei denen die Co,FeSi-Schicht bei Ts = 100 °C
bzw. 325 °C direkt auf dem GaAs(111)B-Substrat abgeschieden wurden. Im Vergleich mit
der Beugungskurve des reinen GaAs-Substrates (orange) ist nur eine geringe Verbreiterung
des GaAs(222)-Reflexes zu erkennen. Aufgrund der praktisch perfekten Gitteranpassung
von Co,FeSi zum GaAs sind zusitzliche Reflexe, die nicht von den Substratreflexen iiber-
lagert werden, nicht zu erwarten. In einer hochaufgelosten Beugungskurve in unmittelba-
rer Umgebung des GaAs(111)-Reflexes, dargestellt in Abbildung 4.18, weist die Probe mit
T's = 100 °C deutlich ausgeprigte Schichtdickenoszillationen auf. Aufgrund geringer Dif-
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Abbildung 4.17: Symmetrische  w-26-Rontgenbeugungskurven in  Abhidngigkeit von
der CoyFeSi-Wachstumstemperatur 7s fiir die zuvor diskutierten
CoyFeSi/Lay03/GaAs(111)B-Schichtstrukturen. Die  orangene  Kurve
zeigt die Messdaten eines reinen GaAs-Substrates, die schwarze und violette
Kurve wurden fiir Proben gemessen, bei denen die Co,FeSi-Schicht direkt
auf dem GaAs(111)B-Substrat gewachsen wurde. Eine weitere Probe, bei
der ausschlieBlich eine 2 nm dicke LayOs-Schicht gewachsen wurde, zeigt
die griine Kurve. Die nominelle Schichtdicke der Co,FeSi-Schicht betrdgt
fiir die auf LapO3 gewachsenen Proben etwa 16 nm, fiir die direkt auf dem
GaAs(111)B-Substrat gewachsenen ungefihr 18 nm.

fusion durch die niedrige Wachstumstemperatur ist die atomare Ordnung in den Netzebe-
nen parallel zur Oberfliche sehr hoch. Dariiber hinaus ist das Auftreten des Co,FeSi(111)-
Reflexes bzw. der zugehorigen Schichtdickenoszillationen ein Nachweis dafiir, dass das
Co,FeSi in der vollstidndig geordneten L2;-Struktur vorliegt.

Die griine Kurve in Abb. 4.17 zeigt die LayO3-Vorlage, also die nominell 2 nm dicke
Lay,05-Schicht ohne weiteres Uberwachsen mit Co,FeSi. Der GaAs(222)-Reflex weist im
Vergleich zu den vorherigen Kurven eine deutliche Verbreiterung auf, die hochstwahrschein-
lich durch das ebenfalls gitterangepasste La;O3 verursacht wird.

Diese Schichtstruktur wurde, wie erldautert, mit einer nominell 16 nm dicken Co,FeSi-
Schicht tiberwachsen. Zunichst betrug die Substrattemperatur dabei Ts = 100 °C (blaue
Kurve). Die sichtbare Verbreiterung um den GaAs(222)-Reflex bleibt erhalten, zusitzlich ist
um den GaAs(111)-Reflex eine leichte Asymmetrie zu hoheren L-Werten hin zu erkennen.
Auch im Falle der bei Ty = 350 °C gewachsenen Co,FeSi-Schicht wird dieses Verhalten
beobachtet, weitere Reflexe durch gebildete Reaktionsprodukte sind nicht nachweisbar.

Die Messdaten der bei RT gewachsenen Probe mit anschlieBendem Tempern sind in der
roten Kurve dargestellt. Hier ist die asymmetrische Verbreiterung um den GaAs(111)-Reflex
noch stirker ausgeprigt. Zu kleineren L-Werten ist ansatzweise sogar ein zusitzlicher Reflex
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Abbildung 4.18: Symmetrische w-26-Rontgenbeugungskurve um den GaAs(111)-Reflex an ei-
ner Co,FeSi/GaAs(111)B-Struktur, gewachsen bei T's = 100 °C. Zu erkennen
sind die ausgepriagten Schichtdickenoszillationen, die durch die nominell 18
nm dicke Co,FeSi-Schicht erzeugt werden. Der Co,FeSi(111)-Schichtreflex
selbst ist aufgrund der Gitterangepasstheit zum GaAs-Substrat praktisch nicht
zu sehen.

erkennbar. Die symmetrische Verbreiterung des GaAs(222)-Reflexes ist ebenfalls stirker
ausgeprigt, als bei den Experimenten zuvor. Bei L = 4,9 rlu ist dariiber hinaus ein schwa-
cher Reflex zu sehen, der den Co,FeSi(220)-Netzebenen zugeordnet werden kann. Das an
das Wachstum angeschlossene Tempern der Probe hat also offenbar zu einer kristallografi-
schen Umordnung in der Co,FeSi-Schicht gefiihrt. Dabei hat sich eine weitere out-of-plane-
Orientierung neben der bestehenden (111)-orientierten Co,FeSi-Kristallphase gebildet. In
den zuvor gezeigten RHEED-Bildern dieser Probe waren ausschlielich polykristalline Rin-
ge zu beobachten (Abb. 4.15(d)+(h)). Es ist daher anzunehmen, dass sich dariiber hinaus
weitere in-plane-Orientierungen innerhalb der Schicht ausgebildet haben, die mit der hier
angewendeten symmetrischen Rontgenbeugung nicht nachgewiesen werden kdnnen.

Fiir simtliche Strukturen, bei denen die Co,FeSi-Schicht auf La;O3 gewachsen wurden,
waren Schichtdickenoszillationen nicht nachweisbar. Die Schichtqualitdt des Co,FeSi ist
also unabhingig von der Wachstumstemperatur deutlich geringer, als bei der Co,FeSi/
GaAs(111)B-Struktur.

Die Co,FeSi/Lay;03/GaAs(111)B-Strukturen wurden weiterhin mittels Rontgenreflektivi-
tat untersucht, die Ergebnisse sind in Abbildung 4.19 dargestellt. Auch hier entsprechen
durchgezogene Linien den Messdaten, wihrend gestrichelte die Simulationskurven wieder-
geben.

Die Kurven in schwarz bzw. violett zeigen wiederum die bei 7s = 100 °C bzw. 350 °C
direkt auf GaAs(111)B-Substraten gewachsenen Co,FeSi-Schichten mit einer nominellen
Schichtdicke von 18 nm. Die Simulationskurven geben in beiden Fillen insbesondere den
Teil hoherer Winkel mit L > 0,3 rlu sehr gut wieder. Auffillig ist hingegen in beiden Kur-
ven die veridnderte Periodizitit der Schichtdickenoszillationen bei L = 0,2 rlu, die nur be-
dingt durch die Simulation erfasst wird. Solche Schwebungen entstehen bei Uberlagerung
mehrerer Schwingungen, konnen also auf ein komplexeres Schichtsystem hindeuten, als es
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Abbildung 4.19: Rontgenreflektivititskurven der Co,FeSi/LayO3/GaAs(111)B-Strukturen fiir
unterschiedliche Wachstumstemperaturen 7'y der CoFeSi-Schichten. Die Di-
cke der LazO3-Schicht betridgt nominell 2 nm, die der Co,FeSi-Schicht etwa
16 nm. Zwei weitere Kurven zeigen direkt auf GaAs(111)B-Substraten ge-
wachsene mit 18 nm etwas dickere Co,FeSi-Schichten (schwarz und violett).
Durchgezogene Linien entsprechen den Messdaten, gestrichelte den Simulati-
onskurven.

hier fiir die Simulation angenommen wurde. Bei der Simulation der Reflektivitdtskurven
von Co,FeSi1/GaAs(110)-Strukturen wurde diesem Umstand dadurch Rechnung getragen,
dass eine zusitzliche Oxidschicht, hervorgerufen durch Reaktion des Co,FeSi mit Raum-
luft, an der Co,FeSi-Oberfliche beriicksichtigt wurde.[25] Auf diesem Modell beruhende
Simulationskurven konnten die Schwebungen besser nachbilden.

Die blaue Kurve zeigt eine nominell 16 nm dicke bei 7y = 100 °C gewachsene Co,FeSi-
Schicht auf der nominell 2 nm dicken La;O3-Schicht. Die Oszillationen der Messkurve sind
im Vergleich zu den vorherigen beiden Kurven deutlich stirker gedimpft. Die reflektierte
Intensitit hat bei L = 0,36 rlu bereits das Detektionslimit erreicht. Die Co,FeSi-Schicht wird
daher von deutlich geringerer Kristallqualitit sein, als die direkt auf GaAs gewachsene.

Fiir die bei Ts = 350 °C gewachsene Probe sind keine Oszillationen in der Messkurve
sichtbar. Die Simulationskurve folgt den Messdaten nur grob und erzeugt bei L ~ 0,1 rlu
sogar Oszillationen, die nicht in den Messdaten vorhanden sind. Wie zuvor anhand der
AFM-Aufnahmen dargestellt, weist die Co,FeSi-Schicht fiir diese Wachstumstemperatur ei-
ne hohe morphologische Rauigkeit auf (Abb. 4.16(b)). Dies wird hier durch das Fehlen der
Schichtdickenoszillationen und das schnelle Abklingen der reflektierten Intensitit bestétigt.

Die letzte Kurve in griin zeigt die bei RT gewachsene Probe mit anschlieBendem Tempern.
Hier sind wiederum eindeutig von der Co,FeSi-Schicht hervorgerufene Oszillationen zu be-
obachten. Die Dynamik der Oszillationen ist daneben noch hoher, als fiir die bei 7's = 100 °C
gewachsene Probe. Niedrige Wachstumstemperaturen bewirken offensichtlich eine morpho-
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logisch glatte Co,FeSi-Schicht mit einer scharfen Grenzfliche zum LayOs.
Samtliche ermittelte Parameter der simulierten Reflektivitdtskurven sind in Tabelle 4.6
zusammengefasst. Die Ergebnisse sind getrennt fiir die beiden Schichtstrukturen mit bzw.

Co,FeSi Simulationsparameter Co,FeSi/La;O3(2 nm)/GaAs(111)B
Wachstums- Lay0O5 Co,FeSi
temperatur Ts | p [g/cm®] d [nm] rms[nm] p[g/cm®] ¢[nm] rms [nm]
100 °C 5,4 2,2 0,5 6,3 10,8 1,7
350 °C 4,6 2,2 0,9 5,5 16,4 2,7
RT + ann. 6,4 2,9 1,2 6,4 12,0 1,1
Co,FeSi /GaAs(111)B

100 °C - - - 8,9 16,4 0,3
325°C - - - 6,6 14,7 0,1

Tabelle 4.6: Ermittelte Simulationsparameter der in Abb. 4.8 gezeigten Rontgenreflek-
tivitatskurven der Co,FeSi/LasO3/GaAs(111)B- bzw. Co,FeSi/GaAs(111)B-
Schichtstrukturen fiir unterschiedliche Substrattemperaturen 7.

ohne eingefiigter La;O3-Schicht aufgefiihrt. Der Wert fiir die Dichte der La;O3-Schicht liegt
umso niher am erwarteten von 6,5 g/cm?, je niedriger die Wachstumstemperatur T der
Co,FeSi-Schicht ist. Dies ldsst sich vermutlich durch Bildung von Reaktionsprodukten auf-
grund starker Diffusion an den Grenzflichen bei hoheren Wachstumstemperaturen erkliren.
Fiir die Dicke der LayO3-Schicht wurden in allen Simulationen realistische Werte ermittelt.
Die Schichtdicken der Co,FeSi-Schicht weisen groBe Abweichungen untereinander auf, ei-
ne Abhingigkeit von der Wachstumstemperatur ist dabei nicht zu erkennen. Eine mogliche
Ursache konnten Fluktuationen in den Flussraten der Effusionszellen sein.

4.2.2 Elektrischer Schichtwiderstand

Neben der direkten Zuginglichkeit iiber die Rontgenbeugung konnen auch Messungen der
Leitfahigkeit bzw. des (spezifischen) Schichtwiderstandes einer Probe Aussagen iiber des-
sen Kristallinitédt liefern. Von den Co,FeSi/LLa;O3/GaAs(111)B-Schichtstrukturen wurden
Probenstiicke von etwa 3x5 mm? GroBe angefertigt, mit elektrischen Kontakten gemil der
van-der-Pauw-Geometrie [109] versehen und anschlieBend bei RT vermessen. Der spezifi-
sche Widerstand p einer idealerweise homogenen, dreidimensionalen Schicht der Dicke ¢
berechnet sich dann zu p = Ry - ¢, wenn der Flichenwiderstand Rg der zweidimensionalen
Oberfliche bekannt ist.

In Abbildung 4.20 sind die jeweiligen Schichtwiderstinde p ausgewdhlter Proben der Se-
rie Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B in Abhédngigkeit von der Substrattemperatur 7'y dargestellt.
Die eingezeichnete rote Linie soll hierbei ausschlielich als optische Fiihrung dienen. Fiir
die nicht-geheizten Proben ist ein Minimum des Widerstands bei T's von etwa 100-200 °C
zu erkennen. Die bei RT gewachsene Probe weist dabei den hiéchsten spezifischen Wider-
stand von tiber 200 pf) cm auf. Zu vermuten ist daher, dass die Schicht nahezu vollstindig
amorph und reich an Kristalldefekten ist, was zu hoherer Streuung der Leitungselektronen
fiihrt. Die Amorphizitdt wurde bereits anhand der RHEED-Bilder in Abb. 4.15 fiir niedrige
T's nachgewiesen. Eine Erhohung der Substrattemperatur auf 7's = 100 °C bewirkt folglich
eine verbesserte Kristallinitidt und damit weniger Streuung im Leitungsband.
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Abbildung 4.20: Schichtwiderstand p der CoaFeSi/LLapO3/GaAs(111)B-Schichtstruktu-ren mit
unterschiedlicher Wachstumstemperatur Ts. Die nach dem Wachstum bei
400 °C getemperte Probe ist entsprechend markiert, die rote Linie dient ledig-
lich als optische Fithrung der Datenpunkte der nicht-geheizten Proben. Alle
Messungen wurden bei RT durchgefiihrt.

Dagegen zeigt die dritte Messung fiir 7's = 350 °C einen erneuten Anstieg des Schichtwi-
derstands auf knapp 200 €2 cm. Fiir diese Temperatur wies die Oberfldche ein ausgeprigtes
Inselwachstum auf (Abb. 4.16(b)). Denkbar ist hier eine verringerte Leitfdhigkeit aufgrund
hoher Degradationseffekte der Schicht. Viele separierte Inseln stellen einen hoheren elektri-
schen Widerstand dar, als eine geschlossene, ebene Fliche.

Umso bemerkenswerter ist, dass das Tempern einer bei RT gewachsenen Co;FeSi-Schicht
tiber einen Zeitraum von 3 Stunden bei 400 °C den spezifischen Widerstand signifikant
verringern kann. Die entsprechende Messung ist in Abb. 4.20 beschriftet. Der Wert von
p liegt mit ungefdhr 75 n2 cm sogar noch deutlich unterhalb aller anderen gemessenen
Proben. Die anfangs duBerst geringe Kristallinitdt der Schicht konnte durch das Tempern
also signifikant verbessert werden, was anhand der RHEED-Bilder unmittelbar nach dem
Tempern nicht so offenbar ersichtlich wurde.

Die atomare Umordnung innerhalb diinner Schichten durch das Tempern ist ein bekann-
ter Prozess. Beispielsweise konnte an Indium-implantierten ZnO-Schichten ein um mehre-
re GroBenordnungen geringerer, elektrischer Widerstand nachgewiesen werden, sofern die
Schicht nach dem Wachstum bei 400 °C getempert wurde.[110]

Waurden die Co,FeSi-Schichten direkt auf dem GaAs(111)B-Substrat gewachsen, so konn-
ten unabhéngig von der Wachstumstemperatur Schichtwiderstdnde von etwa 50 pf) cm be-
stimmt werden.[111] Grundsitzlich weisen also die hier auf La;O3 gewachsenen Co,FeSi-
Schichten eine geringere kristalline Qualitit auf, diese kann durch das anschliefende Tem-
pern signifikant erhoht werden. Ein qualitativ dhnlicher Kurvenverlauf mit einem nachweis-
baren Minimum des Schichtwiderstands bei Wachstumstemperaturen um 200 °C konnte
auch fiir ungetemperte CoFeSi/GaAs(110)-Strukturen nachgewiesen werden.[25]
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Abbildung 4.21: Auf die Sittigungsmagnetisierung Mg normierte Magnetisierungskurven
der gewachsenen Co,FeSi/LasO3/GaAs(111)B-Strukturen fiir verschiedene
Wachstumstemperaturen Ts. (a) und (b) zeigen Proben mit 75y = RT bzw.
100 °C, bei denen das #uBere Feld H entlang der [110]- bzw. [112]-
Kristallrichtung angelegt wurde. Zum Vergleich sind zwei Proben ohne ein-
gefiigte LasO3-Schicht mit Ts = 100 °C bzw. 325 °C beigefiigt. (c) zeigt die
Magnetisierung einer Probe mit LayO3-Schicht gewachsen bei T's = 350 °C.

4.2.3 Magnetische Charakterisierung

Von den Co,FeSi-Schichten wird ein ferromagnetisches Verhalten erwartet. Um dieses ge-
nauer zu untersuchen, wurden Magnetisierungskurven im SQUID aufgenommen und in Ab-
bildung 4.21 zusammengestellt. Alle Messungen wurden bei Raumtemperatur (7', = 300 K)
durchgefiihrt.

In 4.21(a) ist die auf die Sittigungsmagnetisierung Mg normierte Magnetisierung M in
[110]-Richtung fiir die Co,FeSi/LLa;03/GaAs(111)B-Schichtstrukturen mit Wachstumstem-
peratur Ty zwischen RT (mit anschlieBendem Tempern) und 100 °C dargestellt. Daneben
sind die Messkurven zweier Co,FeSi/GaAs(111)B-Proben mit T = 100 °C bzw. 325 °C
eingefiigt. Bis auf letztere zeigen alle Kurven eine magnetisch schwere Achse, d.h. die
Magnetisierung M in Remanenz ist praktisch gleich Null und Sittigung wird nur allméh-
lich mit hoheren Anregungen H erreicht. Dabei ist es unerheblich, ob eine eingeschobene
LayO3-Schicht vorliegt oder nicht. Die Hystereseflaichen der Kurven sind sehr klein, d.h.
die Ummagnetisierung der Schicht von negativer zu positiver Sittigung bzw. umgekehrt ist
energetisch nahezu verlustfrei. Dies spricht fiir sehr groe magnetische Doménen innerhalb
der Schichten und eine geringe Storstellendichte, die die Verschiebung von Bloch-Winden
bei der Ummagnetisierung behindern.

