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Aufgabenstellung

Lithografische Methoden sollten verbunden werden mit Selbstorganisation, um
Quantenpunkte, Nanoinseln und aufgerollte Mikro- und Nanoréhren aus Halbleitern exakt zu
positionieren und zu funktionalisieren. Die Quantenpunkte sollten sowohl in dicht gepackten
Feldern geordnet als auch isoliert positioniert werden. Fiir die Nanorohren waren detaillierte
Untersuchungen zum Aufrollprozess und Fiillung geplant. Die Herstellung der
Nanostrukturen erfordert weitreichende strukturelle, optische und elektronische
Untersuchungen. Die exakte Positionierung erlaubt eine spétere Adressierung der
Nanostrukturen in  neuartigen Bauelementen, wie z. B. Einzelphotonquelle,
Einzelelektrontransistor, Nanospulen, Rohrchenlaser oder ein auf Ge Inseln basierender Feld-
Effekt Transistor. Die Konzeptvalidierung eines neuartigen Transistors zusammen mit der
Firma Freescale Semiconductors (damals: MOTOROLA) war geplant.



Erzielte Ergebnisse
I. Untersuchungen zum Bildungsprozess von SiGe Inseln
I.1 Laterale Bewegung selbstorganisierter SiGe Inseln

In diesem Abschnitt zeigen wir, dass sich selbstorganisierte SiGe Inseln auf dem Substrat
bewegen, wenn Sie nach der Bildung fiir eine gewisse Zeit in-situ getempert werden. Diese
Bewegung wird durch einen asymmetrischen Vermischungsprozess getrieben, der zu
unerwartet komplexen Legierungsprofilen innerhalb der Inseln fiihrt. Unsere Studie ldsst
vermuten, dass unsere Erkenntnis allgemein fiir eine Vielzahl von Materialsystemen Relevanz
besitzt.

Bei den untersuchten Proben wurde Ge mit einer Rate von 0.04 ML pro Sekunde bei einer
Substrattemperatur von 740°C aufgedampft. Die Proben wurden nach dem Wachstum in der
Kammer bei 740 °C fiir unterschiedlich lange Zeiten getempert. AnschlieBend wurden die
Proben schnellstmoglich abgekiihlt, aus der Kammer entnommen und bei Raumtemperatur
gedtzt. Als Atzl('isungen wurden HF: H,O,: CH;COOH (BPA) oder NH4OH:H,0O, benutzt.
Beide Atzlosungen greifen SiGe Legierungen an und lassen Si unversehrt. Dieselben
Probenoberflichen wurden mittels AFM vor und nach dem selektiven Atzen sichtbar
gemacht, so dass eine eindeutige Aussage Tlber den Bildungsprozess und den
Vermischungszustand einer einzelnen Insel gemacht werden kann.
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Abb. 1. Probenoberflichen von SiGe Inseln vor ((a) Abb. 2. Linienscans einfar (a) nicht-getemperten und
und (b)) und nach ((c) und (d)) einem selektiven (b) einer getemperten SiGe Insel vor und nach der
Atzprozess. Die Probe in (a) und (c) wurde nicht Wegnahme der Insel. (c) Unterschiedliche Stadien
getempert, withrend die Probe in (b) und (d) fiir 20 derselben SiGe Inseln wihrend des selektiven Atzens
min. getempert wurde. mit NH,OH:H,0,

Abbildung 1 (a) zeigt eine AFM-Aufnahme von SiGe Inseln ohne Temperschritt. Die Inseln
bestehen aus ,,Domes® und ,,Barns“ und haben eine mittlere Hohe von 41 nm. Nach einem 20
miniitigen Temperschritt transformieren sich die SiGe Inseln in Transitionsstrukturen und
Pyramiden um (Abb. 1 (b). Die Transitionsstrukturen sind asymmetrisch und haben eine
,2Dome“-artige Flanke wihrend die gegeniiberliegende Seite pyramidenartig ist. Die AFM-
Bilder derselben Oberfliche nach dem selektiven Atzen sind in Abb. 1 (c) und 1 (d) gezeigt.
Nach dem Atzen erkennt man nur noch Plateaus auf der Oberfliche, die urspriinglich unter
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aus diesen Messungen also eindeutig lernen, dass sich die Inseln wéhrend des Temperns nicht
nur vermischen und verformen, sondern auch auf der Oberflaiche bewegen.

Diese Erkenntnis wird noch deutlicher in Abb. 2, in der wir Linienscans von einzelnen Inseln
vor (durchgezogene Linien) und nach (gepunktete Linien) dem Atzen zeigen. Abbildung 2
(a) zeigt eine typische ,,Dome‘“-Insel, die auf einem symmetrischen Plateau sitzt, das nach
dem Atzen sichtbar wird. Abbildung 2 (b) zeigt eine Transitionsinseln, die eine steile Facette
links an der tiefen Grabenseite besitzt und eine flachere Facette an der anderen Seite. Das
Atzen lisst ein asymmetrisches Plateau unter der steilen Inselseite erscheinen. Die Fliche aus
tiefen Graben und Plateau entspricht dabei exakt der Fliche des Plateaus unter einer nicht
getemperten Insel. Der Pfeil, der mit d gekennzeichnet ist, gibt die Distanz an, {iber die sich
die Spitze der Insel bewegt hat. Unsere Ergebnisse konnen durch eine Inselbewegung erklart
werden, die durch Materialabnahme an einer Seite der Insel und Materialanlagerung an der
anderen Seite der Insel zustande kommt. Als Konsequenz dieser Bewegung wird ein Teil des
urspriinglich kreisartigen Plateaus freigelegt. Aufgrund der starken Verspannung am Ful} der
Insel diffundiert Material des Plateaus weg und der Graben vergrofert sich. Der Teil des
Plateaus, der von der Insel verdeckt bleibt, dndert sich nicht. Zur selben Zeit bewegt sich die
andere Seite der Inseln und erzeugt dadurch stindig einen neuen flachen Graben, der kurz
danach wieder durch die Inselbewegung iiberdeckt wird.