Im Falle der bei T's = 325 °C gewachsenen Co,FeSi/GaAs(111)B-Probe liegt eine mittel-
schwere Achse vor, die Fliache unter dem Kurvenverlauf ist aufgrund von Hystereseeffekten
deutlich ausgeprigter. Die hohere Wachstumstemperatur fiihrt hier vermutlich zu vermehr-
tem Einbau von Storstellen in die Schicht, hervorgerufen durch Diffusionsprozesse inner-
halb der Co,FeSi-Schicht oder zwischen dieser und dem GaAs-Substrat.

Abbildung 4.21(b) zeigt die Magnetisierungskurven derselben Probenserie entlang der
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[112]-Kristallachse, also um 90° rotiert relativ zur vorherigen Messrichtung. Hier weisen
die auf einer La;O3-Schicht gewachsenen Proben eindeutig eine magnetisch leichte Rich-
tung auf, d.h. ohne dullere Erregung H ist die Magnetisierung M gleich der Séttigungsma-
gnetisierung M. Das an das Wachstum bei RT angeschlossene Tempern der La;O3-Schicht
hat darauf offensichtlich keine Auswirkungen. Die direkt auf das GaAs(111)B-Substrat ge-
wachsenen Co,FeSi-Schichten sind dagegen magnetisch schwerer.

In Abbildung 4.21(c) sind beide Azimute einer einzelnen Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B-
Probe gewachsen bei T's = 350 °C dargestellt. Man beachte, dass hier eine andere Skalierung
der H-Achse des externen Feldes gewihlt wurde. Die Magnetisierungskurven zeigen ein iso-
tropes Verhalten, die magnetischen Achsen der Schicht sind unabhéngig von der jeweiligen
Kristallachse etwa mittelschwer. Die Hystereseflachen beider Kurven sind im Vergleich zu
allen anderen Proben deutlich grofer, der Energieverlust bet Ummagnetisierung der Schicht
entsprechend hoher. Die AFM-Aufnahme der Oberflache dieser Probe wies ein ausgeprag-
tes Inselwachstum auf. Vermutlich liegen hier viele kleine magnetische Doménen vor, deren
magnetische Ausrichtung sich durch Anlegen eines dufleren Feldes nicht mehr kollektiv dn-
dern lédsst, wie man es beispielsweise von einer geschlossenen Schicht erwarten wiirde.

Alle Schichten der Serie Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B sind offensichtlich ferromagne-
tisch. Die Anisotropien der magnetischen Achsen weisen fiir niedrige Wachstumstemperatu-
ren ein vergleichbares Verhalten wie die direkt auf dem GaAs(111)B-Substrat gewachsenen
Schichten auf. Auch sind die nachgewiesenen Hystereseeffekte von derselben GréBenord-
nung. Bei einer hoheren Wachstumstemperatur ist dagegen die kristalline Ordnung der auf
La;O3 gewachsenen Schicht schlechter, dies spiegelt sich in den vergleichsweise groflen
Hystereseflichen wider.

4.2.4 Eignung als Diffusionsbarriere

Die in die Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstruktur eingeschobene La;O3-Schicht soll als ei-
ne ihrer wichtigsten Eigenschaften die Diffusion von Atomen aus der Co,FeSi-Schicht in
das GaAs-Substrat und damit die Vermischung beider Strukturen verhindern oder zumindest
effektiv unterdriicken. Dazu wurden einige Proben der Co,FeSi/Las;O3/GaAs(111)B-Serie
fiir die Sekundérionen-Massenspektrometrie (SIMS) prépariert, indem die Co,FeSi-Schicht
mittels nasschemischem Atzen mit Salzsiure (HCI) vollstindig von der La,O3-Oberfliche
entfernt wurde. Als Primédrionen wurden im Fall der Aufnahme der Si-Spektren Cs*-Ionen
mit einer Energie von 14,5 keV genutzt und fiir die Co- bzw. Fe-Spektren O3 -Ionen der
Energie 8 keV.

In Abbildung 4.22 sind die SIMS-Profile der Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B-Proben fiir die
drei Elemente Co, Fe und Si getrennt dargestellt. Diese zeigen das riickgestreute Signal der
jeweils selektierten Atomsorte in Abhédngigkeit von der momentanen Kratertiefe, normiert
auf das Gesamtvolumen aller herausgelosten Partikel aus dem Kristall. Die durchgezoge-
nen Linien in der Abbildung zeigen die Profile der Co,FeSi/La;03/GaAs(111)B-Strukturen,
wihrend gestrichelte Linien zwei Referenzproben ohne La;O3-Schicht reprisentieren.

In Abb. 4.22(a) ist das gemessene Co-Signal aufgefiihrt. Fiir eine Wachstumstemperatur
von Ts = 100 °C (violett) und 350 °C (griin) sind die Messkurven der Proben mit La;O3-
Schicht vergleichbar mit der einer bei T's = 325 °C gewachsenen Probe ohne La;O3-Schicht
(griin gestrichelt). Dagegen zeigt die bei RT auf La;O3-gewachsene Probe (blau) ein um fast
4 GroBenordnungen schwicheres Signal. Offensichtlich hat auch das anschlieBende Tem-
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Abbildung 4.22: SIMS-Profile der Co,FeSi/Lay03/GaAs(111)B-Schichtstrukturen mit unter-
schiedlicher Wachstumstemperatur T's. Die Profile zeigen die drei Ele-
mente Co, Fe und Si, welche die atomaren Bestandteile der Co,FeSi-
Schicht bilden, separat. Weiterhin sind zum Vergleich die Messkurven zweier
Co,FeSi/GaAs(111)B-Proben mit in die Grafik eingefiigt. Vor der Aufnahme
der Profile wurden die Co,FeSi-Schichten mittels Atzen mit Salzsiure (HCI)
entfernt.

pern der Probe zu keiner nachweisbaren Eindiffusion von Co ins GaAs gefiihrt. Das Signal
der bei Ty = 100 °C gewachsenen Probe (violett gestrichelt) ohne La;O3-Schicht liegt um
etwa eine Grofenordnung hoher.

Fiir die Diffusion von Fe-Atomen édndert sich dieses Verhalten nicht grundlegend. Die mit
Lay0O3-Schicht gewachsenen Proben mit 7's = 100 °C bzw. 350 °C sind wiederum fast de-
ckungsgleich mit der bei 325 °C direkt auf GaAs(111)B gewachsenen. Die beiden anderen
Kurven (blau und violett gestrichelt) liegen erneut um einige GréBenordnungen unterhalb
der restlichen. Gleiches gilt fiir die Si-Kurve, die Daten der hoheren Wachstumstemperatu-
ren (> 350 °C) mit und ohne La;O3-Schicht liegen etwa auf demselben Niveau wie die auf
Lay;03-Schicht gewachsene 100 °C-Probe. Die zwei Kurven mit 7'g = RT mit La;O3-Schicht
bzw. T's = 100 °C ohne La;O3-Schicht weisen erneut eine um mehr als vier GroB3enordnun-
gen schwichere Eindiffusion auf.

Das aufféllige Maximum in der Intensitét bei einer Tiefe von etwa 100 bzw. 200 nm ist ty-
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pisch fiir SIMS-Profile von Si-Atomen.[112, 113, 114] Si tendiert zu starker Segregation und
Ansammlung an Grenzflachen, in diesem Falle an der homoepitaktischen Grenze zwischen
dem reinen Substrat und der GaAs-Pufferschicht. Diese war fiir die auf La;O3 gewachsenen
Co,FeSi-Schichten etwa doppelt so dick, was die Verschiebung des Intensititsmaximums
auf der x-Achse erklirt.

Aus diesen Daten kann letztlich nur die Konsequenz gezogen werden, dass eine 2 nm
dicke Lay;O3-Schicht beim Wachstum von Co,FeSi-Schichten mit Wachstumstemperatu-
ren von Ts > 100 °C die Eindiffusion von Co, Fe und Si in das GaAs-Substrat nicht et-
wa unterdriickt, sondern im Gegenteil sogar eher begiinstigt. Vergleicht man beispielswei-
se die beiden Kurven der bei Ty = 100 °C gewachsenen Proben (violett), so liegen die
La,O3-gepufferten Messwerte (durchgezogene Linie) unabhingig vom betrachteten Ele-
ment grundsitzlich drei oder mehr Groenordnungen iiber den ungepufferten Werten (ge-
strichelt).

Die fiir die LayO3-Schicht beobachteten RHEED-Bilder (Abb. 4.15(a)+(e)) legen den
Schluss nahe, dass eine kristalline, perfekt glatte und vor allem geschlossene LayO3-Schicht
auf den Substraten vorliegt. Diffusion zwischen Inseln oder entlang von Kratern, wie sie
bei einem ausgeprigten Inselwachstum auftreten konnte, kann damit ausgeschlossen wer-
den. Fiir die Herstellung und Charakterisierung der Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B-Strukturen
wurden stark fehlgeschnittene GaAs(111)B-Substrate verwendet, dies spiegelt sich, wie er-
lautert, in der ausgeprigten Terrassierung der GaAs-Ausgangsoberflache wider (Abb. 3.2(c)
im Kapitel 3). Die Stufendichte wurde anhand der AFM-Aufnahme entlang einer Seitenlinie
zu etwa 70/um bestimmt. Dies ist etwa 10 mal so viel wie bei den Substraten, die fiir das di-
rekte Wachstum Co,FeSi/GaAs(111)B verwendet wurden. Beim homoepitaktischen Wachs-
tum von SrTiO3; wurde beobachtet, dass wihrend der Deposition des Materials die Dichte
von Sauerstofffehlstellen an Stufen hoher ist, als auf den Terrassenflichen selbst.[115] Sol-
che Defekte sind wiederum Ausloser von Diffusionskanilen beim weiteren Wachstum von
beispielsweise Heusler-Legierungen.[20] Somit ist vorstellbar, dass aufgrund der hohen Stu-
fendichte eine zwar geschlossene, aber durch Fehlstellen porose La;O3-Schicht vorliegt, die
von Co, Fe bzw. Si relativ leicht durchdrungen werden kann.
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4.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde zunichst das epitaktische Wachstum zweier Seltenerdoxidverbin-
dungen La;O3 und LuyO3 auf GaAs(001)- und GaAs(111)B-Substraten untersucht und die
Resultate im Abschnitt 4.1.3 zusammengefasst. Ausgehend von den erfolgversprechenden
Ergebnissen beziiglich des Nachweises von RHEED-Oszillationen wurde die La; O3/
GaAs(111)B-Struktur als Vorlage fiir das weitere Wachstum ferromagnetischer Co,FeSi-
Schichten gewihlt. Untersucht wurde der Einfluss der Wachstumstemperatur 7'g des Co,FeSi
und das optionale Tempern der Schicht auf die strukturellen, elektrischen und magnetische
Eigenschaften der Co,FeSi-Schichten.

Das Wachstum bei 75 = 100 °C erzeugt polykristalline, morphologisch glatte Schichten.
Fiir Ty = 350 °C nimmt der oberflichennahe Anteil der einkristallinen Phase zwar zu, al-
lerdings weisen die Schichten ein ausgeprigtes Inselwachstum auf. Darauthin wurde das
Prinzip der Solid Phase Epitaxy (SPE) auf das Wachstum angewendet, um moglichst glatte
und gleichzeitig kristalline Schichten zu realisieren.[116] Die Co,FeSi-Schicht wurde bei
RT in amorpher Struktur abgeschieden, um anschlieend durch Tempern eine Rekristalli-
sation zu bewirken. Beziiglich der Kristallqualitit der Schichten scheint zwar keine signi-
fikante Verbesserung durch atomare Umordnung in der Schicht nachweisbar, allerdings hat
das Tempern eine iiberraschend starke Erhohung der elektrischen Leitfdhigkeit der Schicht
zur Folge.

Alle gewachsenen Co,FeSi-Schichten sind ferromagnetisch und weisen ein anisotropes,
magnetisches Verhalten auf. Die Lage der magnetisch leichten bzw. harten Achsen ent-
spricht fiir Wachstumstemperaturen bis 100 °C denen von Proben, wo Co,FeSi direkt auf
GaAs(111)B gewachsen wurde. Fiir hohere T's ist die Magnetisierung dagegen isotrop und
eine breite Hystereseflache konnte nachgewiesen werden.

Beziiglich der Verwendung als Diffusionsbarriere in FM/HL-Hybridstrukturen erscheint
eine LayO3-Schicht fiir Wachstumstemperaturen oberhalb von RT als ungeeignet. Die Ein-
diffusion in das Substrat war schon fiir 7g = 100 °C stdrker ausgeprigt, als im Falle einer bei
325 °C direkt auf GaAs gewachsenen Co,FeSi-Schicht. Eine mogliche Ursache fiir dieses
Verhalten konnten Diffusionskanile im LasO3 sein, die durch die starke Terrassierung bzw.
hohe Stufendichte des GaAs(111)B-Substrates erzeugt werden.

Die Resultate des Co,FeSi-Wachstums bei RT mit anschlieBendem Tempern der Schicht
bieten die meisten Ansitze zu detaillierteren Untersuchungen und Wachstumsreihen. Die
Diffusionsrate einer so priaparierten Schicht lag auf vergleichbar niedrigem Niveau wie fiir
eine bei 100 °C direkt auf dem GaAs-Substrat gewachsene Schicht. Gleichzeitig sank der
elektrische Schichtwiderstand durch das Tempern deutlich, was mit einer Verbesserung der
atomaren Ordnung innerhalb der Co,FeSi erklirt werden kann.

Es kann festgehalten werden, dass das epitaktische Wachstum einer Hybridstruktur auf ei-
nem GaAs(111)B-Substrat mit Co,FeSi als Injektionsschicht und La;O3 als Diffusionsbar-
riere grundsitzlich realisiert werden kann. Allerdings weisen die Co,FeSi-Schichten trotz
der praktisch kompletten Gitteranpassung aller beteiligten Komponenten nur eine geringe
Kristallqualitédt auf. Beziiglich der Eignung des La,Os3 als Diffusionsbarriere sind fiir das
Wachstum des Co,FeSi keine hoheren Wachstumstemperaturen als RT moglich, ohne dass
eine signifikante Eindiffusion von Co, Fe und Si in das GaAs-Substrat beobachtet werden
kann. Dies war ein Grund fiir die Modifikation der bestehenden Oxidwachstumskammer,
um das Wachstum von MgO zu ermdglichen.
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Fiir das Wachstum epitaktischer MgO-Schichten sind verschiedene Verfahren bekannt. Die
am héufigsten angewandte Methodik ist das Abscheiden der Schichten mittels Elektronen-
strahlverdampfung bei RT.[40] Hierbei werden schnelle, freie Elektronen durch Gliihemis-
sion und Nachbeschleunigung im elektrischen Feld erzeugt, die anschlieBend auf einen sto-
chiometrischen MgO-Volumenkristall gelenkt werden. Die Energie der Elektronen ist hoch
genug, um das Target in seine Bestandteile zu zerlegen, welche sich dann auf dem Substrat
niederschlagen.

Beim Sputtern geschieht die Verdampfung des stochiometrischen Targets durch Beschuss
mit Ionen, zumeist von Edelgasen. Auch mittels dieser Wachstumstechnik wurden bereits
erfolgreich MgO-Schichten bei RT abgeschieden.[117]

Uber das Wachstum von MgO mittels MBE, d.h. durch das Verdampfen von reinem Mg
und Zugabe von molekularem Sauerstoff O,, wurde ebenfalls berichtet.[118, 119] Die wich-
tigste Erkenntnis dabei ist, dass das Wachstum von MgO in einem Substrattemperaturbe-
reich zwischen 25 und 400 °C grundsitzlich moglich ist, die entstandenen Filme sich jedoch
in ihrer Mikrostruktur stark voneinander unterscheiden. Bei typischen Wachstumstempera-
turen in der MBE von Ts > 250 °C sind sowohl Mg als auch O, fliichtig. Die Verweildauer
der einzelnen Bestandteile auf der Oberfliche ist dulerst gering, der Einbaukoeffizient S
(nach Gleichung 2.3) liegt fiir O, bei einer Substrattemperatur von 200 °C bei gerade ein-
mal 1073.[120] Selbstregulierendes Wachstum ist somit sehr unwahrscheinlich.

Ein sich selbst regulierendes, stochiometrisches Kristallwachstum ist vom GaAs bekannt
und wird als adsorptions-gesteuertes Wachstum bezeichnet.[121, 122] Es ist dadurch ge-
kennzeichnet, dass der Einbau des fliichtigen Elements bzw. Molekiils As, durch die Ad-
sorption des anderen nicht-fliichtigen Elementes Ga kontrolliert wird. Im Falle des MgO,
wo beide Konstituenten fliichtig sind, ist diese Unterscheidung nicht moglich. Ein beliebig
hoher O,-Fluss fiihrt nach Losego ef al.[119] jedenfalls nicht automatisch zu erfolgreichem
Schichtwachstum. Im Gegenteil existiert eine ultimative Schwelle von 10~ Torr, bei der
die Depositionsrate signifikant abfillt, wenn kaum mehr Mg die Probenoberfliache erreichen
kann. Dies wurde bereits zuvor sowohl bei der Verdampfung von Mg [123] als auch einer
Reihe anderer Erdalkalimetalle [124] beobachtet.

Erste Ergebnisse zum Wachstum und zur epitaktischen Orientierung von MgO auf einem
GaAs(001)-Substrat wurden mittels gepulster Laser-Abscheidung (PLD) gewonnen.[125]
Dabei stellte sich heraus, dass die Qualitdt der GaAs-Ausgangsoberflache entscheidenden
Einfluss auf die Struktur der dariiberliegenden MgO-Schicht hat. Das Entfernen des natiir-
lichen Oxids durch thermische Desorption hinterldsst wie im Kapitel 3 erldutert eine raue
Oberfliche. Da ein homoepitaktisches Pufferschichtwachstum zusammen mit dem Oxid-
wachstum bei diesen Experimenten nicht an einer Wachstumskammer ohne Unterbrechung
des Vakuums moglich war, wurde mit der Passivierung des GaAs-Substrats durch Anti-
mon experimentiert.[126] Anhand dieser Proben wurden weitere Studien zur Ausbildung
von Versetzungen aufgrund der Gitterfehlanpassung von MgO und GaAs und zur Formation
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Abbildung 5.1: Schematische Kristallstruktur der MgO/GaAs(001)-Grenzfliche in der Seiten-
ansicht. Zwei verschiedene, zundchst theoretische in-plane-Beziehungen A und
B und die daraus korrespondierenden Gitterabstinde zwischen MgO und GaAs
werden verdeutlicht. Die roten Markierungen dienen der Veranschaulichung
und haben keine Bedeutung beziiglich der Bindungsverhiltnisse im Kristall.

von Mosaikstrukturen durchgefiihrt.[127] Eben diese grof3e Fehlanpassung bewirkt, dass die
MgO-Schicht aus vielen kleinen Kristallkdrnern zusammengesetzt ist, die relativ zueinander
und zum Substrat eine geringe Fehlorientierung aufweisen.

Wie eingangs erldutert, waren zu Beginn dieser Arbeit die technischen Voraussetzungen
und das Know-How fiir das MBE-Wachstum von MgO-Schichten am PDI noch nicht ge-
geben. Motivierende Resultate einer anderen Forschungsgruppe, die durch das Verdamp-
fen stochiometrischer MgO-Substratbruchstiicke und anschlieendes epitaktisches Wachs-
tum auf GaAs(001) gewonnen wurden,[128] sollten zunichst reproduziert und bei Erfolg
weiterentwickelt werden. Dabei stellte sich diese Methodik aus verschiedenen Griinden je-
doch als nicht durchfiihrbar heraus und eine getrennte Evaporation von Mg und O, wur-
de angewendet. Die notwendigen Experimente, die zu dieser Entscheidung fiihrten, sind
im Abschnitt 5.2 dokumentiert. Das eigentliche Wachstum der hier vorgestellten MgO-
Schichten und deren Charakterisierung folgt dann im Abschnitt 5.3. Das Wachstum und die
Charakterisierung von Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen mit eingeschobener MgO-
Tunnelbarriere wird im Abschnitt 5.4 diskutiert.

5.1 Kiristallorientierungen zwischen MgO und GaAs

Zuerst sollen durch Veranschaulichung der Kristallstrukturen und Gitterkonstanten von MgO-
Schicht und GaAs-Substrat die moglichen in-plane-Beziehungen erldutert werden. Abbil-
dung 5.1 zeigt die maBistabsgetreuen Atommodelle des GaAs- und des MgO-KTristalls in
zwei verschiedenen in-plane-Orientierungen. Dazu wurde vereinfacht ein Kristall auf den
anderen gesetzt, um mogliche naheliegende Schnittpunkte der Gitterkonstanten zu finden.
Der Gitterparameter von MgO betrigt 4,212 A,[129] die direkte Gitterfehlanpassung f, be-
rechnet nach Glg. 2.1, zwischen MgO und GaAs ist mit iiber -25 % somit extrem grof3.
Epitaktisches Wachstum erscheint allein aufgrund energetischer Betrachtungen unmdoglich.
Durch das Einfiigen von Versetzungen kann diese direkte Fehlanpassung jedoch abgebaut
werden. Bei einem Verhiltnis von 4 MgO-Einheitszellen zu 3 primitiven GaAs-Gitterabstéin-
den reduziert sie sich auf gerade einmal -0,6 %. Diese sogenannten Koinzidenzgitter sind
typisch fiir das Wachstum zweier heterogener Kristalle mit stark abweichenden Gitterkons-
tanten.[130, 131]
Das erlduterte 4:3-Verhiltnis tritt im Falle des direkten Wachstums mit MgO[110] ||
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GaAs[110] auf, wenn sich der MgO-KTristallwiirfel unmittelbar und nichtrotiert auf dem
GaAs-Kristallwiirfel befindet und konnte bereits mittels Transmissionselektronenmikros-
kopie experimentell beobachtet werden.[128] Diese Orientierungsbeziehung wird im Fol-
genden als Typ A bezeichnet. Eine weitere, zumindest theoretisch vorstellbare in-plane-
Beziehung entsteht, wenn man den MgO-KTistall relativ um 45° rotiert zum GaAs-Substrat
betrachtet, welche hier als Typ B bezeichnet wird. Die direkte Gitterfehlanpassung reduziert
sich durch diesen Schritt auf etwas mehr als +5 %, weitere mogliche Koinzidenzgitter kon-
nen fiir diese Orientierung nicht gefunden werden. Tabelle 5.1 fasst die Gitterfehlanpassun-
gen und dadurch hervorgerufene, theoretische Gitterbeziehungen noch einmal zusammen.

Orientierung direkte Koinzidenz- Rotationstyp
Fehlanpassung gitter

MgO[110] || GaAs[110] -25,5% 0,6% (43) A

MgO[100] || GaAs[110] +5,3% - B

Tabelle 5.1: Hypothetische Gitterbeziehungen zwischen MgO und der GaAs(001)-Oberflache
aufgrund der gegebenen Gitterparameter der beiden Kristallstrukturen. Aufgefiihrt
sind zwei mogliche in-plane-Orientierungen, bei denen durch Formation von Ko-
inzidenzgittern entweder der MgO-Kristall direkt auf dem GaAs-Substrat platziert
wird (Typ A) oder nach Rotation um 45° in der Schichtebene (Typ B).

5.2 Erste Wachstumsexperimente

Alle Substrate wurden nach der in Kapitel 3 beschriebenen Prdparationsmethode mit einer
GaAs-Pufferschicht versehen, um eine perfekte, atomar glatte Ausgangsoberfliche zu er-
zeugen. Anschliefend wurden ein bis zwei auf diese Weise priparierte Proben mittels UH V-
Shuttle zur Oxid-Wachstumskammer an der PHARAO-Beamline am BESSY in Adlershof
transportiert. Das Shuttle wurde an die Ladekammer angeflanscht und die Substrate somit
im ununterbrochenen Vakuum in die Wachstumskammer transferiert.

Die ersten Experimente zum Wachstum von MgO auf GaAs(001)-Substraten wurden
durch das direkte Verdampfen stochiometrischen MgO-Materials, entweder in Form von
zerkleinerten Substratbruchstiicken oder Pulver, durchgefiihrt. Dies sollte die entscheiden-
den Wachstumsexperimente unter geringstem Aufwand ermdoglichen, da eine getrennte Ver-
dampfung bzw. Versorgung mit Mg bzw. O, das Wachstum durch neue Parameter wie Fluss-
verhiltnisse komplexer gestaltet. Auch gab es bereits erste vielversprechende Resultate, die
mittels Verdampfung stochiometrischen Quellmaterials erzielt wurden.[128]

Zunichst wurde eine Hochtemperatur-Effusionszelle in Verbindung mit einem Saphirtie-
gel (Al;O3) verwendet, der das zu verdampfende Quellmaterial enthielt. Die Temperatur der
MgO-Effusionszelle Ty,o lag bei etwa 1700 °C, welches einer elektrischen Heizleistung
von iiber 450 W entsprach.

In Abbildung 5.2 ist eine Auswahl von RHEED-Bildern zusammengestellt, die die Pro-
benoberfliche nach dem Wachstum von MgO auf GaAs(001) im [110]-Azimut zeigen. Bei
allen Proben betrug die Betriebstemperatur der MgO-Effusionszelle T'y,o = 1700 °C. Un-
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Abbildung 5.2: RHEED-Muster fiir die ersten Wachtumsexperimente von MgO auf GaAs(001)-
Substraten im [110]-Azimut (Abb. (e) im [010]-Azimut). Die Schichten wur-
den durch Verdampfen von stochiometrischen MgO-Bruchstiicken oder -pulver
erzeugt, das Wachstum dauerte 120 Minuten, die nominelle Schichtdicke be-
trigt 10 nm. Die fiir diese Flussrate bendtigte Temperatur der Effusionszel-
le lag bei Tpgo = 1700 °C. Der Hintergrunddruck der Kammer py,, wihrend
des Wachstums betrug allein ohne das Zufiihren zusitzlichen Sauerstoffs bei
DPbg =3 - 10~7 mbar.

tersucht wurde der Einfluss der Substrattemperatur und die Zugabe zusétzlichen Sauerstoffs
auf die Schichtqualitit. Die Dicke ¢ der MgO-Schicht betrdgt nominell ¢ = 10 nm.

Abb. 5.2(a) zeigt eine bei Raumtemperatur gewachsene Probe, bei der kein zusitzlicher
Sauerstoff in die Kammer geleitet wurde. Der RHEED-Schirm wird nur sehr schwach aus-
geleuchtet, ein RHEED-Muster in Form einiger hellerer Flecken ist nur duflerst schwer zu
erkennen. Es sind Ansitze von Ringen zu sehen, die auf polykristallines Wachstum schliefSen
lassen. Bei der in Abb. 5.2(b) dargestellten Probe wurde die Substrattemperatur auf 100 °C
erhoht, weiterhin wurde kein zusitzlicher Sauerstoff eingeleitet. Das RHEED-Muster ist ge-
nerell etwas kontrastreicher geworden, die polykristallinen Ringe heben sich nun deutlich
vom Hintergrund ab. Wenn die Substrattemperatur wie in Abb. 5.2(c) gezeigt noch weiter
auf 350 °C erhoht wird, wirkt der RHEED-Schirm dagegen schwicher ausgeleuchtet als
ZUuvor.

Die untere Reihe der Abbildung 5.2 zeigt Proben, bei denen kontrolliert molekularer Sau-
erstoff zusitzlich zum Fluss der Effusionszelle auf die Probenoberfliche geleitet wurde. Bei
der Abb. 5.2(d) zugrundeliegenden Probe wurde die MgO-Schicht wiederum bei RT ge-
wachsen. Das RHEED-Bild weist sehr schwache, diffus begrenzte Reflexe auf, die auf eine
epitaktische Beziehung zwischen Schicht und Substrat schlieBen lassen. Bei T's = 250 °C
(Abb. 5.2(e)) und gleichzeitig erhohtem Sauerstoffpartialdruck sind streifenférmige Muster
erkennbar. Hier liegt eindeutig epitaktisches Wachstum vor. Im Falle von 7's = 350 °C und
einem Sauerstoffpartialdruck von pos = 1,3 - 1075 mbar (Abb. 5.2(f)) ist das RHEED-Bilder
noch kontrastreicher. Es sind zusitzliche Reflexe sichtbar geworden und nur noch diffuse
Ringe im Hintergrund erkennbar.

Um weitere Aussagen beziiglich der Kristallqualitédt der gewachsenen MgO-Schichten ab-
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Abbildung 5.3: Symmetrische w-20-Rontgenkurven eines Bereiches um den MgO(002)-Reflex
und dessen Evolution abhingig von den Wachstumsparametern. Untersucht
wurde der Einfluss der Substrattemperatur 7's, die Zugabe zusitzlichen mole-
kularen Sauerstoffs ppo und ein Tempern (,,ann.”) zur eventuellen Verbesse-
rung der Schichtqualitit in der letzten Probe. Bei allen Experimenten betrug die
Temperatur der MgO-Effusionszelle Tyz,0 = 1700 °C.

hingig von den Wachstumsparametern 7' bzw. poo zu treffen, wurden Rontgenbeugungsex-
perimente an den Proben nach dem Ausschleusen aus der Wachstumskammer durchgefiihrt.
Abbildung 5.3 zeigt symmetrische w-20-Beugungskurven in einem Winkelbereich, in dem
der MgO(002)-Reflex zu erwarten ist. Beim Erscheinen dieses Reflexes kann also davon
ausgegangen werden, dass die MgO-Schicht in unverkippter Orientierung vollstindig rela-
xiert auf dem GaAs(001)-Substrat gewachsen ist. Eine Variation der Intensitédt des Reflexes
innerhalb einer Probenserie mit konstanter Wachstumsdauer enthilt Informationen iiber die
Qualitét der gewachsenen Schichten.

Die Kurve in schwarz zeigt die Rontgenmessung einer Probe, bei der die MgO-Schicht
ohne zusitzlichen Sauerstoff bei RT gewachsen wurde. Abgesehen vom GaAs(002)-Reflex
sind keine weiteren Reflexe sichtbar. Bei der Wachstumstemperatur 75 = 350 °C ist da-
gegen ansatzweise eine Erhohung der Beugungskurve iiber dem Untergrund zu erkennen.
Bei allen nachfolgenden Proben wurde zusétzlicher Sauerstoff wihrend des Wachstums der
MgO-Schicht in die Kammer geleitet. Die griine Kurve zeigt die Messung einer Probe, die
bei Tg = 250 °C und unter einem Sauerstoffpartialdruck von pos = 1,3 - 10~¢ mbar gewach-
sen wurde. Die Intensitit des MgO(002)-Reflexes hat im Vergleich zur vorherigen Messung
zugenommen. Fiir eine Substrattemperatur von 7's = 350 °C (blaue Kurve) und gleichblei-
bendem Sauerstoffpartialdruck setzt sich dieser Trend fort. Die Intensitidt des MgO(002)-
Reflexes ist erneut gestiegen, der Anteil der (ein-)kristallinen Phase der MgO-Schicht in
dieser Orientierung hat folglich zugenommen. Ein Experiment zum nachtréglichen Aus-
heilen durch Tempern der Probe (rote Kurve) iiber einen Zeitraum von einer Stunde bei
Wachstumstemperatur erbrachte keine Verbesserung der Schichtqualitidt gegeniiber dem vor-
angegangenen Experiment, da die Intensitdt des MgO(002)-Reflexes relativ zum Untergrund
konstant geblieben ist.
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Abbildung 5.4: Quadrupol-Massenspektrometrie des Zellmaterials von stdchiometrischem
MgO-Pulver in einem Tantal-Tiegel. Die moglichen Elemente und Verbindun-
gen im Molekularstrahl sind getrennt aufgefiihrt. Die Zelltemperatur Tysg0 wWur-
de zu Beginn der Messung von 1400 °C auf 1450 °C erhoht. Nach Ablauf von
etwa 17 Minuten wurde der Shutter vor der Zelle fiir gut zweieinhalb Minuten
geschlossen.

Anhand der Auswertung dieser Daten liegt der Schluss nahe, dass fiir das epitaktische
Wachstum von MgO mittels MBE Wachstumstemperaturen um 7'g = 350 °C notig sind,
um die besten Resultate hinsichtlich der Kristallinitdt der Schichten zu erlangen. Weiterhin
muss bei der Verdampfung stochiometrischen MgO-Zellmaterials aus einer Effusionszelle
zusitzlicher Sauerstoff in die Kammer geleitet werden.

Aus diesem einfachen Ansatz der Verdampfung des MgO aus nur einer Zelle ergeben
sich allerdings auch einige Nachteile, die im Folgenden diskutiert werden sollen. Die no-
tige hohe Verdampfungswirme des Zellmaterials fiihrte zu einem signifikanten Ansteigen
des Hintergrunddrucks in der Wachstumskammer auf mehr als p,, = 3 - 1077 mbar. Der
Saphirtiegel wurde zwar in spiteren Experimenten durch eine Variante aus Tantal ersetzt,
mit der dieselben Flussraten bei einer Leistung von etwa 300 W erreicht werden konnten.
Dies entsprach einer Betriebstemperatur von etwa 1400 °C, der Kammerdruck sank auf rund
Dby = 1 - 1078 mbar. Aber auch dieser Umbau erbrachte keine wesentliche Verbesserung hin-
sichtlich der Kristallqualitit der gewachsenen MgO-Schichten.

Mittels Massenspektrometrie konnen die entscheidend am Wachstum teilhabenden Ele-
mente und deren relative Haufigkeit in der Wachstumskammer analysiert werden. In der fiir
diese Wachstumsstudie genutzten Anlage wurde eine sogenannte line-of-sight-Geometrie
verwendet, bei der ein Quadrupol-Massenspektrometer (QMS) nicht auf den kompletten
Inhalt der Kammer gerichtet wird, sondern durch eine Anordnung von Blenden lediglich
die riickgestreuten Partikel eines Ausschnitts der Probenoberfliche detektiert. Dariiber hin-
aus konnte das QMS in einer speziellen Vakuumkammer unmittelbar vor der Effusionszel-
le platziert werden, um den direkten Molekularstrahl bei verschiedenen Zelltemperaturen
T yg0 und vor gedffnetem oder geschlossenem Shutter zu untersuchen. In Abbildung 5.4 ist
das QMS-Spektrum einer Hochtemperatur-effusionszelle mit Tantaltiegel und stochiome-
trischer MgO-Pulverfiillung dargestellt. Die Grafik zeigt separat einige denkbare Elemente
und Verbindungen, die bei der Verdampfung von MgO entstehen konnen, also sowohl die
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stochiometrische Verbindung MgO als auch ihre einzelnen Bestandteile Magnesium Mg und
Sauerstoff in atomarer (O) und molekularer (O;) Form. Zu Beginn der Messung wurde die
Temperatur der Effusionszelle von Ty, = 1400 auf 1450 °C erhoht. Weiterhin wurde 17
min nach Beginn der Messung der Shutter vor der Zelle fiir zweieinhalb Minuten geschlos-
sen und anschlieBend wieder gedffnet.

In der Natur findet man drei stabile Isotope von Mg mit folgender Hiufigkeit: 2*Mg (79
%), Mg (10 %) und Mg (11 %).[132] Das fiir das Wachstum der MgO-Schichten ver-
wendete MgO-Pulver wurde nicht isotopenrein hergestellt, d.h. es ist zu erwarten, dass sich
die natiirliche Verteilung der Isotope in den Massenspektren wiederfindet. Die drei Kurven
der Mg-Isotope in Abb. 5.4 bestitigen diese Annahme: die *Mg-Messdaten liegen etwa
eine GroBenordnung iiber den auf etwa gleichem Niveau verlaufenden 2Mg- und 2°Mg-
Kurven. Weiterhin ist zu erkennen, dass die Messsignale aller drei Mg-Isotope eindeutig auf
Bewegungen des Shutters vor der Zelloffnung reagieren.

Die blaue Kurve des (molekularen) Sauerstoffsignals weist ein nahezu konstantes Niveau
auf, steigt mit zunehmender Zelltemperatur zwar leicht an, zeigt aber keinen Zusammenhang
zum Offnen und SchlieBen des Shutters. Atomarer Sauerstoff ist nur in Spuren nachweis-
bar. Es ist daher anzunehmen, dass der aus dem Quellmaterial geloste Sauerstoff eine mehr
oder weniger dichte Atmosphére in der Vakuumkammer bildet, sich also im kompletten Sys-
tem im Hintergrund ausbreitet und somit nicht aus dem eigentlichen Molekularstrahl durch
Bewegung des Shutters gefiltert werden kann.

Interessanterweise ist der Anteil von stochiometrischem MgO im Molekularstrahl du-
Berst gering. Das vom MgO erzeugte Messsignal ldsst sich vom Shutter wiederum kaum
beeinflussen. Beim Verdampfen von MgO-Pulver wird das Quellmaterial also keineswegs
in ebenfalls stochiometrische MgO-Molekiile, sondern iiberwiegend in seine Bestandteile
von atomarem Mg und O zerlegt. Letzterer verbindet sich vermutlich unmittelbar im An-
schluss an die Verdampfung zu molekularem Os.

Die urspriinglich verfolgte Methodik, MgO-Schichten auf GaAs-Substraten durch Ver-
dampfen von stochiometrischem MgO aus einer Wachstumszelle zu erzeugen, erwies sich
somit als wenig aussichtsreich. Die fiir die Verdampfung notwendigen Energiemengen sorg-
ten wie zuvor erlautert fiir einen deutlichen Anstieg des Kammerdrucks. In der Literatur fin-
den sich Hinweise dazu, dass verbleibende Restgase wie vor allem Wasserdampf die Kris-
tallqualitét einer MgO-Schicht negativ beeinflussen. Durch intensives Ausheizen der Kam-
mer kann verbliebener Wasserdampf aus der Kammer abgepumpt und damit der Basisdruck
von mehr als 10~7 mbar auf etwa 10~? mbar gesenkt werden.[133] Ein effektives Aushei-
zen der fiir diese Arbeit zur Verfiigung stehenden Oxidwachstumskammer war jedoch nicht
moglich, da die fiir die Rontgentransparenz notigen Berylliumfolien in der Kammerwand
fiir entsprechende Temperaturen nicht ausgelegt sind.