Die Bewegung der Insel ist eine Funktion der Temperzeit. Dies wird quantifiziert, indem wir
die Distanz d fiir unterschiedliche Temperzeiten messen (Abb. 3). Die Bewegung ist schnell
am Anfang und sittigt fiir langere Temperzeiten von ungefdhr 20 min. Im Verlauf der
Bewegung werden die Inseln groBBer. Wir erkldren die Sattigung der Bewegung damit, dass
die Inseln nach einer gewissen Zeit komplett vermischt sind und es keine treibende Kraft gibt,
diesen Bewegungsprozess weiter zu treiben.



1.2 FuBabdricke von selbstorganisierten SiGe Inseln

Wie wir im vorherigen Abschnitt gesehen haben, hinterlassen die SiGe Inseln beim
Wachstum Griben auf der Oberflidche. Diese Griben interpretieren wir als Fulabdriicke, die
wir nutzen konnen, um ein detailliertes Verstdndnis von den Nukleations- und
Wachstumsmechanismen der Inseln zu erlangen. Im Folgenden werden wir herausfinden, dass
uns die FuBabdriicke die Moglichkeit erdffnen, wachsende von sich auflosenden Inseln zu
unterscheiden und damit Aussagen iiber das thermodynamische Gleichgewicht der einzelnen
Inseln und des gesamten Inselensembles zu machen.

Abbildungen 4 (a) und (b) zeigen AFM Bilder von Proben mit 5 ML Ge bei 740°C und
6 ML Ge bei 840 °C, respektive. Auf beiden Oberflachen existieren unterschiedliche
Inseltypen: Voll ausgebildete ,,Dome*“-Inseln (D), Transistionsinseln (TD), Pyramiden
(P), gestutzte Pyramiden (TP) und unfacettierte Pre-Pyramiden (PP). Die grof3en Inseln
sind typischerweise von einem Graben umgeben. Bemerkenswerterweise gibt es aber
auch leere Grében, die keine Inseln umgeben. Diese speziellen Grében sind gut in
Abb. 4 (¢) und (d) zu erkennen. Die offensichtliche Interpretation ist, dass sich
zundchst Inseln bilden, die einen Graben bilden. AnschlieBend werden die Inseln
wieder kleiner und 16sen sich schlieflich komplett auf, so dass ein leerer Graben
zuriickbleibt. Des weiteren konnen wir Inseln identifizieren (siehe Pfeile), deren
Basisflache deutlich kleiner ist als die vom Graben umrandete Fliche. Der Graben
markiert die maximal erreichte GréB3e einer Insel, so dass uns die kleinere Ausdehnung
der Inseln relativ zur Grabengrofe sagt, dass sich diese speziellen Inseln in einem
Schrumpfprozess befinden. Unsere Beobachtung lidsst demnach zu, wachsende von
schrumpfenden Inseln zu unterscheiden.

Eine Abfolge reprisentativer schrumpfender Inseln ist in Abb. 5 gegeben, und zwar in einer
Falschfarbendarstellung, die die Facetten der Inseln betont. Gestutzte Pyramiden lassen sich
gut von Pyramiden und Pre-Pyramiden unterscheiden, weil sie eine dunkle Region an den
Seiten (Facetten) aufweisen und oben herum heller (keine Spitze) erscheinen. Dagegen
erscheinen Pyramiden so gut wie komplett dunkel und Pre-Pyramiden komplett hell.
Abbildung 5 sagt somit aus, dass sich
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Abb. 5. Abfolge von AFM Bildern, die den
Ubergang von Pyramiden (P) zu gestutzten

Abb. 4. SiGe Inseln auf Si(001) bei 740°C und
iGe Inseln auf 8i(001) bei (2),(c) o Pyramiden (TP), Pre-Pyramiden (PP) bis zu leeren

(b),(d) 840 °C. In den Bildern (a) und (b) gibt die
dunklere Farbe eine stirkere Steigung der Oberflache
an. In (c) und (d) ist die Farbe ein Maf fiir die Héhe
der Oberflache. Die Abkiirzungen werden im Text
erklart.

Grében (ET) darstellt. Der Schrumpfprozess der
Inseln ist nicht-dhnlich und dokumentiert den
thermodynamischen Gleichgewichtszustand von
Inselform und Facettierung.



reversibel zum Bildungsprozess von selbstorganisierten SiGe Inseln. Die Reversibilitit ist ein
starkes Indiz dafiir, dass die Form und Facettierung der Inseln thermodynamisch bestimmt ist.
Das Inselensemble dagegen befindet sich in einem Reifungsprozess, der kinetisch limitiert ist,
und sich in keinem thermodynamischen Gleichgewicht befindet.



1.3 Dendrochronologie verspannter SiGe Inseln

Wir konnten erstmals beobachten, dass verspannte
SiGe Inseln ab einer kritischen Grofle
baumringartige FuBlspuren auf dem Substrat
hinterlassen. Diese Fullspuren konnten wir
interpretieren und so tief greifende Erkenntnisse
iiber das Wachstum von verspannten Inseln
erlangen.