Weiterhin ist auch bei der Verdampfung stochiometrischen Zellmaterials fiir das MgO-
Wachstum in jedem Falle zusitzlich Sauerstoff aus einer externen Quelle notig, um stdchio-
metrisches MgO im Molekularstrahl bzw. letztendlich auf dem Substrat zu erzeugen. Es
wurde daher dazu iibergegangen, metallisches Mg aus einer iiblichen Effusionszelle zu zer-
dampfen und gleichzeitig Sauerstoff iiber ein Leckventil auf die Probenoberfldache zu leiten.
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Abbildung 5.5: RHEED-Muster der GaAs(001)-Ausgangsoberfliche (a) und der
Mg/GaAs(001) Oberfliche entlang des [010]-Azimutes (b). Die senkrechte
Linie markiert die Oberflaichennormale des Substrates, der Verkippungswinkel
der mit Magnesium reagierten Schicht zur Probenoberfliche betrigt etwa 3°.

5.3 Wachstum von MgO auf GaAs

5.3.1 Wachstumsparameter

Beim Wachstum von Oxiden unter kontinuierlichem Fluss von atomarem oder molekularem
Sauerstoff besteht grundsitzlich die Moglichkeit, dass neben der Ausbildung der bewusst
herbeigefiihrten Sauerstoffverbindung im Molekularstrahl auch zusitzlich die vorhandene
Substratoberflache, auf der die Verbindung abgeschieden werden soll, mit dem Sauerstoff
in der Wachstumsanlage reagiert. Die dabei entstehenden Verbindungen auf der Oberfldche
sind hédufig von amorpher Struktur, sodass das daran anschlieBende epitaktische Wachstum
wesentlich beeinflusst wird. Es wurde somit versucht, der Oxidation des Substrates entge-
genzuwirken, indem beim Wachstum von MgO zunichst fiir die Dauer einer Zeitkonstante
Img,, Teines Mg auf die Probenoberfliche geleitet wurde, um somit das Substrat zunéchst
zu metallisieren. Erst nach Abscheidung einer Magnesiummenge, die einer moglichst voll-
standigen, gleichzeitig aber extrem diinnen Bedeckung des Substrates entspricht, wurde bei
weiterhin gedffnetem Mg-Shutter zusitzlich molekularer Sauerstoff O, auf die Oberfldache
geleitet.

Diese Methode wurde zuerst fiir CoFe/Mg/MgO/CoFe Tunnelbarrieren vorgeschlagen
und hatte eine verbesserte MgO-KTristallqualitit zur Folge.[134] Dariiber hinaus konnte ge-
zeigt werden, dass die Spinsymmetrie in der zusétzlichen, bis zu 1 nm dicken Mg-Schicht
erhalten bleibt[135] oder sogar erzeugt werden kann.[136]

In dieser Arbeit wurde das optimierte Wachstum von MgO auf GaAs(001) wie folgt
durchgefiihrt:

1. Heizen des Substrates auf Temperatur 75 und der Mg-Effusionszelle auf Temperatur
T v, entsprechend einer nominellen MgO-Wachstumsrate vy,0

2. Offnen des Mg-Shutters fiir eine Zeitkonstante Mg,
3. Offnen der Sauerstoffversorgung, kalibriert auf den Partialdruck pos.

Die Abscheidedauer 7y, . des Mg auf dem Substrat wurde dabei zwischen 15 und 120 Se-
kunden variiert. Die Substrattemperatur 7's betrug fiir alle gewachsenen Schichten 350 °C,
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Abbildung 5.6: (a) AFM-Aufnahme der Mg/GaAs(001)-Oberfliche, AusschnittsgroBle 0,5x0,5
um?. Die elongierten Inseln sind parallel zur [010]-Richtung ausgerichtet. (b)
Hohenprofil und Verkippungswinkel relativ zur Probenoberfliche, aufgenom-
men entlang der rot markierten Linie aus der AFM-Aufnahme.

da bei dieser Temperatur bei den im Abschnitt 5.2 vorgestellten Wachstumsexperimenten
die besten Resultate beziiglich der Kristallqualitit des MgO erzielt wurden.

Bevor das Wachstum der stochiometrischen MgO-Schichten auf GaAs(001) genauer stu-
diert wird, soll im folgenden Kapitel zunédchst der Schichtkomplex Mg/GaAs(001) unter-
sucht werden. Im Verlaufe zahlreicher Experimente hat sich herausgestellt, dass die Dauer
der Pradepositionszeit 7y, = des Mg entscheidenden Einfluss auf die epitaktische Beziehung
der MgO-Schicht zum Substrat hat.

5.3.2 Wachstum von Mg auf GaAs(001)

Unmittelbar nach der Abscheidung von Mg auf GaAs(001) wurden RHEED-Aufnahmen
der Probenoberflache erstellt. Abbildung 5.5(a) zeigt das RHEED-Muster der GaAs-Aus-
gangsoberfliche im [010]-Azimut. In 5.5(b) ist das RHEED-Bild derselben Probe nach 120-
sekiindigem Abscheiden von Mg bei einer nominellen MgO-Wachstumsrate von

Vumgo = 0,1 nm/min zu sehen. Neben den sehr intensiven Reflexen und CTRs der Ausgangso-
berfliche der Probe sind weitere Gitterstibe zu erkennen, welche eindeutig eine Verkippung
aufweisen. Diese Stidbe entstehen, wenn sich auf der eigentlichen Probenoberflache durch
abgelagertes Material eine weitere Oberflidche bildet. Der Verkippungswinkel, den diese zu-
sétzliche Schicht mit der Oberflichenormale des Substrates einnimmt, betrigt etwa 3°.

Das optimierte Wachstum von MgO auf GaAs(001) fand bei einer Substrattemperatur von
Ts =350 °C statt. Atomares Mg ist bei dieser Temperatur im UHV fliichtig, sodass jederzeit
eine kontinuierliche Abdampfung vom Substrat stattfindet.[119] Um die Mg/GaAs(001)-
Schichtstruktur genauer untersuchen konnen, musste sichergestellt werden, dass das abge-
schiedene Mg auf dem Substrat verbleibt. Dies wurde durch schnelles Abkiihlen des Sub-
strates von der Wachstumstemperatur 7's mit einer Rate von 5 K/s auf RT realisiert.

Nach dem Ausschleusen dieser Probe aus dem Vakuum wurde die Morphologie der Ober-
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Abbildung 5.7: Reziproke in-plane-Gitterkarte einer Probe der Struktur Mg/GaAs(001).
Der Mg-Shutter war fiir 20 s geoffnet, bei einer Substrattemperatur von
Ts = 350 °C und einer kalibrierten, nominellen MgO-Wachstumsrate von
vpgo = 0,1 nm/min. Neben den Reflexen des GaAs(001)-Substrats sind weitere
Reflexe der AsoMgs-Verbindung erkennbar. Die Lage der Karte in der rezipro-
ken Gitterebene ist in der linken oberen Ecke der Abbildung skizziert.

fliche mittels Rasterkraftmikroskopie untersucht (Abb. 5.6(a)). Auf dem 0,5x0,5 um? gro-
Ben Probenausschnitt sind langgestreckte Inseln mit einer GroBe von ungefihr 170 x 50 nm?
zu erkennen. Diese besitzen eine bevorzugte Ausrichtung entlang der [010]-Richtung. Eine
Hohenprofil in dieser Richtung zeigt Abbildung 5.6(b). Dadurch ldsst sich ein Facettenwin-
kel der Inseln relativ zur Probenoberfliche von rund 3° feststellen, welcher mit dem zuvor
beobachteten Neigungswinkel der RHEED-Streifen in Abbildung 5.5(b) iibereinstimmt.

In Abbildung 5.7 ist eine in-plane-Karte des reziproken Raumes der Mg/GaAs(001)-
Oberfldche mit Img,, = 20 s zu sehen, welche mit dem PHARAOQO-Diffraktometer in der GID-
Geometrie aufgenommen wurde. Durch die Verwendung dieser Geometrie (siehe Abschnitt
2.3.1.2) ist es moglich, den Einfluss des Substrates effektiv zu unterdriicken und gleich-
zeitig die Empfindlichkeit der Messung gegeniiber Schicht- bzw. Oberflacheneffekten zu
erhohen. Neben den intensiven Substratreflexen GaAs(220) bzw. GaAs(220) sind zwei wei-
tere, offensichtlich von der Mg-Schicht erzeugte Streubeitrige nahe am GaAs(220)-Reflex
zu sehen. Die Symmetrie dieser Struktur folgt damit nicht der vierzdhligen des Substrates,
sondern weist nur eine zweizihlige Symmetrie auf, da entsprechende Reflexe um GaAs(220)

Reflex d (Literatur) [137] d (gemessen)
AsyMg;(440) 2,18 A d=2,17TA
AsyMg;(343) 2,118 A dy =2,11 A

Tabelle 5.2: Mit Hilfe der in Abbildung 5.7 dargestellten reziproken Gitterkarte der
Mg/GaAs(001)-Oberflache experimentell bestimmte Netzebenenabstinde d und
dazu potentiell iibereinstimmende Literaturwerte der kubischen Verbindung
AsaMgs. Zu den d-Werten finden sich zwei Reflexe unterschiedlicher in-plane-
Orientierung.
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nicht vorhanden sind. Fiir die beiden Reflexe wurden die (H K L)-Koordinaten (1,84 1,84
0) bzw. (1,90 1,90 0) aus der Karte abgelesen. Der zugehorige Netzebenenabstand d wurde
anschlieBend als charakteristische Gro3e entsprechend Gleichung (2.5) zu d; = 2,17 A bzw.
dy=2,11 A berechnet. Zu diesen Abstinden wurde in der Pearsons-Datenbank auf Grund-
lage von [137] die Verbindung AsoMgs gefunden. In Tabelle 5.2 sind zum Vergleich ge-
messene und zu erwartende Resultate fiir den Netzebenenabstand zusammengefasst. Die
Verbindung As,Mgs kristallisiert in der kubischen Bixbyite-Struktur, ihre Herstellung wird
in [137] zitiert: Arsendampf wird iiber 600 °C heilem Magnesium sublimiert. Weiterhin
wird die Existenz einer Hochtemperaturmodifikation (/) beschrieben, die allerdings nur bei
Temperaturen von tiber 1000 °C stabil ist.

Die hier beobachtete Symmetrie ist, wie zuvor erwihnt, hochstwahrscheinlich zweizihlig,
fiir eine vollstindige Bestimmung der Symmetrieverhiltnisse hétten allerdings zusétzlich
die zwei fehlenden Quadranten der reziproken Ebene um die GaAs(220) bzw GaAs(220)
aufgenommen werden miissen. Die Tatsache, dass zwei Reflexe unterschiedlicher in-plane-
Orientierungen beobachtet werden, lidsst auf ein texturiertes Wachstum schliefen. In den
zuvor gezeigten AFM-Aufnahmen sind ausgeprigte Inseln mit einer Vorzugsrichtung ent-
lang der [010]-Kristallachse auf der Mg/GaAs(001)-Oberfliche zu erkennen. Es erscheint
also moglich, dass sich Mg mit dem As der arsenreichen c(4 x4)-rekonstruierten Oberfla-
che aus energetischen Griinden zu Inseln verbindet, anstatt eine geschlossene Schicht zu
bilden. Das Auftreten der As;Mgs-Verbindung konnte also Ursache fiir die Inselbildung
sein, die auf den AFM-Aufnahmen bzw. indirekt gezeigt anhand der Verkippung auch in
den RHEED-Mustern zu sehen sind. Insbesondere konnen diese Inseln wiederum entschei-
dende Auswirkungen auf ein sich anschlieBendes Uberwachsen der Struktur haben. Beim
Wachstum von MgO-Schichten wird auf die hier dargestellten Ergebnisse zuriickgegriffen.

5.3.3 Epitaktische in-plane-Orientierung von MgO auf GaAs(001)

Im Folgenden sollen die experimentellen Bedingungen und das Wachstum von MgO-Schich-
ten auf GaAs(001)-Substraten mittels getrennter Verdampfung von Mg und O, erliutert wer-
den. Dabei werden die Griinde zur Wahl der unterschiedlichen Wachstumsparameter und
deren Auswirkungen auf die Orientierung MgO-Schichten schrittweise vorgestellt.

In Abbildung 5.8 ist ein symmetrischer out-of-plane-Scan einer MgO/GaAs(001)-Probe,
gewachsen iiber 60 min bei T's = 350 °C und vy,0 = 0,45 nm/min, zu sehen. Neben dem sehr
scharfen, quasi verbotenen GaAs(002)-Reflex ist der deutlich breitere GaAs(004) Reflex
sichtbar. Das Auftreten des MgO(002) Reflexes beim zu erwartenden Wert fiir vollstindig
relaxiertes MgO von L = 2,68 rlu bedeutet, dass der MgO-KTristall wiederum unverkippt
und unverspannt auf dem GaAs-Substrat aufgewachsen ist. Die Vergroferung zeigt einen
Ausschnitt zwischen L = 0 rlu und L = 0,18 rlu, welcher den Anteil der Rontgenreflek-
tivitdat der Kurve enthilt. Die hier auftretenden Schichtdickenoszillationen lassen auf eine
gute Kristallqualitét schlieBen, anhand der Periodizitit kann die Dicke der MgO-Schicht mit
d = 28 nm abgeschitzt werden.

Aussagen iiber die in-plane-Orientierung zwischen Schicht und Substrat sind anhand die-
ser Messung nicht moglich. Um diese eindeutig zu bestimmen, sind entweder in-plane-
Linienscans notig oder, wie im Folgenden erldutert, vollstindige, zweidimensionale rezi-
proke in-plane-Gitterkarten.

In Abbildung 5.9 ist eine in-plane-Karte des reziproken Raumes der GaAs(001)-Oberflé-
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Abbildung 5.8: Symmetrischer out-of-plane-Scan einer MgO/GaAs(001)-Probe. Durch das

Auftreten des MgO(002)-Reflexes wird die out-of-plane-Orientierung der

MgO-Schicht deutlich, d.h. die MgO-Einheitszelle befindet sich unverkippt auf

dem GaAs-Substrat. Die VergroBerung zeigt den Reflektivitétsanteil, anhand
der Periode der Oszillationen wurde die Schichtdicke d zu 28,2 nm bestimmt.

che fiir diese Probe dargestellt, die die in-plane-Gitterkonstanten des Substrates und einer
moglichen Schicht darauf wiedergibt. Zu erkennen sind, azimutal aufgelost, zunéachst die
sehr scharfen GaAs-Reflexe (400), (220) und (440), die als Referenz dienen werden. Dane-
ben sind bei ¢;agia1 = 2,62 rlu und ¢;a4ia1 = 3,78 rlu Ringe zu sehen, die durch das Abscheiden
des MgO erzeugt werden. Diese Ringe sind von MgO(200) bzw. MgO(220)-Reflexen iiber-
lagert, deren Position relativ zu den Substratreflexen eine bevorzugte in-plane-Orientierung
von MgO[100] || GaAs[110] widerspiegeln. Diese Beziehung wird analog zu den in Tabelle
5.1 erlduterten Rotationstypen im Folgenden mit B bezeichnet. Die zweite in Tabelle 5.1
diskutierte Orientierung MgO[110] || GaAs[110], bei der die MgO-Einheitszelle direkt und
nicht-rotiert auf dem GaAs-Kristall sitzt (,,cube-on-cube‘), ist abgesehen vom polykristal-
linen Anteil nicht vorhanden, da der entsprechende Reflex auf der H=K-Linie fehlt (rote
Markierung, Bezeichnung als Orientierung A).

Denkt man sich entlang der H=K-Achse eine durchgezogene Linie, so befinden sich auf
dieser alle fiir das Experiment entscheidenden Reflexe. Ein radialer Scan entlang dieser
Linie, wie in Abbildung 5.10 dargestellt, ist somit geeignet, die epitaktischen Beziehungen
zwischen Substrat und Schicht zu charakterisieren. Er enthilt folgende Informationen:

¢ die Substratreflexe GaAs(220) bzw. GaAs(440),
* den Schichtreflex MgO(220), gleichbedeutend mit der Orientierung A,

* die Schichtreflexe MgO(200) bzw. MgO(400), gleichbedeutend mit der Orientierung
B.

Ein Linienscan entlang dieser Achse enthilt also praktisch alle relevanten Informationen
einer kompletten Karte des reziproken Raumes bei einer um eine GréBenordnung kleineren
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Abbildung 5.9: XRD in-plane-Gitterkarte einer MgO/GaAs(001)-Struktur. Die Abscheidedauer
von Mg vor dem eigentlichen MgO-Wachstum betrug hier Mg, = 15 s bei einer
nominellen Wachstumsgeschwindigkeit fiir MgO von vy,0 = 0,45 nm/min. Ne-
ben den GaAs-Substratreflexen sind mehrere durch die MgO-Schicht erzeugte
in-plane-Reflexe sichtbar.

Messzeit. Anhand der gemessenen Intensititen der Reflexe vom Typ A oder B kann auf
eine mogliche vorhandene in-plane-Beziehung der MgO-Schicht zum Substrat geschlossen
werden, verbunden allenfalls mit der Unsicherheit eines eventuell polykristallinen Anteils.
Um diesen gesichert ausschlieBen zu konnen, ist daher zwangsldufig die Aufnahme einer
kompletten Karte im Anschluss an das Wachstum notig.

Fiir die folgenden Experimente wurden entlang der beschriebenen H=K-Achse im rezi-
proken Raum kontinuierlich Linienscans aufgenommen. Der Vorteil des hier verwendeten
Versuchsaufbaus besteht wie im Abschnitt 2.2 beschrieben darin, dass diese Messungen
wdhrend eines Wachstumsexperiments durchgefiihrt, Informationen iiber die Struktur der
gewachsenen Schicht damit wihrend ihrer Entstehung gewonnen werden konnen. Zu diesen
Informationen gehoren neben dem Auftreten oder Verschwinden von Reflexen, also epitakti-
schen Beziehungen zwischen Schicht und Substrat, Aussagen iiber die Dicke und eventuelle
Verspannungen der Schicht. Ublicherweise werden die Linienscans dann in einer Grafik
aufeinanderfolgend gezeichnet, sodass eine zweidimensionale Abbildung entsteht, bei der
die Schichtdicke, gleichbedeutend mit der Dauer des Wachstums, iiber dem Beugungswin-
kel im reziproken Raum dargestellt ist. Als Bezeichnung fiir dieses dynamische Experiment
der Beugung wird hiufig der aus der Biologie entlehnte Terminus in-vivo verwendet. Im
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Abbildung 5.10: Radiale in-plane-Rontgenkurve einer MgO/GaAs(001)-Probe. Fiir den hier
gezeigten Fall gilt H=K.

Gegensatz dazu werden statische Experimente von bereits gewachsenen Proben ohne Zeit-
abhingigkeit als in-situ bezeichnet.

In Abbildung 5.11 ist eine solche in-vivo Aufnahme einer MgO/GaAs(001)-Probe darge-
stellt. Die nominelle Wachstumsgeschwindigkeit fiir das MgO betrug hier vy,0 =0,1 A/min,
die Pradepositionszeit fiir Mg 7y, =30 s. Die verdnderten Parameter wurden bewusst so ge-
wihlt, um die zeitliche Auflosung des Experimentes durch die geringere Wachstumsrate zu
erhohen. Uber das gesamte Wachstum von etwa 60 Minuten Dauer hinweg ist der Substra-
treflex GaAs(220) zu sehen. Deutlich zu erkennen ist eine Verbreiterung des Reflexes nach
etwa 9 Minuten Wachstumszeit. Diese Verbreiterung ist entweder ein Zeichen fiir Verspan-
nung der Substratoberflache oder dafiir, dass sich eine Schicht gebildet hat, deren Gitterkon-
stante die des Substrates angenommen hat. Fiir den Fall von heterogenen Strukturen ist dies
nur dann moglich, wenn pseudomorphes Wachstum vorliegt. Die Gitterfehlanpassung von
GaAs und MgO betrigt mehr als -25 %, pseudomorphes Wachstum ist nach Matthews und
Blakeslee [104] nur fiir duBerst diinne Schichten im Bereich einiger Monolagen energetisch
giinstig, bevor das Material auf dem Substrat plastisch relaxiert und die Gitterkonstante des
Volumenkristalls annimmt.

Etwa zum selben Zeitpunkt, bei dem sich der Substratreflex zu verbreitern beginnt, er-
scheint bei ¢p.qia1 = 2,7 rlu ein weiterer Reflex, dessen Position mit der fiir MgO(220) iiber-
einstimmt. Ein theoretisch zu erwartender Reflex bei ¢;agia1 = 1,91 rlu, der dem MgO(200)-
Reflex entsprechen wiirde, ist wihrend des gesamten Experimentes nicht sichtbar. Die hier
dominante in-plane-Beziehung zwischen MgO und GaAs ist also vom Typ A.

Die Zeit, die fiir einen kompletten Linienscan inklusive Riickbewegung der Motoren fiir
das Diffraktometer benétigt wird, betrdgt etwa 6:30 Minuten. Sie ist damit deutlich ldnger
als die Abscheidedauer der Mg-Schicht vor dem eigentlichen MgO-Wachstum. Die Pride-
position von Mg ist somit schon wihrend des ersten Linienscans vollstindig abgeschlossen
und das MgO-Wachstum hat bereits begonnen. Der beobachtete Zeitraum von etwa 9 Mi-
nuten nach Experimentbeginn, bei dem kein Wachstum nachweisbar ist, ist typisch fiir eine
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Abbildung 5.11: Radialer in-vivo-Linienscan einer Probe MgO/GaAs(001), welche
bei Ts = 350 °C mit einer nominellen MgO-Wachstumsrate von
vmgo = 0,1 nm/min und einer Mg-Pridepositionszeit von Mg, = 30 s
gewachsen wurde. Die vorliegende in-plane-Orientierung des MgO beziiglich
zum Substrat ist vom Typ A.

Art Inkubationszeit. Die Desorption von Mg von der Substratoberfliche ist wie erldutert
aufgrund der Substrattemperatur von 350 °C sehr hoch. Dies deutet auf eine Mindestmenge
an Mg auf der Oberflache hin, die zunichst nukleieren muss, bevor die weitere Oxidation
zu MgO moglich ist. Eine andere Erkldrung wire, dass zwar eine Schicht von endlicher
Dicke abgeschieden wurde, diese aber praktisch amorph ist, weshalb sie mittels kohdrenter
Rontgenbeugung nicht nachgewiesen werden kann.

Ein zweites Experiment dieser Art ist in Abbildung 5.12 zu sehen. Bei selber Wachstums-
geschwindigkeit wie zuvor wurde die Pradepositionszeit fir Mg auf #),, = = 60 s verdoppelt.
Zu erkennen ist nun neben dem Substratreflex GaAs(220) das Auftreten des MgO(200)-
Reflexes bei ¢aqia1 = 1,91 rlu. Dieser war im vorangegangenen Experiment nicht nachweis-
bar. Der im Vergleich zur Abb. 5.11 kleinere Messbereich wurde bewusst gewihlt, um die
Zeitauflosung insbesondere wihrend der moglichen Nukleationsphase des Experiments zu
erhohen. In einem Linienscan iiber dieselbe Breite wurde beobachtet, dass der MgO(220)-
Reflex lediglich schwach vorhanden ist, sodass die hier dominante in-plane-Beziehung zwi-
schen Schicht und Substrat eindeutig vom Typ B ist. Ebenso zu sehen ist eine leichte Ver-
breiterung des Substratreflexes unmittelbar nach Beginn des Experiments, sodass auch hier
ein initiales pseudomorphes Wachstum in Frage kommt.

Es ist also moglich, durch geeignete Wahl der Menge bzw. der Zeit des vor dem eigent-
lichen MgO-Wachstums prideponierten reinen Mg auf dem GaAs-Substrat die in-plane-
Orientierung der MgO-Schicht in Relation zum Substrat gezielt zu steuern.

Fiir eine geringe Abscheidungsdauer wichst das MgO offensichtlich vorzugsweise im
Typ A, bei dem sich der MgO-KTristall unverdandert auf dem GaAs-Kristall befindet, d.h.
MgO[110] || GaAs[110]. Wird dagegen bei konstanten Bedingungen fiir eine Minute rei-
nes Mg auf dem Substrat abgeschieden, so kommt es beim Wachstum des daran anschlie-
Benden MgO zu einer in-plane-Rotation, bei der die MgO-Schicht um 45° rotiert relativ
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Abbildung 5.12: in-vivo-Rontgenexperiment an  einer MgO/GaAs(001)-Struktur  mit
Ts = 350 °C, vpeo = 0,1 nm/min, Mg, = 60 s. Die gewachsene MgO-
Schicht hat eine in-plane-Rotation um 45° erfahren, die Orientierung ist vom
Typ B.

zum GaAs-Substrat wichst und es liegt der Typ B vor mit MgO[100] || GaAs[110]. Diese
Rotation ist eine reine in-plane-Drehung, da die out-of-plane-Orientierung - bestimmt mit-
tels symmetrischen w-260-Scans - fiir alle Experimente unverdndert und unabhéngig von den
Wachstumsbedingungen ist.

Zu kléren ist nun, wodurch genau diese Rotation des MgO-KTristalls hervorgerufen wird.
Da sich die beiden vorherigen Experimente, wie erlidutert, nur dadurch unterschieden, wie
viel bzw. wie lange Mg vor dem MgO-Wachstum abgeschieden wurde, erscheint eine Mo-
difikation der Grenzflache zwischen Substrat und Schicht durch das Mg naheliegend.

Wiederholt man das zweite Experiment, bei der sich die in-plane-Orientierung vom Typ B
eingestellt hat, erhoht dabei die nominelle MgO-Wachstumsrate um den Faktor 4 und senkt
gleichzeitig die Mg-Pridepositionszeit auf ein Viertel, so tritt zu Beginn des Wachstums,
noch bevor Sauerstoff in die Wachstumskammer geleitet wird, also das eigentliche MgO-
Wachstum beginnt, im radialen Linienscan ein zusétzlicher Reflex auf. Diese Beobachtung
ist in Abbildung 5.13 festgehalten. Der Linienscan #1 wurde unmittelbar mit dem Offnen
des Mg-Shutters begonnen, es ist also noch kein Sauerstoff in der Wachstumskammer vor-
handen. Bei ¢;aqia1 = 1,84 rlu ist deutlich ein zusitzlicher Reflex zu erkennen (markiert mit
einem roten Sternchen), dessen Position nicht mit dem zu erwartenden MgO(200)-Reflex
bel Graqial = 1,9 rlu iibereinstimmt. Letzterer erscheint dagegen nach dem Offnen des Sau-
erstoffventils und damit nach dem Beginn des MgO-Wachstums, verdeutlicht durch den
Linienscan #2.

Die Wachstumsbedingungen wurden wie beschrieben dahingehend modifiziert, dass zwar
dieselbe Menge Mg abgeschieden, diese aber in kiirzerer Zeit auf der Probenoberflidche de-
poniert wurde. Der zusétzliche Peak verschwindet im zweiten Scan, es konnte sich daher um
eine Ansammlung von reinem Mg auf der GaAs-Oberfliche handeln, die durch Reaktion mit
Sauerstoff vollstandig verbraucht wird und nur durch die in diesem Versuch modifizierten
Wachstumsbedingungen mittels Rontgenbeugung sichtbar gemacht werden konnte.

Die Abbildung 5.14 zeigt eine reziproke Gitterkarte derselben Probe aufgenommen un-
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Abbildung 5.13: Die ersten zwei Linienscans des zugehdorigen in-vivo-Experiments fiir eine
Probe MgO/GaAs(001). Der erste Scan zeigt den Zustand der Probe unmit-
telbar nach Abscheiden von reinem Mg, bei der Aufnahme des zweiten Scans
hat das MgO-Wachstum dagegen schon begonnen. Der zunichst unbekannte
zusitzliche Reflex - hervorgerufen vermutlich durch Anhdufung von Mg auf
der Oberfldche - ist vollstdndig verschwunden.

mittelbar nach dem abgeschlossenen Wachstum der etwa 30 nm dicken MgO-Schicht. Zu
sehen ist neben dem sehr scharfen GaAs(220)-Substratreflex der MgO(020)-Reflex, der
vorliegende Orientierungstyp ist daher eindeutig vom Typ B. Durch die zweidimensiona-
le Darstellung im reziproken Raum wird vor allem die sehr breite in-plane-Verteilung des
MgO(020)-Reflexes deutlich. Nach Gleichung 2.10 betriigt die Halbwertsbreite des Refle-
xes etwa 11°. Eine solche Verbreiterung eines Reflexes entsteht dann, wenn das zugrunde
liegende kristalline Material nicht eine einzige feste Vorzugsrichtung, sondern viele unter-
schiedliche, von dieser Richtung abweichende, Orientierungen besitzt. Die MgO-Schicht
wichst also in diesem Orientierungstyp nicht perfekt um 45° relativ zum Substrat rotiert,
sondern weist in der Ebene eine deutliche Verteilung auf, die vermutlich durch das Zusam-
menwachsen vieler kleinerer Bereiche unterschiedlicher Orientierung entsteht. Weiterhin zu
sehen ist, dass sich diese Verteilung des MgO(020)-Reflexes in Form von polykristallinen
Ringen fortsetzt, was die Annahme vieler zusammenhéngender Kristallite mit einer domi-
nanten, aber nicht perfekten Vorzugsrichtung untermauert.

Eine solche Mosaikstruktur ist vom Wachstum von MgO auf GaAs(001) bereits bekannt,
allerdings wurde von deutlich kleineren Halbwertsbreiten mit FWHM < 1,5° berichtet.[127]

Die gleiche reziproke Gitterkarte wurde fiir eine weitere Probe aufgenommen, bei der der
vorherrschende Orientierungstyp A eingestellt wurde (Abbildung 5.15). Die MgO-Schicht
ist mit gut 19 nm nur unwesentlich diinner, als die zuvor diskutierte. Im rechten unteren
Quadranten ist der stark verbreiterte MgO(220)-Reflex zu sehen, der eine Halbwertsbrei-
te von knapp 10° aufweist, die Schicht ist also, wie zuvor erldutert, keineswegs einkris-
talliner Natur, sondern weist eine Vielzahl zusammenhéingender Dominen mit dominanter
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Abbildung 5.14: Die Abbildung zeigt eine reziproke Gitterkarte der Probe mit
MgO/GaAs(001), deren erste in-vivo-Scans in Abb. 5.13 bereits gezeigt
wurden. Die Karte wurde nach dem Abschluss des Wachstums einer 30 nm
dicken MgO-Schicht aufgenommen. Zu sehen ist neben dem GaAs(220)-
Substratreflex die in-plane-Verteilung des MgO(020)-Reflexes mit einer
berechneten Halbwertsbreite (FWHM) von etwa 11°.

Vorzugsrichtung auf. Ansatzweise zu erkennen sind auch hier die fortfithrenden Ringe, die
auf polykristallines Wachstum schlieBen lassen. Nahe beim GaAs(220)-Substratreflex ist
zusitzlich sehr schwach der MgO(020)-Reflex zu erkennen, der eine dhnlich groBe Halb-
wertsbreite aufweist wie der MgO(220)-Reflex. Die epitaktische Beziehung zwischen Sub-
strat und Schicht ist also nicht bestimmt durch das Vorhandensein eines einzelnen Orien-
tierungstyps, sondern eine Uberlagerung zweier Typen, wobei die in-plane-Orientierung
MgO[110] || GaAs[110] dominiert.

Zusammenfassend ist es also unerheblich, ob die MgO-Schicht im Orientierungstyp A
oder B gewachsen wird, die Verteilung der Doménen - manifestiert in der Halbwertsbreite
der verschiedenen Reflexe - ist von derselben Groflenordnung.

Offensichtlich hat die Pridepositionszeit 7y, bzw. die Abscheidemenge des pradeponier-
ten Mg auf dem GaAs-Substrat entscheidenden Einfluss auf die in-plane-Orientierung der
darauf wachsenden MgO-Schicht. Bei der in Abbildung 5.13 gezeigten Rontgenbeugungs-
kurve war vor dem Auftreten des MgO(200)-Reflexes ein mutmallich vom abgeschiedenen
Mg induzierter Reflex zu sehen, der nach dem Einleiten des O, wieder vollstindig ver-
schwand. Eine genauere Untersuchung der Mg-reichen Substratoberfliche unmittelbar vor
dem MgO-Wachstum liegt also nahe.

Die Mg/GaAs(001)-Grenzflache wurde bereits im Abschnitt 5.3.2 dieses Kapitels disku-
tiert. Unter anderem wurde beobachtet, dass sich reines Mg bei der gegebenen Substrat-
temperatur von T's = 350 °C mit der arsenreichen c(4 x4)-Rekonstruktion der GaAs(001)-
Oberflache zu As;Mgs verbindet. Diese Verbindung ist von kubischer Kristallstruktur und
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Abbildung 5.15: Eine reziproke Gitterkarte einer Probe mit MgO/GaAs(001), die im Orien-
tierungstyp A gewachsen wurde. Die MgO-Schichtdicke betrdgt gut 19 nm.
Die Halbwertsbreiten der vorhandenen MgO-Reflexe betragen hier ungefihr
10° und sind damit vergleichbar mit den Halbwertsbreiten der zuvor gezeigten
Probe, die im Orientierungstyp B gewachsen wurde.

trat hier vorherrschend in der Orientierung AsoMgs[110] || GaAs[110] auf. Eine weitere
Besonderheit ist die zweizdhlige Symmetrie der Verbindung auf dem Substrat, die anhand
einer reziproken Gitterkarte {iber zwei Quadranten bestimmt wurde.

Der in Abbildung 5.13 beobachtete zusitzliche Reflex wird durch die As;Mgs3(440)-
Netzebenen erzeugt. Dieser Reflex war im Verlauf mehrerer Experimente ausschlielich
dann vor dem eigentlichen MgO-Wachstum zu beobachten, wenn die nachfolgende MgO-
Schicht vom Orientierungstyp B war. Gleichzeitig war der Reflex nicht bei allen in-vivo-
Experimenten nachweisbar, bei denen die anschlieBende MgO-Schicht vom Orientierungs-
typ B gewihlt wurde. Es existiert folglich eine kritische Schichtdicke des AssMgs, die notig
ist, um die nachfolgende MgO-Schicht in ihrer in-plane-Orientierung zu modifizieren. Diese
ist jedoch so diinn, dass sie nicht mehr mittels Rontgenbeugung nachgewiesen werden kann.
Moglich ist indes auch, dass bei den durchgefiihrten in-vivo Experimenten gerade der Qua-
drant der reziproken Ebene zur Messung gewihlt wurde, bei dem keine zusitzlichen Reflexe
auftraten. Dies muss durch weitere in-situ bzw. in-vivo Experimente gesichert ausgeschlos-
sen oder bestitigt werden. Gleichzeitig kann damit geklirt werden, ob das AssMgs auf dem
GaAs(001) eine echte zweizédhlige Symmetrie aufweist und deren Bildung eine notwendige,
aber nicht hinreichende Bedingung fiir das in-plane-modifizierte Wachstum von MgO ist.

Einen weiteren Ansatz zum Auftreten der in-plane-Rotation der MgO-Schicht liefert die
Morphologie der Mg/GaAs(001)-Oberfliche. Anhand von AFM-Aufnahmen waren lang-
gestreckte, in [010]-Richtung orientierte Inseln sichtbar, deren Oberflachen eine Neigung
von 3° relativ zur GaAs-Oberfliche einnahm. Diese neue virtuelle Oberfliche war auch in
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RHEED-Aufnahmen des entsprechenden [010]-Azimuts in Form geneigter CTRs zu sehen.
Das MgO-Wachstum nach Rotation der MgO-Einheitszelle um 45° auf diesen Inseln ist also
energetisch giinstiger.

86



5.3 Wachstum von MgO auf GaAs

5.3.4 Zusammenfassung

Epitaktische MgO-Schichten wurden erfolgreich mittels Molekularstrahlepitaxie und ge-
trennter Verdampfung bzw. Einleitung von Mg bzw. O, auf GaAs(001)-Substraten gewach-
sen. Als optimale Wachstumstemperatur hat sich 7s = 350 °C herausgestellt. Bei dieser
Temperatur sind sowohl Mg als auch O, fliichtig, dennoch findet das Wachstum selbstregu-
lierend und stochiometrisch statt.

Beziiglich des GaAs-Substrats sind zwei verschiedene in-plane-Orientierungen des MgO
kontrolliert einstellbar. Dies wurde durch zahlreiche in-vivo-Experimente an der PHARAO-
Beamline am BESSY II beobachtet. Der kontrollierende Parameter ist die hier so bezeichne-
te Mg-Pridepositionszeit 1y, . Fiir die Dauer dieses Zeitraums wird vor dem eigentlichen
MgO-Wachstum reines Mg auf die Probenoberfliche geleitet. Bei der gegebenen Wachs-
tumstemperatur und Effusionsrate liegt die Mg-Bedeckung des Substrates im Submonola-
genbereich. Je nach Wahl von 7y, stellt sich entweder die direkte Beziehung MgO[110] I
GaAs[110] ein oder eine relativ dazu um 45° rotierte Orientierung mit MgO[100] ||
GaAs[110].

Die Schichten beider Orientierungen sind nicht einkristallin, sondern aus einzelnen Do-
minen unterschiedlicher in-plane-Orientierung zusammengesetzt. Fiir die aus reziproken
Gitterkarten bestimmten in-plane-Reflexe wurden unabhiingig von der gewihlten Orientie-
rung Halbwertsbreiten bis ungefahr 10° nachgewiesen.