Abbildung 6 (a) und (b) zeigen AFM-Bilder nach
der Abscheidung von 15 ML Ge auf Si(001) bei
620 °C bzw. 740 °C. In beiden Bildern erkennt
man unterschiedliche Inselmorphologien wie z.B.
kohdrent verspannte multifacettierte Inseln und
groBe Superdomes. Der Hauptunterschied ist die
InselgroBe, die aufgrund verstirkter
Vermischungseffekte bei hoherer Temperatur in
Abb. 6 (b) groBer ist. Nachdem die Inseln selektiv
nasschemisch weggeétzt wurden, erhédlt man die
AFM Bilder der gleichen Probenbereiche in Abb.
6 (c) bzw. 6 (d). Die kleinen Inseln hinterlassen
dabei  kreisformige  Plateaus, die  von
quadratischen Gridben umgeben sind. Die groflen
Inseln  dagegen hinterlassen kompliziertere
FuBspuren, die aus fast konzentrischen Ringen
bestehen und ein zentrales Plateau umgeben. Die
Ringe sind unregelméBig in ihrer Form und liegen
unterhalb der Si Substratoberfliche. Dabei
hinterlassen einige Inseln nur ein einziges Plateau
wihrend andere Inseln zwei oder mehr Plateaus
aufweisen, die alle von konzentrischen Ringen
umgeben sind. Dieses Ergebnis beweist, dass
Superdomes, die dhnlich gro sind, durchaus
unterschiedliche = Wachstumswege beschreiten
konnen. Ein Vergleich der Abb. 6 (c) und (d) legt
bereits nahe, dass die Versetzungsbildung bei
verschiedenen Temperaturen auf verschiedenen
Ursachen beruht.

Abbildung 7 (a) zeigt eine Baumringstruktur in
hoher Auflosung. Mehrere Ringe, die ein
zentrales  Plateau  umschlieBen sind  klar
auszumachen. Ein Querschnittsprofil derselben
Struktur ist in Abb. 7 (b) gezeigt, und zwar vor
und nach dem Atzen. Die unterste Kurve stellt die
zweite Ableitung des AFM Profils dar, und lésst
die Position der einzelnen Ringe klar bestimmen.
Sieben Ringe, die durch kleine Pfeile markiert
sind, lassen sich so identifizieren. Ein einfaches
Modell, das Phinomen der Baumringe zu
verstehen, ist in Abb. 7 (c) gegeben.

Der linke Teil zeigt eine Flanke einer verspannten
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Abb. 6. AFM Bilder nach Abscheidung von 15
ML Ge bei 620 °C und 740 °C vor [(a) und (b)]
und nach [(c) und (d)] dem Atzen.
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Abb. 7. (a) AFM und (b) Querschnittsprofil
einer  BAumringstruktur  unter  einem
Superdome. (c) Modell zur Bildung der
Baumringe. (d) Bestimmung des kritischen
Inselvolumens fiir plastische Relaxation.



kohdrenten ~ SiGe  Insel auf  einer Coa
Benetzungsschicht. Wihrend des Wachstums 11 " ]
bildet sich ein wohlbekannter Graben um die I 1
Insel herum. Hat sich jedoch eine Versetzung or PC% 1
in der Insel gebildet, kann die Insel aufgrund ool P
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diec Insel und erzeugt ein starkes
Verspannungsfeld am neu gebildeten Inselful3,
was zu einem weiteren tieferen Graben fiihrt.
Dieser  Mechanismus  wiederholt  sich
periodisch und erzeugt die Baumringstruktur, 010k °
die man nach dem Wegitzen der Insel 15 \e |
beobachten kann. Die Anzahl der Ringe 600 650 700 750 800
entspricht demnach der Anzahl der Temperature (C)
Versetzungen, die sich innerhalb der Insel
bilden. Wir kdnnen mit unserer Methode also ) ,
Information iiber das morphologische Alter \]Cersetzten zu koharegten Inseln als Funkthn der

g ; emperatur. (b) Relative Anzahl der koaleszierten
der Inseln gewinnen. Der Superdome in Abb.  Inseln als Funktion der Temperatur. Einschiibe
7 (b) zum Beispiel hat eine Basisbreite von  zeigen verschieden =~ Wachstumspfade — von
etwa 750 nm und hat wihrend seines  Vverspannten SiGe Inseln.
Wachstum 7 Versetzungen gebildet. Die Ge
Konzentration der Insel betrdgt 28 %, was
eine Fehlanpassung von 1.2 % entspricht. Wenn wir 60° Versetzungen annehmen, bleibt eine
Restverspannung innerhalb des Superdomes von 0.95% iibrig, d.h. die Versetzungen kdnnen
20 % der Verspannung plastisch relaxieren. Die Ab- oder Anwesenheit eines Rings verrit uns,
ob eine Insel noch kohérent oder bereits versetzt ist. Abbildung 7 (d) zeigt die Anzahl der
Ringe als Funktion des Inselvolumens fiir Wachstumstemperaturen von 620-800 °C. Fiir jede
Temperatur ist die Anzahl der Ringe zundchst Null und erhoht sich dann stetig mit
zunchmendem Volumen. Wir konnen daher ein kritisches Volumen definieren, ab dem es fiir
die Insel energetisch giinstiger wird plastisch zu relaxieren. Dieses kritische Volumen héngt
stark von der Temperatur ab und steigt mit héherer Temperatur, was auf eine verstirkte
Vermischung hindeutet. In der Tat bewirkt eine hohere Wachstumstemperatur eine verstirkte
Vermischung, was zu einem Verspannungsabbau fiihrt und die Nukleation von Versetzungen
verzogert. Um die Ge Konzentration x in den Inseln abzuschitzen, haben wir das Volumen
aller Inseln mit der tatsdchlich abgeschiedenen Ge Menge verglichen. Unter der bekannten
Annahme, dass das kritische Inselvolumen wie x° skaliert, konnen wir in Abb. 7(d) die
mittlere Ge Konzentration der Ringanzahl als Funktion des Inselvolumens iiberlagern. Es ist
klar zu erkennen, dass die Vermischung dem gleichen Trend folgt wie das kritische
Inselvolumen, was beweist, dass die Vermischung in der Tat in der Lage ist, die Nukleation
von Versetzungen zu verzogern.
Die Bildung von Versetzungen kann durch andere Phinomene beeinflusst werden. Wir haben
zum Beispiel die Plateaugrofe fiir kohdrent und versetzte Inseln vermessen. Abbildung 8 (a)
zeigt das Verhiltnis aus kohdrenter zu versetzter Plateaugroe als Funktion der
Wachstumstemperatur. Fiir niedrige Temperaturen sind die Plateaus flir versetzte und
unversetzte Inseln dhnlich gro wihrend bei hoheren Temperaturen die Plateaus der
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versetzten Inseln wesentlich kleiner erscheinen als die der kohérenten Inseln. Dies kann man
folgendermallen erkldren: Bei genligend hohen Temperaturen konnen die Inseln beim
Wachstum zwei verschiedene Wege verfolgen. Entweder konnen sie vermischen oder die
Verspannung durch eine Versetzung abbauen. Im ersten Fall wird die Insel groer bevor es zu
einer Versetzung kommt und das Plateau ist relative grofl. Im letzteren Fall kommt es zur
Bildung der Baumringe und das Plateau bleibt relativ klein.