Die Ursache dieser in-plane-Rotation liegt in der Ausbildung der AssMgs-Verbindung
an der Grenzfliche zum GaAs-Substrat, was ebenfalls anhand einer reziproken Gitterkarte
beobachtet wurde. Die Bildung ist nur dann moglich, wenn eine signifikante Menge Mg mit
den As-Atomen der c(4 x4)-rekonstruierten GaAs-Oberfliche reagiert. Die so modifizierte
Ausgangsoberfliche ist offensichtlich energetisch giinstiger fiir das sich daran anschlieende
MgO-Wachstum in der MgO[100] || GaAs[110]-Orientierung.
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5.4 FM/HL-Strukturen mit einer
MgO-Zwischenschicht

Nach zahlreichen Untersuchungen zum Verstdndnis des Wachstums von MgO-Schichten auf
GaAs(001)-Substraten wurde damit begonnen, erste Wachstumsexperimente zur Herstel-
lung von Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen mit eingefiigter MgO-Zwischenschicht
durchzufiihren. Als Injektorschicht sollte auch fiir diese Strukturen urspriinglich Co,FeSi
verwendet werden. Wie im Abschnitt 2.2 erldutert wurde diese aus technischen Griinden
durch das Wachstum einer Fe-Schicht ersetzt.

Generell ist die Epitaxie von Fe/GaAs-Hybridstrukturen ein intensiv diskutiertes The-
ma in der Literatur. Dabei wurde neben den strukturellen Eigenschaften [138] auch stets
der Ferromagnetismus der Schichten und seine potentielle Anwendbarkeit in der Spintro-
nik untersucht. Ein bemerkenswertes Resultat war beispielsweise das vollstindige Ausblei-
ben eben jenes grundlegenden Magnetismus unterhalb einer kritischen Schichtdicke von
Fe.[139] Fiir das epitaktische Wachstum von Fe auf GaAs(001) konnte mittels hochauflosen-
der Transmissionselektronenmikroskopie gezeigt werden, dass die jeweilige Art der GaAs-
Rekonstruktion die Struktur der Grenzfliche mallgeblich beeinflusst.[140] Diese Struktur
hat wiederum entscheidende Auswirkungen auf die Spininjektionseffizienz an Fe/GaAs-
Grenzflichen.[141]

An Fe/GaAs(001)-Strukturen wurde dariiber hinaus die Formation einer ferromagnetisch-
en Anisotropie, also die Ausbildung bevorzugter magnetischer Achsen beobachtet.[142]
Auch hier spielt zwar die Struktur der Grenzfliche eine wichtige Rolle,[143, 144] iiber-
raschenderweise scheint die jeweilige GaAs-Rekonstruktion jedoch keinen Einfluss auf die
Orientierung der magnetischen Achsen zu haben.[145] Das Studium der Anisotropien von
Fe-Schichten wurde weiterhin auch auf andere Kristallorientierungen als die (001)-Richtung
ausgedehnt, zum Beispiel GaAs(113).[146]

Der Einsatz von MgO als Barrierenmaterial in Fe/GaAs-Hybridstrukturen ist bereits in-
tensiv untersucht worden.[147, 148, 149] Im vorherigen Abschnitt dieser Dissertation wur-
de der Einfluss einer diinnen Mg-Schicht auf die in-plane-Orientierung einer nachfolgenden
MgO-Schicht diskutiert. An Fe/MgO/GaAs(001)-Strukturen, bei denen die MgO-Schicht
mittels Sputtern gewachsen wurde, konnte eine etwa 1 nm dicke Mg-reiche Schicht an
der MgO/GaAs-Grenzfliche nachgewiesen werden.[150] Diese begiinstigt offensichtlich die
Kristallqualitdt der nachfolgenden MgO-Schicht, wodurch hohere TMR-Verhiltnisse bei-
spielsweise an CoFeB/MgO/CoFeB-Tunnelstrukturen ermoglicht wurden.[151]. Weiterhin
wurde der Einfluss einer MgO-Barriere auf den spinabhédngigen Transport von Ladungstra-
gern in verschiedenen Halbleitersubstraten und bei unterschiedlichen ferromagnetischen In-
jektorschichten sowohl optisch als auch direkt extensiv untersucht.[152, 153, 154, 155, 156]

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels wurde eine Reihe verschiedener Verfahren zum epi-
taktischen Wachstum einer MgO-Barriere auf GaAs-Substraten vorgestellt. Obwohl bereits
einige vielversprechende Ansidtze zu MBE-gewachsenen MgO-Schichten existieren, gibt es
bisher keine Untersuchungen zu vollstindig mittels MBE erzeugten Hybridstrukturen. Hier
soll im Folgenden ein erster Ansatz einer solchen reinen MBE-L6sung aufgezeigt werden.
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GaAs, c(4x4)-Rekonstruktion MgO (2 nm) / GaAs Fe (18 nm )/ MgO (2 nm) / GaAs
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Abbildung 5.16: Exemplarische RHEED-Bilder der Probenoberfliche fiir die verschiedenen
Wachstumsschritte zweier Proben Fe/MgO/GaAs(001) im [010]-Azimut. Die
Dicke der MgO-Schicht betrug jeweils d = 2 nm bzw. d = 1 nm, die 18 nm
dicke Fe-Schicht wurde bei Raumtemperatur abgetragen.

5.4.1 Wachstumsparameter

Das Wachstum der MgO-Schichten erfolgte nach der im Abschnitt 5.3.3 vorgestellten Wachs-
tumsprozedur. Die Schichtdicke d wurde fiir die komplette folgende Serie von insgesamt

6 Proben im Bereich von 0,21 nm (é IML) bis 2 nm schrittweise erhoht. Die in-plane-
Orientierung der MgO-Schicht wurde fiir alle Proben vom Typ A gewéhlt, d.h. MgO[110] ||
GaAs[110] wo sich die MgO-Einheitszelle nicht-rotiert auf dem GaAs-Substrat befindet.
Die Flussrate fiir das Fe-Wachstum wurde auf Si(111)-Substraten kalibriert und die Di-
cke der so entstandenen Schichten mittels Rontgenreflektometrie bestimmt. Fiir alle Proben
wurde eine nominelle Fe-Schichtdicke von 18 nm auf der MgO-Schicht abgeschieden. Im
Folgenden werden die so erzeugten Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen strukturell cha-
rakterisiert. AnschlieBend erfolgt eine Auswertung der magnetischen Eigenschaften.

5.4.2 Strukturelle Charakterisierung

Die Abbildung 5.16 zeigt RHEED-Muster im [010]-Azimut fiir zwei ausgewihlte Proben
der Fe/MgO/GaAs(001)-Serie, die sich in ihrer Dicke der MgO-Schicht unterscheiden. Hier-
mit sollen die folgenden drei Wachstumsschritte veranschaulicht werden:

e (a) + (d): die GaAs(001)-Oberfliche mit der arsenreichen c(4 x4)-Rekonstruktion

* (b) + (e): nach Wachstum einer 2 nm bzw. 1 nm dicken MgO-Schicht in Orientierung
A

* (c) + (f): nach weiterem Uberwachsen mit nominell 18 nm Fe
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Alle RHEED-Bilder wurden in der Oxidwachstumskammer am BESSY-Messplatz in Ad-
lershof aufgenommen. Nach Wachstum einer nominell 2 nm dicken MgO-Schicht (Abb.
5.16(b)) sind diffus begrenzte CTRs im RHEED-Bild zu sehen. Diese weisen auf eine glatte,
leicht facettierte und vor allem kristalline Oberflache der Probe hin, das Wachstum hinterlief3
also eine geschlossene Schicht auf dem Substrat. Wie im Abschnitt 2.3.1.5 erldutert bedeutet
das, je stirker die Oberfliche facettiert ist, umso mehr weisen die CTRs eine von der Ober-
flichennormalen abweichende Neigung auf. Der Schnitt der CTRs mit der Ewald-Kugel
fiihrt somit zu den hier beobachteten, langgezogenen Streifen auf dem RHEED-Schirm.

Fiir die Probe mit einer nur 1 nm dicken MgO-Schicht (Abb. 5.16(e)) sind die Strei-
fen nicht mehr durchgiingig. Sie weisen dagegen schwach sichtbare, punktférmige Muster
auf, welche ein Zeichen fiir weniger glattes Wachstum sind, also auf Inselbildung hinwei-
sen. Obwohl versucht wurde, die Wachstums- und Transportbedingungen fiir alle Proben
konstant zu halten, wurden immer wieder leicht modifizierte RHEED-Muster beobachtet.
Transmissionsreflexe waren unterschiedlich stark sichtbar oder polykristalline Ringe traten
auf. Eventuell sorgten Schwankungen des Restdruckes im UHV-Shuttle wihrend des Trans-
portes fiir unterschiedliche Ausgangsbedingungen des Wachstums.

Im letzten Schritt wurde in der Préparationskammer eine nominell 18 nm dicke Fe-Schicht
bei RT auf den Proben abgeschieden. Das zur 2 nm dicken MgO-Schicht zugehorige RHEED-
Bild (Abb. 5.16(c)) zeigt erneut ausgeprigte CTRs. Diese sind scharf begrenzt und treten an
derselben Position auf wie die CTRs der MgO-Schicht zuvor. Daneben sind nahezu durch-
gingige Ringe zu erkennen, die an einigen Stellen durch intensivere Reflexe unterbrochen
sind. Das Wachstum der Fe-Schicht geschah also in vorwiegend polykristalliner Weise, al-
lerdings parallel zu einer mehr oder weniger einkristallinen Phase mit ausgeprégter Vor-
zugsrichtung. Im Vergleich dazu weist die RHEED-Aufnahme der Probe mit nur 1 nm di-
cker MgO-Schicht (Abb. 5.16(f)) ein perfekt scharfes Streifenmuster auf und nur schwach
im Hintergrund sind einige Transmissionspunkte sichtbar. Obwohl das RHEED-Bild der
MgO-Ausgangsoberfliche zumindest optisch von weniger guter Qualitit war, wurde hier ei-
ne Fe-Schicht von deutlich hoherer kristalliner Qualitidt gewachsen, also auf der 2 nm dicken
MgO-Schicht.

Wie im Abschnitt 2.2 diskutiert, erfolgte das Wachstum der Fe-Schicht unter nicht op-
timalen Wachstums- bzw. Umgebungsbedingungen. Insbesondere die fehlende Stickstoff-
kiihlung in der Praparationskammer hatte zur Folge, dass die Wachstumstemperatur deutlich
oberhalb von RT lag. Wihrend des Wachstums wurden mittels gekoppeltem Thermoelement
am Substratheizer Temperaturen von 40-80 °C beobachtet. Auf dem Substrat selbst ist es
aufgrund der rdaumlichen Trennung zwischen Thermoelement und Heizer deutlich wérmer.
Durch Messungen der (temperaturabhédngigen) Position der Bandliicke des GaAs-Substrates
wurden Temperaturdifferenzen von bis zu 80 K festgestellt. In einem System aus getrenn-
ten, jedoch durch Vakuumschleusen verbundenen Wachstumskammern mit aktiver Kiihlung
durch fliissigen Stickstoff sind beziiglich der Kristallqualitédt der Fe-Schichten erheblich bes-
sere und dabei gleichzeitig reproduzierbare Resultate zu erwarten.

Um die Orientierungsbeziehung zwischen Fe-Schicht und GaAs(001)-Substrat mit vari-
ierender MgO-Zwischenschichtdicke d zu verdeutlichen, sind in Abbildung 5.17 RHEED-
Bilder aller Proben der Fe/MgO/GaAs(001)-Serie in den zwei Azimuten [010] und [110]
bezogen auf das GaAs-Substrat dargestellt. Die Teilabbildungen (k) bzw. (1) zeigen RHEED-
Bilder einer unter den gleichen Wachstumsbedingungen direkt auf GaAs(001) gewachsenen
Fe-Schicht. Vergleicht man jeweils die [010]-Azimute in Abb. (a) und (c) mit den [110]-
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GaAs[110]

GaAs[010]

Fe /MgO (2 nm) / GaAs(001)

Fe /MgO (1 nm)/ GaAs(OOl)IIlI
0

Fe / MgO (0,5 nm) / GaAs(001)
Fe /MgO (2 ML) / GaAs(001) III!

Fe / MgO (1 ML) / GaAs(001)

Fe / GaAs(001)

Abbildung 5.17: RHEED-Muster der gewachsenen Proben der Serie Fe/MgO/GaAs(001), auf-
genommen unmittelbar nach dem Wachstum der Fe-Schicht fiir die beiden
GaAs-Azimute [010] und [110]. Die MgO-Schichtdicke d nimmt in der Ab-
bildung von 2 nm auf 1 ML ab, die Bilder (k) und (1) zeigen eine Probe ohne
MgO. Die weiBlen durchgezogenen bzw. gestrichelten Linien verdeutlichen je-
weils dquivalente epitaktische Beziehungen.

Azimuten in (j) und (I), so werden dieselben Abstinde der CTRs vom spekularen Reflex
deutlich. Genauso verhilt es sich, wenn man Abbbildung (b) und (d) des [110]-Azimuts
den Abbildungen (i) und (k) gegeniiberstellt, welche wiederum die [010]-Richtung zeigen.
Die RHEED-Muster weisen jeweils dieselbe Oberflachenorientierung der Fe-Schicht auf.
Zur Verdeutlichung markieren die weillen durchgezogenen bzw. gestrichelten Linien eine
epitaktisch vergleichbare Orientierung. Mit zunehmender MgO-Schichtdicke erfdhrt die Fe-
Schicht offensichtlich eine Rotation in der Substratebene von 45° relativ zur Orientierung
des GaAs(001)-Substrats. Fiir die Probe mit d = 2 ML ist noch keine den beiden Orientie-
rungstypen zuzuordnende Beziehung nachweisbar, die kritische MgO-Schichtdicke dj,;; fiir
die Umorientierung liegt hier also bei 2 ML. Dies ist vergleichbar mit den Untersuchungen
zu Fe-Schichten, die auf PLD-gewachsenem MgO abgeschieden wurden.[147] Dort wurde
eine kritische Schichtdicke von 1 ML festgestellt.

Die Oberflichenmorphologie der Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen wurde mittels
Rasterkraftmikroskopie ex-sifu untersucht. Abbildung 5.18 zeigt AFM-Aufnahmen der Pro-
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' Skala:8nm = 1 -Skala: 4 nm i Skala: 20 nm

(d) d=2ML, rms=1,1 nm (e) d=1ML, rms=0,9 nm (f) kein MgO, rms = 1,0 nm

Abbildung 5.18: AFM-Aufnahmen fiir Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen mit konstanter
Fe-, aber variierender MgO-Schichtdicke d. Die GroBe des abgetasteten Be-
reiches auf der Probe betriigt fiir alle Aufnahmen 5x5 um?, die Hohenskala ist
fiir jede Aufnahme einzeln angegeben. Daneben sind fiir die gezeigten Aus-
schnitte die berechneten rms-Rauigkeiten angegeben..

benserie fiir eine feste ScangroBe von 5x5 um? in Abhingigkeit von der MgO-Schichtdicke
d. Die Hohenskala ist fiir jede Messung einzeln angegeben. Weiterhin ist die mittlere Rau-
igkeit der Probenoberfliche als rms-Wert fiir jede Probe iiber den kompletten Scanbereich
bestimmt worden. Diese ist fiir die zwei Proben mit einer MgO-Dicke von 1 nm bzw. 2 nm
etwa einen halben Nanometer groB, steigt fiir die Probe mit 5 nm auf 1,5 nm und betragt
dann fiir die diinnsten Schichten mit d =2 ML bzw. 1 ML etwa 1 nm. Im Vergleich dazu be-
trigt die Rauigkeit der priparierten GaAs-Ausgangsoberflache 0,6 nm (siehe Abb. 3.1(c) im
Abschnitt 3.1). Im Wesentlichen wird also die Morphologie und die Rauigkeit der Substrat-
oberfliche vom MgO bzw. der dariiberliegenden Fe-Schicht iibernommen, es kommt jedoch
zusitzlich fiir MgO-Schichten mit einer Dicke von weniger als 1 nm zu einer geringfiigigen
Aufrauung der Oberfliche. Ein ausgeprigtes Inselwachstum, welches hiufig beim Wachs-
tum von Metallen bei Temperaturen deutlich oberhalb von 75 = 100 °C zu beobachten ist,
liegt nicht vor. Ob die erwidhnte Aufrauung der Oberfliche schon wihrend des Wachstums
des MgO oder erst beim Uberwachsen mit Fe geschieht, kann nicht geklirt werden. Die Pro-
ben werden jedoch im Weiteren mittels Rontgenreflektometrie untersucht und die Ergebnis-
se mithilfe der kinematischen Beugungstheorie simuliert, was Aufschluss iiber eventuelle
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Abbildung 5.19: Symmetrische out-of-plane Scans fiir Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen
mit konstanter Fe-, aber variierender MgO-Schichtdicke d. Zum Vergleich sind
zwei Kurven einer Probe ohne MgO-Zwischenschicht und eines reinen GaAs-
Substrates beigefiigt.

Rauigkeiten von Substrat oder den jeweiligen Schichten liefern wird.

Eine weitere nicht destruktive Untersuchungsmethode beziiglich struktureller Eigenschaf-
ten liefert die Rontgenbeugung. Die Abbildung 5.19 zeigt symmetrische w-26-Scans im re-
ziproken Raum zwischen L = 0,6...5,8 rlu fiir diese Probenserie in Abhingigkeit von der
MgO-Schichtdicke d. Zum Vergleich sind Messungen fiir ein reines GaAs-Substrat und eine
Probe ohne MgO-Zwischenschicht mit in die Abbildung eingefiigt.

Fiir den Fall der direkt auf dem Substrat gewachsenen Fe-Schicht ist eine sehr gute Kris-
tallqualitit nachweisbar, was durch Schichtdickenoszillationen um die zu erwartende Posi-
tion des Fe(002)-Reflexes deutlich wird. Die Dicke der Schicht I4sst sich anhand der Oszil-
lationen zu 13,6 nm abschitzen. Obwohl die Fe-Schicht, wie erldutert, in der Préparations-
kammer ohne aktive Stickstoffkiihlung bei hohem Hintergrunddruck und Wachstumstem-
peratur weit iiber RT gewachsen wurde, ist eine kristalline Schicht mit guten strukturellen
Eigenschaften nachweisbar.

Fiir die Proben mit eingefiigter MgO-Zwischenschicht sind sowohl die Schichtdickenos-
zillationen als auch der Fe(002)-Reflex nicht mehr nachweisbar. Obwohl fiir das Wachstum
anhand der RHEED-Aufnahmen eine epitaktische Beziehung zum Substrat sichtbar war, ist
in der Rontgenbeugung keine ausgeprigte out-of-plane-Orientierung der Schicht sichtbar.
Die RHEED-Muster (Abb. 5.16) hatten dagegen noch eindeutige in-plane-Vorzugsrichtun-
gen abhédngig vom Azimut aufgewiesen. Denkbar ist, dass die Fe-Schichten tiberwiegend po-
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lykristallin aus vielen kleinen Kristalliten zusammengesetzt sind und diese Korner aufgrund
ihrer geringen Grofe nicht mittels Rontgenbeugung nachgewiesen werden konnen. Weiter-
hin werden Fe-Schichten iiblicherweise nach dem Wachstum mit einer capping-Schicht aus
Gold [140] oder Titan [149] versehen, um Oxidationsprozesse zu vermeiden.

Weiterhin war bei den in-sifu Untersuchungen der reinen MgO-Schichten auf GaAs stets
der MgO(004)-Reflex zu sehen, also eine eindeutige epitaktische out-of-plane-Beziehung
nachweisbar. Bei diesen Proben handelte es sich allerdings um Schichten mit einer Dicke d
von 5 bis 30 nm. Es ist daher wahrscheinlich, dass die fiir die mit Fe iiberwachsenen Pro-
ben gewihlte Schichtdicke von weniger als 2 nm zu diinn ist, um mittels Rontgenbeugung
nachgewiesen zu werden.

In den Kurven der beiden Proben mit d = 0,5 nm bzw. d = 1 nm ist links des GaAs(002)-
Reflexes jeweils ein zusitzlicher sehr schwacher Reflex erkennbar. Hierbei konnte es sich
um den Fe(001)-Reflex handeln, der allerdings ein quasi-verbotener ist. Die Streuintensitét
solcher quasi-verbotener Reflexe | Fj,y, |2 wird aufgrund vergleichbarer Atomformfaktoren f
fiir bestimmte (hkl) sehr klein. Dies gilt insbesondere in Verbindungshalbleitern wie GaAs.
Allerdings sind Strukturfaktoren empfindlich fiir Fehlstellen, Verunreinigungen oder andere
Defekte im Kristall. Quasi-verbotene Reflexe einer Kristallstruktur werden somit intensiver,
je defektreicher die jeweilige Schicht ist.[157]

In der Kurve der Probe mit d = 0,5 nm ist weiterhin der Fe(211)-Reflex bei L = 4,9 rlu
zu sehen. Die Fe-Schicht weist also mehrere out-of-plane-Beziehungen zum Substrat auf
und liegt nicht in einkristalliner Form vor. Fiir die Probe mit d = 2 ML ist derselbe Reflexe
ebenfalls schwach, in den anderen Kurven dagegen tiberhaupt nicht vorhanden. Ob dies auf
abweichende Bedingungen wihrend des Fe-Wachstums oder unterschiedliche Ausgangso-
berflichen nach dem MgO-Wachstum zuriickzufiihren ist, kann nicht eindeutig geklért wer-
den.

In Abbildung 5.20 sind Rontgenreflektivititskurven fiir die gewachsenen Fe/MgO/
GaAs(001)-Schichtstrukturen dargestellt. Die durchgezogene Linie entspricht hier wieder-
um den aufgenommenen Messpunkten der Kurve, die gestrichelte Linie einer Simulati-
on. Deutlich zu erkennen sind die dquidistanten Schichtdickenoszillationen, die durch die
Fe-Schicht erzeugt werden. Das Vorhandensein der Oszillationen ist ein Zeichen fiir hohe
Grenz- bzw. Oberflichenqualitit, sie geben jedoch keine Auskunft iiber die Kristallinitéit
der Schichten, konnen also auch grundsitzlich bei vollstindig amorphen Schichten auftre-
ten. Das im Vergleich zu den anderen Kurven schnellere Abklingen der Oszillationen fiir
die Probe mit d = 2 ML zeugt von einer hoheren Oberflichenrauigkeit. Dies wird durch die
Beobachtungen der AFM-Aufnahmen in Abb. 5.18 gestiitzt.

Vergleicht man die jeweilige Messkurve mit der zugehorigen Simulationskurve, so wird
diese iiber den gesamten Messbereich korrekt von der Simulation wiedergegeben. Insbeson-
dere die Doppeloszillationen der Proben mit d = 5 A und d = 2 ML bei ungefiihr L = 0,9 rlu
werden von der Simulation erfasst. Solche Schwebungen entstehen, wenn eine Schichtstruk-
tur, bestehend aus vielen Einzelschichten unterschiedlicher Dichte, vorliegt. Mogliche Er-
kldrungen sind daher starke Vermischungen durch (Inter-)Diffusion der beteiligten Stoffe
oder Reaktionen an den Grenzflichen, wozu auch Oxidationsprozesse an Raumluft gehoren
wiirden. In Tabelle 5.3 sind nun alle gefundenen Simulationsparameter fiir die MgO-, die Fe-
und noch eine zu diskutierende Oxidschicht Fe,O, getrennt aufgefiihrt. Fiir die simulierte
Schichtdicke ¢ der MgO-Schicht ergibt sich ein schliissiges Bild, ¢ féllt von gut 2 nm auf
0,4 nm ab und folgt damit, von leichter Streuung abgesehen, den zu erwartenden nominell
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Abbildung 5.20: Normierte Rontgenreflektivititskurven der Fe/MgO/GaAs(001)-
Schichtstrukturen mit variierter MgO-Schichtdicke d. Die durchgezogene
Linie entspricht den jeweiligen Messpunkten, die gestrichelte Linie zeigt die
zugehorige Simulationskurve.

gewachsenen Schichtdicken zwischen 2 nm und 1 ML (= 0,21 nm).

Die Dichte des MgO schwankt dagegen stirker um den Wert von p = 3,58 g/cm?®,[102]
ein mogliches Zeichen fiir ein ungenaues stochiometrisches Verhiltnis zwischen Mg und
O,. Anhand der reziproken GID-Karte in Abbildung 5.14 des vorherigen Kapitels 5.3.3
wurde bereits erkannt, dass das MgO keinesfalls einkristallin in perfekter Ausrichtung auf
dem GaAs(001)-Substrat aufwéchst, sondern eine starke in-plane-Verteilung aufweist. Eine
mogliche Ursache konnten Stochiometrieschwankungen durch nicht- oder nur teilweise oxi-
dierte Mg-Cluster sein, die zu Inhomogenititen in der Zusammensetzung bzw. letztendlich
der Dichte p des MgO fiihren.

Die simulierten Rauigkeiten rms der MgO-Schichten streuen sehr stark und iiberdecken
in einigen Fillen sogar die Schichtdicke ¢, was physikalisch wenig sinnvoll erscheint. Die
Ursache hierfiir ist allerdings eher mathematischer Natur, die Simulationssoftware kann
theoretisch jeden Wert fiir eine physikalische Grofle finden, um die Simulationskurve mog-
lichst dicht an die Messkurve anzupassen.

Beim Wachstum der Fe-Schichten ist aufgrund ihrer Zusammensetzung aus nur einer
Atomsorte keine stochiometrische Unsicherheit zu erwarten. Es erscheint daher sinnvoll,
in der Simulation die Dichte fiir alle Proben beim Literaturwert von p = 7,9 g/cm?® [102]
festzuhalten. Es ist dariiber hinaus bekannt, dass bei der Oxidation von metallisch diinnen
Schichten nicht die komplette Schicht mit dem Luftsauerstoff reagiert, sondern dieser Pro-
zess selbstlimitierend zu einer 2 bis 3 nm dicken Oxidschicht auf der Oberflache fiihrt.[25]
Deshalb wurde in der simulierten Schichtstruktur eine weitere Oxidschicht Fe, O, im Mo-
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Simulationsparameter
nominelle MgO- MgO Fe Fe,O,
Schichtdicke d p t rms p t rms p t  rms
2 nm 25 22 18 79 120 04 68 27 00
1 nm 07 16 01 79 138 0,7 51 20 09
0,5 nm 49 1,3 00 79 13,1 1,2 45 31 13

2ML(=042nm) 18 04 0,7 79 11,7 14 48 3,1 14
IML(=021nm) 20 04 1,0 79 151 14 46 24 13
kein MgO 0 0 79 141 0,7 55 26 1,

Tabelle 5.3: Ermittelte Simulationsparameter fiir die in Abbildung 5.20 gezeigten Rontgenre-
flektivitdtskurven. Angegeben sind die Dichte p in [g/cm?], die Schichtdicke ¢ in
[nm] und die mittlere Rauigkeit rms in [nm] der jeweiligen Schichten von MgO
und Fe und einer hypothetischen Oxidschicht Fe,O,. Fiir das GaAs(001)-Substrat
wurde eine konstante Dicke von 600 pm angenommen. Die Dichten von Fe und
vom GaAs-Substrat wurden bei ihren Literaturwerten festgehalten.

dell integriert. Ob diese vollstindig aus stochiometrischem Fe,O3 mit einer theoretischen
Dichte von 5,2 g/cm3 besteht, soll an dieser Stelle unerheblich sein, sondern lediglich als
Ausgangswert genutzt werden.

Im Mittel sind die Fe-Schichten etwa 13,3 nm dick. Dies stimmt sehr gut mit der ersten
groben Abschitzung von 13,6 nm iiberein, welche aus den Schichtdickenoszillationen der
Beugungskurve der Fe/GaAs(001)-Probe gewonnen wurde. Die Oxidschicht Fe,O, weist
im Schnitt eine Dicke von 2,7 nm auf, was sich mit den fritheren Beobachtungen deckt.
Zusammen ergeben Fe- und Oxidschicht eine Gesamtdicke von 16 nm, was wiederum gut
12 % unterhalb der nominell abgeschiedenen Dicke von 18 nm liegt. Fluktuationen in der
Flussrate der Fe-Evaporationszelle sind in dieser Gro3enordnung nicht zu erwarten. Eher
erscheint es moglich, dass die Positionierung der Proben vor der Zelle nicht zuverlissig er-
folgte. Die Substrathalter waren auf einem beliebig rotierfihigen Gertiist befestigt und muss-
ten von Hand auf den richtigen Abstand bewegt werden. Auch beim Einstellen des Winkels
zwischen Probennormale und Zell6ffnung konnen Abweichungen nicht ausgeschlossen wer-
den, was zum teilweisen Abschatten des Molekularstrahls und damit zu Unsicherheiten in
der Fe-Schichtdicke fithren wiirde.

Die simulierten Rauigkeiten spiegeln dagegen den Trend der zuvor aufgenommen AFM-
Bilder in Abb. 5.18 wider. Hier konnten rms-Werte im Bereich von 0,5 bis 1,5 nm auf einem
Probenausschnitt von 5x5 um? bestimmt werden. Festzuhalten ist, dass die Gesamtrauigkeit
vom Wachstum der Fe-Schichten bzw. dem darauf befindlichen Oxid verursacht wird, wih-
rend die MgO-Schichten offensichtlich sehr glatt sind.

5.4.3 Magnetische Charakterisierung

Fiir das auf den MgO-Schichten gewachsene Fe werden ferromagnetische Eigenschaften er-
wartet. Um diese zu untersuchen, wurden Magnetisierungskurven in der Schichtebene mit-
tels SQUID aufgenommen und in Abhéngigkeit von der jeweiligen MgO-Schichtdicke d in
Abbildung 5.21 dargestellt. Das dulere Feld /I wurde nacheinander parallel zu den Kris-
tallachsen [010], [110] bzw. [110], bezogen auf das GaAs(001)-Substrat, angelegt. Der dia-
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magnetische Anteil des Substrats wurde bereits aus den Daten durch lineare Interpolation
subtrahiert.

Fiir simtliche Proben liegt offenbar ein ferromagnetisches Verhalten vor. Die Magneti-
sierung M der Probe folgt direkt dem duBeren angelegten Feld A und erreicht fiir hohe
Felder eine magnetische Sittigung M. Fiir die beiden Proben mit einer nominellen MgO-
Schichtdicke von d = 2 nm (Abb. 5.21(a)) bzw. d = 1 nm (Abb. 5.21(b)) sind die [110]-
und [110]-Richtung jeweils magnetisch leichte Achsen, die Magnetisierung M entspricht
in Remanenz My = M(H = 0) nahezu der Sittigungsmagnetisierung Mg. Dagegen ist die
[010]-Kristallrichtung magnetisch schwerer, My ist deutlich kleiner und betrdgt nur noch
etwa 0,7 - Mg. Es liegt also eine vierfache (=kubische) magnetische Anisotropie mit leichten
Achsen entlang der vier GaAs(110)-Richtungen vor.

Die magnetisch leichte Achse entlang [110] bleibt fiir die beiden Proben mit d = 0,5 nm
(Abb. 5.21(¢c)) bzw d = 2 ML (Abb. 5.21(d)) erhalten, auch die mittelschwere Achse [010]
kann hier wieder beobachtet werden. Allerdings hat sich die zuvor leichte [110]-Achse in
eine eindeutig magnetisch schwere Achse gewandelt, fiir die M(H = 0) ~ 0 gilt. Die
Magnetisierungskurve weist fiir d = 2 ML zusitzlich eine Doppelstufenform auf, was auf
ein Mehrschichtsystem mit unterschiedlichen magnetischen Ausrichtungen hindeutet.[158]

Die beiden letzten Proben mit einer nominellen MgO-Schichtdicke d = 1 ML (Abb.
5.21(e)) bzw. einer direkt auf das GaAs(001)-Substrat gewachsenen Fe-Schicht (Abb. 5.21(f))
zeigen wiederum keine ausgepriigten schweren Achsen. Die [110]-Achse ist nun eine mit-
telschwere, die [110]- bzw. [010]-Achsen dagegen sind leichte Magnetisierungsrichtungen.

Die kubische Anisotropie, bei der die leichten Achsen entlang der GaAs(100)-Richtungen
liegen, ist fiir Fe/GaAs(001)-Strukturen bereits ausfiihrlich untersucht worden.[142, 159,
143] Neben dieser kubischen wird auch eine uniaxiale Anisotropie mit einer leichten Achse
entlang [110] und einer schweren entlang [110] beobachtet. Dies deckt sich mit den hier
gefundenen Magnetisierungsrichtungen der direkt auf GaAs gewachsenen Fe-Schicht, aller-
dings ist hier die schwere [110]-Achse weniger stark ausgeprigt. Einzig die zwei Proben
mit d = 2 ML bzw. d = 0,5 nm weisen jeweils eine eindeutig schwere Achse parallel zur
[1 IO]—RiChtung auf.

Bei der schrittweisen Erhohung der MgO-Schichtdicke auf d = 2 nm, ausgehend von
der direkt auf dem GaAs(001)-Substrat gewachsenen Fe-Schicht, lédsst sich somit folgende
Tendenz feststellen: Die magnetisch leichte Achse entlang [010] verschiebt sich hin zu einer
mittelschweren Achse; die mittelschwere Achse entlang [110] wird zu einer leichten. Dies
ist gleichbedeutend mit einer Rotation der kubischen Anisotropie in der Schichtebene um
einen Winkel von 45° relativ zu den GaAs-Substratachsen. Ursache ist die in den RHEED-
Aufnahmen bereits beobachtete in-plane-Rotation der Fe-Schicht, wenn eine in die Struktur
eingefiigte MgO-Schicht die kritische Schichtdicke von dy,;; = 2 ML iiberschreitet. Diese
Beobachtung ist konsistent zu Experimenten an MBE-gewachsenen Fe-Filmen auf mittels
PLD abgeschiedenen und wenige Monolagen diinnen MgO-Schichten.[147] Dort konnte die
magnetisch uniaxiale Anisotropie durch das Einfiigen des MgO effektiv unterdriickt werden
und die kubische Anisotropie der magnetisch leichten Achsen erfuhr eine in-plane-Rotation
um 45° von den GaAs(100)- zu den GaAs(110)-Richtungen.

Die kritische Schichtdicke d des MgO, die zur Umorientierung der Fe-Schicht notig ist,
kann anhand der hier gezeigten Magnetisierungskurven in einem Bereich zwischen 2 ML
(= 0,42 nm) und 0,5 nm eingeordnet werden. Die Messkurven dieser zwei Proben kénnen
weder der einen Orientierung zugeordnet werden, wo die kubische Anisotropie der leich-
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ten Achsen parallel zu den GaAs(100)-Richtungen liegt, noch der anderen Orientierung,
wo die leichten Achsen entlang der GaAs(110)-Richtungen liegen. Fiir diese zwei Proben
liegt vermutlich eine Art Mischzustand aus beiden Orientierungen vor, welcher auch die
Doppelstufenform der Magnetisierungskurven zur Folge haben diirfte.
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Abbildung 5.21: Auf die jeweilige Sittigungsmagnetisierung Mg der Probe normierte Ma-
gnetisierungskurven der Proben Fe/MgO/GaAs(001) fiir verschiedene MgO-
Schichtdicken, bereits korrigiert um den diamagnetischen Anteil des GaAs-
Substrats. Bei der in (f) dargestellten Probe wurde Fe direkt auf GaAs(001)
gewachsen. Jede einzelne der Abbildungen enthélt drei Kurven, bei denen
das externe Magnetfeld jeweils parallel zur Kristallachse [010], [110] bzw.
[110] beziiglich des GaAs(001)-Substrates anliegt. Die Messungen wurden bei
Raumtemperatur durchgefiihrt.
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5 Magnesiumoxid

: MgO Schichtdicke d
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Abbildung 5.22: Diffusionsprofile der Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen mit va-
riierter MgO-Schichtdicke d, aufgenommen mittels Sekundérionen-
Massenspektroskopie nach Entfernen der Fe-Schicht durch HCI-Behandlung.
Zum Vergleich sind zwei Kurven einer Probe ohne MgO-Zwischenschicht
und eines reinen GaAs-Substrates beigefiigt.

5.4.4 Eignung von Magnesiumoxid als Diffusionsbarriere

Eine der wesentlichen Eigenschaften, die eine Oxidschicht in den FM/HL-Hybridstrukturen
aufweisen soll, ist die Eignung als Diffusionsbarriere. Sie soll verhindern, dass Elemente der
ferromagnetischen Schicht wihrend des Wachstums in den Halbleiter diffundieren und dort
(elektrisch aktive) Storstellen erzeugen, zu Reaktionsprodukten an der Grenzflache fiihren
oder die Stochiometrie der ferromagnetischen Schicht verindern und so beispielsweise die
Spinpolarisation verringern. Eine Moglichkeit der quantitativen Untersuchung von Fremda-
tomen innerhalb einer Verbindung stellt die Sekundirionen-Massenspektroskopie (SIMS)
dar. Abbildung 5.22 zeigt Diffusionsprofile der Fe/MgO/GaAs(001)-Schichtstrukturen mit
variabler MgO-Schichtdicke aufgenommen mittels SIMS. Dargestellt ist die Anzahl der se-
kundiremittierten Fe-Atome iiber der aktuellen Kratertiefe im Substrat. Zum Vergleich ist
das Diffusionsprofil eines reinen GaAs-Substrates beigefiigt (orange).

Vor der eigentlichen Durchfiihrung der SIMS-Messungen wurden die Fe-Schichten von
der Probenoberfliche entfernt. Dies geschah durch nasschemisches Atzen mit 40 %iger Salz-
saure fiir 8 min. Wiirde die Schicht nicht entfernt, wiirden beim Beschuss mit Primérionen
- in diesem Falle ionisierter Sauerstoff mit einer Energie von 8 keV - die Fe-Atome der
gewachsenen Schicht in das Substrat transportiert werden und das eigentliche Signal der
diffundierten Fe-Atome iiberdecken.