Manchmal kommt es auch dazu, dass mehrere Plateaus unter einer Insel vergraben sind. Wir
interpretieren diese Beobachtung durch Koaleszenz von Inseln. Abbildung 8 (b) zeigt das
Verhiltnis von Anzahl der koaleszierten Inseln zur Anzahl aller versetzten Inseln als Funktion
der Temperatur. Es ist offensichtlich, dass die Anzahl der koaleszierten Inseln mit
zunehmender Temperatur stark abnimmt. Die Effekte, die dazu fiihren, sind als Einschub in
der Abbildung gegeben. Bei den hochsten untersuchten Temperaturen zeigt Einschub II1, dass
kleine benachbarte Inseln sich auflosen und von den grofen Inseln formlich eingefangen
werden. Solch ein Auflosungsprozess ist bei tiefen Temperaturen sehr ineffizient, da die
Freisetzung von Atomen energetisch ungiinstiger ist als die Anlagerung von Atomen. Deshalb
argumentieren wir, dass bei niedrigen Temperaturen die Koaleszenz von Inseln dem
Mechanismus des Inseleinfang bevorzugt wird. Einschub I zeigt einen Superdome, der durch
die Koaleszenz zweier Inseln entstanden ist. Zusédtzlich zeigt unsere Analyse, dass sich dicht
benachbarte Inseln voneinander weg bewegen. Dies fiihrt ebenfalls dazu, dass die Koaleszenz
von Inseln vermieden wird. Das ,,Fliichten von Inseln wird besonders stark bei hoheren
Temperaturen beobachtet und spiegelt sich in halbmondartigen Plateauformen wieder, die im
Einschub II dargestellt sind.



I1. Anordnung von SiGe Quantenpunkten

1.1 Materialverteilung in und um geordnete Inselfelder

Fir die SiGe Quantenpunkte haben wir ein strukturiertes Feld (60 x 50 pm?®) mittels
Elektronenstrahllithografie und reaktivem lonenétzen auf Si(001) Substraten hergestellt. Das
Feld besteht aus 24 nm tiefen und 120 nm breiten Griaben, die eine Periodizitdt von 320 nm
besitzen. Nach der Strukturierung wurde eine 50 nm dicke Si Pufferschicht mit einer Rate von
0.1 nm/s gewachsen, wobei die Temperatur von 460 °C auf 620 °C erhoht wurde.
AnschlieBend haben wir 5 ML Ge bei einer Rate von 0.044 ML/s und einer Temperatur von

620 °C abgeschieden.

In Abb. 9 (a) ist ein AFM- Bild (80 x 80
um?) nach der Deposition von 5 ML Ge auf
einer strukturierten Si(001) Oberflache
gezeigt. Der strukturierte Bereich (60 x 50
pm?) ist in der Mitte des Bildes deutlich zu
erkennen.

Obwohl man die einzelnen Inseln nicht
erkennen kann, so ist es doch moglich, eine
QP- freie Region um das strukturierte Feld
herum auszumachen. Um detaillierter
Informationen zu erhalten, haben wir (5 x
um’) AFM Bilder entlang des Weges
aufgenommen, der in Abb. 9 (a) skizziert ist.
Eindimensionale = Ketten = von  wohl-
angeordneten SiGe QP haben sich in den
strukturierten Gridben gebildet [Abb. 9 (b)
und 9 (c)], wihrend auf der glatten
Oberflidche eine statistische Verteilung der
SiGe QP zu erkennen ist [Abb. 9(d) and
9(e)]. Auf der glatten Oberfliche bestehen
die QP aus einer bimodalen Verteilung von
Pyramiden und Dome- Inseln. In der Mitte
des strukturierten Bereichs sehen wir
hauptsidchlich Pyramiden. Dome- Inseln
bilden sich bevorzugt am inneren Rand des
Feldes. Weil die Inseldichte innerhalb des
Feldes konstant ist (12.6 pm™), ziehen wir
den Schluss, dass mehr Ge Atome am
inneren Feldrand nukleieren als in der
Feldmitte. Diese Beobachtung zusammen
mit der Materialverarmungszone um das
Feld herum weist darauf hin, dass es beim
Wachstum zu einer richtungsabhidngigen
Diffusion vom unstrukturierten Bereich hin
zum strukturierten Feld kommt.

ONEEET"120 nm

Abb. 9. (a) GroRflachiges AFM- Bild einer 5 ML Ge
QP- Schicht, die auf eine strukturierte Oberflache
gewachsen wurde. (b)—(e) zeigen vergroflerte AFM-
Bilder der Bereiche, die in (a) markiert sind.



11.2. Erhéhung der Ge Inseldichte auf strukturierten Si Substraten

In diesem Abschnitt zeigen wir, dass es moglich ist, die Flaichendichte von SiGe Inseln auf
strukturierten Substraten durch reine Selbstorganisationseffekte zu erhohen, ohne dabei die
Strukturierungsdichte mittels Lithografie selbst erhohen zu miissen. Dieses Phanomen besitzt
eine weitreichende Bedeutung, weil die Strukturdichte auf einem Wafer somit nicht durch die
Lithographie begrenzt ist.

Abbildung 10 (a) zeigt die Oberfliche nach 8 ML Ge Abscheidung auf einem
vorstrukturierten Si (001) Substrat. Neben den Inseln (Ip), die im Zentrum der Locher
wachsen, haben sich auch SiGe Inseln (I.) an den vier Ecken um die Locher herum gebildet.
Die GroBenverteilungen beider Inseltypen sind in Abb. 10 (b) dargestellt. Die
durchschnittliche Hohe der Inseln Iy, (I.) betrdgt 22.5 nm +- 2.0% (19.7 nm +-3.5%). Die
GroBenhomogenitét erlangt in diesen Proben sehr gute Werte, obwohl die mittlere GroB3e der
Inseln unterschiedlich ist. In einigen wenigen Lochern kann man eine zusitzliche Insel
zwischen Iy und I erkennen (siche Pfeil in Abb 10 (a)). Scheidet man weniger Material ab,
zum Beispiel nur 5 ML Ge in Abb. 11 (a), so bilden sich nur die Inseln in der Mitte der
Locher aus. Die Oberfldche des strukturierten Substrates nach der Abscheidung einer Si
Pufferschicht und vor dem Ge Wachstum ist in Abb. 11 (b) gezeigt. Die Form der Locher
erinnert an invertierte Pyramiden, deren Spitze abgeschnitten ist. Die Kanten der Pyramiden
zeigen in die <110> Richtungen und sind im Mittel 310 nm lang. Die Wandneigung der
Locher betriagt zwischen 7° und 9°. Die Oberfldche zwischen den Lochern bleibt planar (001).
Um ein detailgetreues Verstindnis der Wachstumsphdnomene zu erhalten, sind in Abb. 12
einige vergroBerte AFM Aufnahmen der Einheitszellen auf der Oberfliche dargestellt.
Scharfe Kanten zwischen den Wandflichen sind vor dem Ge Wachstum in Abb. 12 (a) zu
erkennen. Diese scharfen Kanten runden sich deutlich ab nach der Abscheidung von 5 ML Ge
in Abb. 12 (b). Zusétzlich bildet sich eine gestufte Struktur nahe der oberen Ecken des Loches
aus. Zusétzliches Ge Wachstum fiihrt zur Bildung

(a) der Ge Inseln I an den Lochecken (Abb. 12 (¢)) —
w‘ u w b die Stufenstruktur zwischen I, und I bleibt jedoch

nm erhalten.
40 ! )\ Die Hohenprofile diagonal durch die Locher sind
& ” & ” in Abb. 12 (d)- (f) gezeigt. Der Linienscan in Abb.
: | cf ; ; Ib.. 12 (d) ist glatt und weist eine Steigung von 8° auf.

O 2O ) . ) Fiir 5 ML Abscheidung erscheinen kurze flache
m * a b Terrassen am oberen Teil der Locher (Abb. 12 (e)).
Do ) / ' Diese Terrassen sind durch eine Steigung von 11°
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Abb. 10. (a) Oberfliche der 8 ML Ge Probe. (a)o nm 30 500nm (b)[ nm_ 30 500nm
Es bilden sich sowohl Inseln inder Mitte (Ip)
als auch Inseln an den obereb Lochecken (1) Abb. 11. Probenoberflichen nach (a) 5 ML Ge

aus. (b) GroBenverteilungen der beiden Abscheidung und (b) vor der Ge Abscheidung nach der Si
Inseltvoen.




Morphologie wird in Abb. 12 (f) fiir die 8 ML Ge Probe zwischen den Inseln I, und I,
gemessen.

Auf unseren Messergebnissen basierend r . (a) 20 (d) zo} A

konnen wir folgendes Wachstumsmodell
entwickeln: Vor der Ge Abscheidung
bestehen die Ldcher aus invertierten
abgeschnittenen Pyramiden mit glatten
Winden und scharfen Kanten. Wéhrend des
anfanglichen Ge Wachstums konnen Ge
Atome von der (001) Oberfliche die
Lochwandflichen erreichen. Wie bereits
zuvor gezeigt werden konnte (Z. Zhong et
al., J. Appl. Phys. 93, 6258 (2003))
diffundieren die Ge Atome bevorzugt die
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Wand hinunter als hinauf, so dass es zu v,/ I
einem Netto-Fluss von Ge Atomen Richtung \‘\f ¢
Lochmitte ~ kommt. Die  kritische 2055 250 nm 500