Zu erkennen ist ein eindeutiger Trend, bei dem die Eindiffusion von Fe-Atomen in das
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5.4 FM/HL-Strukturen mit einer MgO-Zwischenschicht

Substrat umso stdrker unterdriickt wird, je dicker die MgO-Schicht ist. Fiir eine Dicke von
1 ML kann nahezu keine die Eindiffusion unterdriickende Wirkung beobachtet werden, fiir
2 ML ist die Diffusivitidt von Fe dagegen schon um fast zwei Gro8enordnungen schwicher.
Der direkte Vergleich zwischen reinem GaAs-Substrat und der Probe mit d = 1 nm zeigt
keinen Unterschied, die Signale beider Kurven liegen gerade oberhalb des Detektionslimits
von ungefihr 10716 Atome/cm?.

Interessanterweise ist fiir die Probe mit d = 2 nm ein signifikant stirkeres Diffusionsprofil
erkennbar, als fiir den Fall der halb so dicken MgO-Schicht. Ob dies ein reiner Messfehler
oder ein realer Effekt ist, kann nicht festgestellt werden. Ein moglicher Ansatz fiir eine
Erklarung ist, dass das MgO in einer wenige Monolagen diinnen Schicht bis maximal etwa
d = Inm Dicke eine geschlossene Schicht bildet, fiir Schichtdicken dariiber es jedoch zu
Insel- oder Doménenbildung kommen kann, die die Diffusion von Eisen zwischen diesen
Inseln oder Dominen begiinstigt.

Zusammenfassend ist die effektive Wirkung einer MgO-Schicht in Fe/GaAs(001)-Strukturen
als Diffusionsbarriere eindeutig erwiesen. Die hier untersuchten Fe-Schichten wurden zwar
bei niedrigen Wachstumstemperaturen erzeugt, bei denen Diffusionsprozesse ohnehin nur
eine geringe Rolle spielen diirften. Insbesondere bei ferromagnetischen Verbindungen wie
z.B. Heusler-Legierungen, deren optimale Wachstumstemperatur fiir Strukturen mit maxi-
maler Kristallordnung deutlich hoher liegt als bei RT, diirfte sich die Verwendung von MgO
als Diffusionsbarriere jedoch als niitzlich erweisen.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Die langjihrige Erfahrung am Paul-Drude-Institut zum Wachstum und zur Untersuchung
der effizienten Spininjektion an Co,FeSi/GaAs(001)-Hybridstrukturen fiihrte zu der Ent-
scheidung, eine oxidische Barriere in den FM/HL-Schichtkomplex einzufiihren, von der im
Optimalfall folgende Funktionen erwartet werden:

+ Tunnelbarriere: die Modifizierung der Schottky-Barriere am FM/HL-Ubergang durch
das Einfiigen einer elektrisch isolierenden Zwischenschicht und damit die Erhhung
der Wahrscheinlichkeit des Tunnelns spinpolarisierter Ladungstriger vom Metall in
den Halbleiter (Spininjektion)

* Diffusionsbarriere: das Verhindern oder effektive Unterdriicken von Diffusionsprozes-
sen an der FM/HL-Grenzflache und die damit verbundene Modifikation der elektro-
nischen Eigenschaften des Halbleitermaterials durch das Wachstum einer thermisch
stabilen Oxidschicht

* Spinfilter: eine zumindest fiir das MgO theoretisch und experimentell nachgewiesene
selektive, elektrische Leitfahigkeit, wonach fiir Minoritédtsladungstriger die Zustands-
dichten im MgO mit der Schichtdicke rascher abnehmen als fiir Majoritdtsladungstri-
ger.

In dieser Arbeit wurde deshalb das mittels Molekularstrahlepitaxie realisierte Wachstum
diinner Seltenerdoxid- bzw. MgO-Schichten und deren Einfluss auf die strukturellen, magne-
tischen und elektrischen Eigenschaften von Ferromagnet/Halbleiter-Hybridstrukturen unter-
sucht. Die Wachstumsexperimente wurden auf GaAs-Substraten mit den Oberfldchenori-
entierungen (001) und (111) durchgefiihrt. Um mdoglichst optimale Bedingungen fiir das
epitaktische Wachstum der Oxidschichten zu gewihrleisten, wurde auf allen Substraten ei-
ne ideal glatte Ausgangsoberfliche durch das Wachstum einer homoepitaktischen GaAs-
Pufferschicht geschaffen. Aufgrund der rdumlichen Trennung der fiir das jeweilige Wachs-
tum der GaAs-Pufferschichten, Oxidschichten bzw. ferromagnetischen Schichten verwen-
deten Wachstumsanlagen wurden die einzelnen Proben mithilfe eines Vakuumshuttles zwi-
schen den Anlagen transportiert. Das Wachstum der Seltenerdoxide La;O3 bzw. LuyO3 und
des Magnesiumoxids MgO wurde an einer speziellen Wachstumskammer an der PHARAO-
Beamline am BESSY II Synchrotron in Berlin-Adlershof durchgefiihrt. Die Kammer befin-
det sich innerhalb eines 6-Kreis-Diffraktometers, sodass mithilfe der Synchrotronstrahlung
wdéhrend des Wachstums der Oxidschichten Informationen zur Kristallinitit und zur Orien-
tierung der Schichten auf dem Substrat gewonnnen werden kdnnen.

Seltenerdoxide La,O; und Lu,0; in FM/HL-Hybridstrukturen

Das Wachstum von LuyOs-Schichten auf GaAs(001)-Substraten erbrachte in zwei kurzen
Versuchsreihen aufgrund der hohen Gitterfehlanpassung von -8 % wenig erfolgverspre-
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6 Zusammenfassung und Ausblick

chende Resultate. Fiir Substrattemperaturen 7's zwischen Raumtemperatur (RT) und 350 °C
wurden {iberwiegend amorphe Strukturen beobachtet. Anders verhielt es sich im Falle von
GaAs(111)B-Substraten. Die gewachsenen Lu;Os-Schichten wiesen bei verschiedenen
Wachstumstemperaturen unterschiedliche out-of-plane-Orientierungen auf. Hieran konnte
die allgemeine Beobachtung, dass (111)-orientierte Ausgangsoberflaichen das Wachstum
von Seltenerdoxiden offensichtlich begiinstigen, erneut bestétigt werden.

Vom Wachstum des zum GaAs gitterangepassten La;O3 wurden sich bessere Ergebnisse
beziiglich der Kristallqualitdt der Schichten erhofft. Auf GaAs(001)-Substraten konnte je-
doch nicht eindeutig festgestellt werden, welche der beiden bekannten Kristallphasen des
La;O3 bei den gegebenen Wachstumsparametern bevorzugt auftritt. Das kontrollierte Ein-
stellen der Oberflachenorientierung in moglichst einkristalliner Schichtqualitit ist jedoch
unabdingbar fiir das sich anschlieBende epitaktische Wachstum einer ferromagnetischen
Schicht. Die erfolgversprechendsten Resultate konnten beim Wachstum auf GaAs(111)B
erzielt werden. Insbesondere die Beobachtung ausgeprigter RHEED-Oszillationen wihrend
des Wachstums sprach fiir ein hohes Maf} an kristalliner Qualitédt der Schichten, sodass die
La;03/GaAs(111)B-Schichtstruktur als Ausgangsoberfldache fiir das Wachstum von FM/HL-
Hybridstrukturen mit Co,FeSi als Injektorschicht gewihlt wurde.

Fiir Wachstumstemperaturen zwischen RT und 100 °C waren die Co,FeSi-Schichten von
polykristalliner Struktur und morphologisch duBerst glatt. Bei 350 °C nahm zwar die Kris-
tallinitit der Co,FeSi-Schicht zu, gleichzeitig war jedoch ein ausgeprigtes Inselwachstum
zu beobachten. Aufgrund dieser Resultate wurde das Prinzip der Solid Phase Epitaxy (SPE)
angewendet, indem das Co,FeSi bei RT abgeschieden und die komplette Schichtstruktur an-
schlieBend iiber einen Zeitraum von drei Stunden bei 400 °C getempert wurde. Dies hatte
zwar keine direkt nachweisbare Besserung der Kristallqualitit der Co,FeSi-Schicht zur Fol-
ge, allerdings nahm die elektrische Leitfdhigkeit der Schicht um mehrere Grolenordnungen
zu.

Fiir alle gewachsenen Co,FeSi/La;O3/GaAs(111)B-Strukturen wies die Co,FeSi-Schicht
ferromagnetisches Verhalten mit einer Anisotropie vergleichbar zu der von Co,FeSi/
GaAs(111)B-Schichten auf, jedoch zeigte eine bei hoheren Wachstumstemperaturen ge-
wachsene Schicht eine deutlich ausgeprigtere Hysteresekurve.

Die Eignung einer La;O3-Schicht als mogliche Diffusionsbarriere wurde mittels Sekundir-
ionenmassenspektroskopie untersucht. Hierbei zeigte sich im Vergleich zu direkt auf dem
GaAs gewachsenen Co,FeSi-Schichten eine stirkere Eindiffusion aller drei Elemente Co, Fe
und Si in das Halbleitersubstrat, wenn die Wachstumstemperatur oberhalb von 100 °C lag.
Einen moglichen Ansatz stellt wiederum die Anwendung der SPE dar. Eine so préparierte
Probe wies ein um mehrere Groenordnungen schwicheres Diffusionsprofil bei gleichzeitig
signifikant hoherer Leitfdhigkeit auf.

Trotz der praktisch vollstindigen Gitteranpassung aller Wachstumskomponenten wiesen
die Co,FeSi-Schichten nur eine geringe Kristallqualitdt auf. Wachstumstemperaturen ober-
halb von RT fiir das Co,FeSi sind aufgrund starker Eindiffusion von Co, Fe und Si in das
GaAs-Substrat praktisch nicht anwendbar. Daher wurde an der bestehenden Oxidwachs-
tumskammer die Moglichkeit geschaffen, epitaktische MgO-Schichten zu wachsen, welche
wiederum bessere Ergebnisse beziiglich der Kristallqualitiit der ferromagnetischen Schich-
ten ermOglichen sollten.
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Magnesiumoxid MgO in FM/HL-Hybridstrukturen

Anhand rein theoretischer Uberlegungen zur Kristallstruktur von MgO und GaAs sind zwei
in-plane-Beziehungen zwischen MgO-Schicht und GaAs(001)-Substrat denkbar. Durch die
Formation von Koinzidenzgittern ist trotz der extrem grof3en Gitterfehlanpassung von -25 %
epitaktisches Wachstum moglich. Die zugehorige in-plane-Orientierung MgO[110] ||
GaAs[110] wurde hier als Typ A bezeichnet. Die Fehlanpassung kann weiterhin durch Rota-
tion der MgO-Schicht in der Ebene um 45° relativ zum Substrat auf +5 % reduziert werden.
Die dabei entstehende Orientierung MgO[100] || GaAs[110] wurde entsprechend als Typ B
bezeichnet.

Mithilfe des einzigartigen Versuchsaufbaus eines kombinierten Systems aus MBE-Wachs-
tumskammer und Rontgendiffraktometer der PHARAO-Beamline konnte das epitaktische
MBE-Wachstum von MgO auf GaAs(001) realisiert und insbesondere die epitaktischen in-
plane-Beziehungen zwischen Schicht und Substrat untersucht werden. Die konkrete Wachs-
tumsprozedur sah zuerst die Abscheidung einer diinnen metallischen Mg-Schicht auf der
c(4x4)-rekonstruierten GaAs(001)-Oberflache vor, um Reaktionen der arsenreichen Rekon-
struktion mit Sauerstoff zu verhindern. AnschlieBend wurde molekularer Sauerstoff O, in
die Wachstumskammer eingeleitet, wodurch das MgO-Wachstum ausgelst wurde.

Die Dauer des Abscheidens bzw. die Dicke der Mg-Schicht vor dem MgO-Wachstum
hatte entscheidenden Einfluss auf die in-plane-Orientierung der MgO-Schicht relativ zum
Substrat. Die Ausbildung der Orientierung vom Typ B wurde mit der Bildung von As,Mgs
an der MgO/GaAs-Grenzfliche in Verbindung gebracht, wenn eine signifikante Menge Mg
mit den As-Atomen der c(4 x4)-Rekonstruktion reagiert hatte. Bei geringer Mg-Bedeckung
der GaAs-Ausgangsoberfliche war der Orientierungstyp A nachweisbar. Uber die Pridepo-
sitionsdauer 7y, = der Mg-Abscheidung ist somit die in-plane-Orientierung des MgO repro-
duzierbar kontrolliert einstellbar. Die out-of-plane-Orientierung bleibt davon unberiihrt und
ist unabhéingig von den Wachstumsparametern MgO[001] || GaAs[001].

Erste Versuche zum komplett mittels MBE realisierten Wachstum einer Ferromagnet/-
MgO/GaAs(001)-Hybridstruktur wurden mit Fe als Injektorschicht durchgefiihrt. An
RHEED-Aufnahmen konnte nachgewiesen werden, dass mit schrittweise erhohter MgO-
Schichtdicke zwischen 0,2 und 2 nm die Fe-Schicht eine in-plane-Rotation um 45° relativ
zum GaAs-Substrat erfihrt. Diese Beobachtung deckte sich mit den Ergebnissen zum fer-
romagnetischen Verhalten, wonach auch die kubische Anisotropie der Fe-Schichten mit zu-
nehmender MgO-Schichtdicke eine Rotation in der Schichtebene um einen Winkel von 45°
relativ zu den GaAs-Substratachsen erfihrt. Die fiir diese Umorientierung notige kritische
MgO-Schichtdicke liegt bei zwei Monolagen (= 0,42 nm). Das Wachstum der Fe-Schichten
auf dem MgO erfolgte somit eindeutig epitaktisch.

Die SIMS-Profile der Fe/MgO/GaAs(001)-Strukturen weisen auf eine deutliche Schwi-
chung der Eindiffusion von Fe in das GaAs-Substrat hin, sobald die MgO-Schichtdicke mehr
als eine Monolage (= 0,21 nm) betrédgt. Das mittels MBE gewachsene MgO erfiillt somit die
Funktion als effektive Diffusionsbarriere in FM/HL-Hybridstrukturen.

Ausblick

Der notwendige Shuttle-Transport aller Proben vor und nach dem Oxidwachstum zwischen
den beiden Wachstumsanlagen stellt sicherlich eine der entscheidenden Storungsquellen
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6 Zusammenfassung und Ausblick

fiir das epitaktische Wachstum der Oxid- bzw. Injektorschichten dar. Wihrend der Ent-
stehung dieser Arbeit wurde die bestehende MBE-Wachstumskammer fiir das Wachstum
der GaAs-Puffer- bzw. Co,FeSi-Schichten am PDI um eine neue Oxidwachstumskammer
erweitert. Somit sind die Voraussetzungen fiir das Wachstum aller drei Komponenten der
FM/Oxid/HL-Hybridstruktur im unterbrechungsfreien UHV an einer MBE-Anlage gege-
ben, weshalb aufgrund reduzierter Reaktion mit Restgasmolekiilen qualitativ hochwertigere
Ausgangsoberfldchen zu erwarten sind.

Insbesondere entfillt damit auch der zeitaufwiindige Probentransport im UHV-Shuttle,
sodass umfangreichere Versuchsreihen mit verschiedenen Variationen der Wachstumspa-
rameter ermoglicht werden. Beispielsweise sind hohere Wachstumstemperaturen der Fe-
Schichten der Fe/MgO/GaAs-Strukturen denkbar, um den direkten Einfluss der Wachstums-
temperatur auf das die Diffusion unterdriickende Verhalten der MgO-Barriere zu untersu-
chen.

Die hier untersuchten Fe/MgO/GaAs-Strukturen wurden auf n-dotierten GaAs-Substraten
gewachsen und bereits mit elektrischen Kontakten auf der Fe-Schicht und am Substrat ver-
sehen. Dies ermoglicht die Aufnahme von Strom-Spannungs-Kennlinien und damit die Un-
tersuchung der MgO-Barrieren auf ein mogliches Tunnelverhalten.

Generell konnten, wie urspriinglich fiir diese Arbeit vorgesehen, Hybridstrukturen mit
einer MgO-Tunnelbarriere realisiert werden, die auf einer Co,FeSi-Schicht als Injektorma-
terial basieren. Unter der Voraussetzung, dass das MgO, wie vorhergesagt, eine spinfiltern-
de Funktion aufweist, konnte somit die Halbmetallizitit des Co,FeSi untersucht werden,
indem die Effizienz der Spininjektion an einer solchen Hybridstruktur mit der Effizienz ei-
ner Struktur ohne eingefiigte MgO-Barriere verglichen wird. Dies kann entweder durch das
Wachstum und die anschlieende Untersuchung der optischen Polarisation einer Spin-LED
geschehen oder durch Messung des lateralen Spintransports an entsprechend prozessierten
Spinventil-Strukturen.[31] Ein weiterer Ansatz ist die hier schon verfolgte Strategie, die
MgO-Schichtdicke zu modifizieren. Sofern das MgO, wie vorhergesagt, mit zunehmender
Schichtdicke Minorititsladungstrager immer stirker aus dem Strom aus spinpolarisierten
Ladungstriger herausfiltert, sollte sich der effektive Wert der gemessenen Spinpolarisation
fiir ein echtes Halbmetall dabei nicht verdndern. Nur fiir Injektormaterialien, deren Spin-
polarisation per se weniger als 100 % betrdgt, wiirde die effektive Polarisation an einer
Hybridstruktur mit der MgO-Schichtdicke zunehmen.

Geklért werden muss dariiber hinaus der mogliche Einfluss der im Zuge dieser Arbeit
erstmals beobachteten und kontrolliert einstellbaren in-plane-Orientierung der MgO-Schicht
auf die Effektivitdt der Spininjektion an FM/HL-Hybridstrukturen. Die Injektion spinpola-
risierter Ladungstriager an Hybrid- und Tunnelstrukturen erfolgte bisher iiberwiegend pa-
rallel zur Schichtnormalen und somit entlang der MgO[001]-Richtung. Eine frei wéhlba-
re Orientierung der MgO-Schicht in der Ebene hat zunichst oberflichlich betrachtet auf
diesen Umstand keine Auswirkungen. Allerdings ist eine signifikante Menge Mg an der
MgO/GaAs(001)-Grenzfliche notig, damit die MgO-Schicht um 45° rotiert relativ zum
GaAs-Substrat aufwichst. Fiir solch diinne, metallische Mg-Schichten wurde bereits ein po-
sitiver Effekt auf die Spininjektion an Fe/MgO/Fe- [160] bzw. CoFe/MgO/CoFe-Tunnelstruk-
turen [136] nachgewiesen.

Damit sind im Rahmen dieser Arbeit die Grundlagen fiir eine ganze Reihe weiterer Wachs-
tumsexperimente gelegt.
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