Schichtdicke wird als direkte Konsequenz
am Boden des Loches zuerst iiberschritten 5y 12 VergroBerte  AFM-Bilder  der
und es kommt zur Inselbildung. Einheitszellen fir (a) die Probe vor der Ge
Zur gleichen Zeit sammeln die scharfen  Abscheidung, (b) die 5 ML Ge Probe und (c) die 8
Kanten bevorzugt Ge Material auf. Dieser ML Probe. Die zqgehérigen .Linienscans entlang der
Effekt ist rein geometrisch erklirbar, weil Diagonalen der Locher sind in (d) - (f) festgehalten.
sich die Lochwandflichen nach unten hin

verjiingen. Als Ergebnis wird eine

Abrundung der Kanten beobachtet (siche Abb. 12 (b)). Zusitzlich bilden sich stufenartigen
Terrassen aus, die durch stabile Oberflichen ({105} und {001}) begrenzt werden. Die
Terrassen stellen eine morphologische Inhomogenitit dar, die im Laufe des weiteren Ge
Wachstums instabil wird und sich als Ge Insel ausformen kann. Durch diesen Mechanismus
entstehen die Ge Inseln Ic an den oberen Lochecken.



11.3. Periodisch modulierte Ge/Si Mesastrukturen

In diesem Abschnitt zeigen wir, dass man eine Mehrfachschicht aus geordneten Ge/Si Inseln
selektiv nasschemisch dtzen kann, so dass freistehend periodische Ge/Si Mesastrukturen auf
der Oberflache zuriickbleiben. Eine solche Struktur kdnnte moglicherweise zur Realisierung
neuartiger photonischer Kristalle dienen oder als Modellsystem fiir hydrophobe Oberflidchen
herhalten. Des Weiteren lisst sich {iber die von uns entwickelte Technik des selektiven Atzens
das Wachstum von gestapelten Inseln unter einem neuen Blickwinkel untersuchen und
verstehen.

Als Ausgangsbasis fiir unsere Experimente dient eine Probe, die aus 10 Ge Insellagen
besteht, die jeweils durch 20 nm dicke Si Zwischenschichten getrennt wurden. Die Si-
Zwischenschichten sind diinn genug, so dass sich die Ge Inseln in vertikaler Richtung
aufgrund der Verspannungsfelder reproduzieren. Die Probe wurde auf strukturierten Si-
Substraten gewachsen, so dass sich die Ge Inseln lateral anordnen. Der Aufbau der
hergestellten Probe ist in Abb. 13. (a) skizziert.

Die Oberfliche der gewachsenen Probe ist in Abb. 13 (b) gezeigt. Ein lateral wohl
angeordnetes Feld von Ge Inseln ist erkennbar. Die mittlere Hohe und Breite der Inseln
betrigt entsprechend 19 und 260 nm. An einigen Stellen konnen wir Inseln identifizieren, die
sich nicht exakt auf dem quadratischen Gitter befinden. Dies liegt daran, dass sich die Insel
der ersten Lage nicht genau in der Mitte des strukturierten Loches bildet, wenn das Loch
etwas zu grof} ist. Auch gibt es einen Fall in
Abb. 13 (b), der zwei dicht benachbarte
Inseln zeigt (umkreist). In diesem Fall haben
sich in der ersten Lage zwei Inseln am Boden
eines strukturierten Loches geformt. Ein
Linienscan einer solchen Doppelinsel ist als
Einsatz der Abb. 13 (b) dargestellt.

Eine dreidimensionale Ansicht des Ge/Si

Ge islands, 6 ML @ 630 °C 9
Si layer, 20 nm @ 630 °C cycles

Ge islands, 7 ML @ 680 °C
Si Buffer, 100 nm @ 470 9C-570 0C
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Abb. 13. (a) Probenstruktur. (b) AFM Bild der ~ Abb. 14 (a) Aufsicht und (b) 3D Ansicht der
Oberfliche der Probe. Einsatz: Linienscan durch selektiv gedtzten Ge/Si Inselstapel.
eine Doppelinsel.



Inselstapels erhédlt man, wenn das Si Material um die Inseln herum selektiv durch eine
nasschemische Atze entfernt wird. Ein Aufsichtsbild und eine 3D Ansicht der geiitzten Probe
sind in Abb. 14 prisentiert. Wohlgeordnete Mesastrukturen, die jeweils einem Ge/Si
Inselstapel entsprechen, konnen in den Bildern erkannt werden. Dabei kann ebenfalls jede
einzelne Ge Inselschicht genau identifiziert werden, weil die InselgroBe von Schicht zu
Schicht sukzessive zunimmt, was insbesondere gut im Einsatz von Abb. 14 (a) zu erkennen
ist. Die Anderung der InselgroBe lisst sich mit dem Atzvorgang erkliren, der nicht 100%
selektiv ist und der Teile der Inseln mit zunehmender Zeit entfernt. Da die Inselschichten nach
und nach der Atzldsung ausgesetzt werden, werden die oberen Inseln stirker geitzt und
erscheinen kleiner als die unteren Inseln. Aus dem gleichen Grund enthalten die meisten
Mesen nur neun statt der gewachsenen zehn Inseln, weil die oberste Insel komplett weggeétzt
wurde.

Die 3D Ansicht in Abb. 14 (b) zeigt uns, dass die Inseln vertikal angeordnet sind und die
Schwerpunkte der Inseln iibereinander liegen. Es gibt jedoch auch den Fall, dass sich zwei
dicht beieinander liegende Inseln mit zunehmender Lagenzahl voneinander weg bewegen.
Dieser Effekt ist iiberraschend, weil allgemein davon ausgegangen wird, dass solche zwei
Inseln nach und nach in eine einzige iibergehen. Unsere Technik des selektiven Atzens
beweist jedoch eindeutig, dass dies nicht zwingend der Fall ist. Wir erkldren den beobachteten
Effekt mit der sehr dichten Stapelung der Inseln, so dass sich die Verspannungsfelder der
benachbarten Inseln nicht komplett iiberlagern, sondern ausreichend getrennt bleiben, so dass
jede Insel in allen weiteren gestapelten Schichten reproduziert wird. Eine AbstoBung der
Inseln fiihren wir auf eine starke kompressive Verspannung zwischen den Inseln zuriick, die
dazu fiihrt, dass sich wihrend des Inselwachstums Ge Atome bevorzugt an den dulleren Seiten
der Inseln anlagern und nicht an den inneren der anderen Insel zugewandten Seiten.

Unsere hergestellten Nanostrukturen sind neuartig und kdnnten nach einer Optimierung der
Wachstums- und Atzprozesse zur Herstellung von vertikal modulierten 2D photonischen
Kristallen dienen. Des Weiteren konnte diese nanostrukturierte Oberflache interessant sein zur
Erzeugung und Untersuchung stark hydrophober Oberfldachen.



I1.4. Verspannungsverteilung und Ge Inselplatzierung fur einen p-DotFET

In diesem Abschnitt schlagen wir vor, den p-Kanal MOSFET zu verbessern, indem unter
Source und Drain Kontakt SiGe Inseln platziert werden. Dadurch entsteht ein starkes —
hauptsdchlich kompressives Verspannungsfeld — das eine hohere Locherbeweglichkeit
bewirkt (S. E. Thomson et al., IEEE Trans. Electron Devices 51, 1790 (2004)). Wir zeigen,
dass sich die SiGe Inseln auf CMOS kompatiblen Wafern geeignet platzieren lassen, so dass
ein verbesserter p-DOTFET entsteht.

Abbildung 15 zeigt ein schematisches Bild eines solchen p-DOTFET’s. Unter Source und
Drain Kontakt befinden sich zwei SiGe Inseln, die durch die clastische Relaxation eine
kompressive Verspannung in der Kanalregion erzeugen. Die Verspannung selbst hingt von
der Grofe und Geometrie sowie von dem Vermischungszustand der SiGe Inseln ab. Im
Folgenden konzentrieren wir uns auf SiGe ,,Dome* Inseln, die bei Temperaturen > 600°C
gewachsen werden. Der Betrag der Verspannung héngt entscheidend von dem Inselabstand
ab, den wir durch eine exakte Platzierung der Inseln kontrollieren. Als zusétzlichen positiven
Nebeneffekt bewirkt das SiGe, dass die Kontaktwiderstdnde flir Source und Drain verringert
werden (S. Gannavaram et al., Tech. Dig. — Int. Electron Devices Meet. 2000, 437).

Fiir unsere Verspannungsberechnungen nehmen wir zwei identische SiGe Inseln mit Hohe H
und Durchmesser D an, die sich in einem Abstand L voneinander entfernt befinden. Die
Inseln sind in Si eingebettet und mit einer (H+1) nm dicken Si Schicht bedeckt.

Abbildung 16 zeigt die Verspannungsverteilung fiir realistische Si;.xGey Inseln mit x; = 70%,
H; = 19 m und D; = 87 nm. Der Abstand der beiden Inseln betrdgt 125 nm. Drei
Verspannungskomponenten, &y, €yy, und &,, sind in Abb. 16 (a), (b) und (c) berechnet. Der
obere Teil der jeweiligen Abbildung illustriert das Verspannungsprofil der jeweiligen
Komponente. Den Kanal definieren wir innerhalb des Bereichs -(L-D)/2 <x<(L-D)/2 (als
grauer Balken gekennzeichnet). Die maximale kompressive Verspannung in x-Richtung (Abb.
16 (a)) tritt innerhalb des Kanals auf, wo auch der Ladungstrdgertransport stattfindet. Ein
mittlerer kompressiver Verspannungswert von -1.1% wird erreicht. Wir gehen davon aus,
dass dieser Wert zu einer substantiellen Verbesserung der Lochbeweglichkeiten fiihrt.
Abbildung 16 (b) zeigt die y-Komponente des

Verspannungstensors. Innerhalb des Kanals ist , . _____ channel region
diese Komponente dehnungsverspannt in y- -
Richtung. Der Betrag ist jedoch klein. In
Abbildung 16 (c) ist die Verspannungs-
verteilung in z-Richtung berechnet. In diesem
Fall wird der Betrag in z-Richtung tiber den
Inseln maximal, wahrend er im Kanal praktisch
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Abb. 15.  Schematische Querschmttszelchnung Abb. 16. Verspannungverteilung entlang  des
eines p-Kanal DotFETs. Die Inseln werden als Transistorkanals zwischen zwei SiGe Inseln. Gezeigt
Stressoren fiir eine kompressive Verspannung in der sind in (@) &xx, (b) &yy, und in () &,,.

Kanalregion genutzt.



abzuschitzen, wurde die Verspannungsverteilung als Funktion des Inselabstands berechnet.
Dabei haben wir zwei Inseltypen betrachtet. Inseltyp 1 aus Abb. 16 und Inseltyp 2 mit
x,=40%, H,=35 nm, und D,=280 nm. Eine Zusammenfassung unserer Berechnungen fiir
beide Inseltypen ist in Abbildung 17 gegeben. Fiir beide Félle verringern sich die
Verspannungsbetrige, wenn der Inselabstand anwéchst. Ein maximaler Wert der
Verspannung von mehr als 1% wird fiir L<130 nm gefunden. Fiir alle Fille gilt, dass ey
grofer ist als die beiden anderen Komponenten. g, spielt daher die entscheidende Rolle fiir
die Verbesserung der Locherbeweglichkeit.

Um die mogliche Realisierbarkeit eines solchen Bauelements zu demonstrieren, haben wir
SiGe Inseln gezielt in SiO, Fenster strukturierter Wafer gewachsen (sieche auch 1.
Zwischenbericht 2005). Die strukturierten Wafer wurden von Freescale Semiconductor Inc
fiir die Herstellung von SRAM Zellen entworfen. Nach der Reinigung der Wafer und der
Abscheidung einer Si Pufferschicht wurden 9 ML Ge bei einer Temperatur von 640 °C
gewachsen. Es ist bekannt, dass es bei dieser Temperatur zur Vermischung mit Si aus dem
Substrat kommt, so dass sich SiGe Inseln auf der Oberflache bilden.

Abbildung 18 (a) zeigt die Oberflache einer solchen Probe. Auf der Oxidschicht bildet sich
eine raue Oberflidche, die wir einer amorphen a-Si Schicht zuschreiben, wihrend eine glatte
kristalline Si Oberflache (c-Si) in den Oxidfenstern auszumachen ist. Nach der Ge
Abscheidung bilden sich wohldefinierte SiGe ,,Dome* Inseln in den Oxidfenstern aus.
Abbildung 18 (b) zeigt eine perspektivische Darstellung eines liberwachsenen Oxidfensters.
Die Doppelinseln bilden sich stets an den Kreuzungspunkten des H-formigen Oxidfensters.
Die Inseln sind multi-facettierte ,,Domes®™ und haben eine H6he von 35 nm sowie einen
Durchmesser von 280 nm. In einem ndchsten Schritt sollen die Inseln bei tiefen
Temperaturen iiberwachsen werden und eine glatte Oberfldche durch einen Temperschritt bei
hohen Temperaturen erreicht werden. Der hochverspannte Si-Bereich zwischen den beiden
vergrabenen Inseln wird spéter als p-Kanal in einer SRAM Zelle genutzt.
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I11. Anordnung von InGaAs/GaAs Quantenpunkten

1. Herstellung geordneter 2- und 3- dimensionaler In(Ga)As/GaAs
Quantenpunktfelder

Zur Herstellung von InAs/GaAs Quantenpunkten wurden Lochfelder mit 160 und 210 nm
Periodizitit auf GaAs (001) Substraten lithografisch definiert. Nach Reinigung dieser
vorstrukturierten Substrate wurden die Wafer in eine MBE- Anlage transferiert. Vor dem
Wachstum haben wir die Probenoberflachen fiir 30 min. mit atomarem Wasserstoff behandelt,
um das natlirliche Oxid zu entfernen. Wihrend dieses Reinigungsschritts wurde die
Substrattemperatur konstant auf 360 °C gehalten und der Hintergrundsdruck betrug 2 x 10*
mbar. AnschlieBend wurden die Proben in die Wachstumskammer geschleust und unter
konstantem As, Druck (8.0 x 10 mbar) hochgeheizt. Eine 18 Monolagen (ML) dicke GaAs
Pufferschicht wurde bei 500 °C auf der strukturierten Oberfliche aufgewachsen, um eine
wohl- definierte facettierte Locherstruktur zu erhalten. Fiir das Wachstum eines 3D QP-
Kristalls haben wir zunichst 1.5 ML InAs abgeschieden, zyklisch gefolgt von 8 nm GaAs, 4
nm Alp4GagsAs 3 nm GaAs und 1.8 ML InAs QP. Die Wachstumsraten fiir InAs, GaAs, und
Alp4GagAs betrugen 0.01, 0.6, and 1.0 ML/s, respektive. Nach Wachstumsende wurden die
Proben sofort abgekiihlt und anschlieBend mit der Rasterkraftmikroskopie (AFM) untersucht.
AFM Bilder und Hohenhistogramme der QP in der obersten Schicht eines InAs/GaAs QP-
Kristalls sind in Abb. 19 gezeigt. Das Feld mit 210 nm Periodizitdt (Abb. 19 (a)) zeigt eine
duBerst kleine Anzahl von QP- Defekten. Auf dem 10 x 10 um* AFM Bild sieht man nur
einen Gitterplatz, der fehlbesetzt ist, d.h. nur 0.043% der strukturierten Gitterpldtze sind
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Abb. 19. 10 x 10 zm? AFM Bilder und Héhenhistogramme der InAs QP in der sechsten QP- Schicht. Die QP
wurden auf Lochmustern mit (a) 210 nm und (b) 160 nm Periodizitat abgeschieden. Die Einschiibe zeigen
vergroRerte AFM- Bilder.



defektbehaftet. Wir schlieBen daraus, dass die QP in den sechsfach gestapelten Schichten in
vertikaler Richtung angeordnet sind und der QP- Kristall weder ,,QP- Leerstellen noch ,,QP-
Zwischengitterpliatze™ besitzt. Daher beanspruchen wir, einen 3D QP- Kristall hoher
struktureller Giite hergestellt zu haben. Des Weiteren ist klar zu erkennen, dass die QP in der
obersten Schicht sich auf einer erhohten Struktur, die in [1-10]-Richtung orientiert ist,
anordnen. Diese Erh6éhung, die ~ 100 nm breit und 3.7 nm hoch ist, entsteht durch die
Uberlagerung von flachen Hiigeln, die sich beim Uberwachsen der QP ausbilden. Die QP in
der obersten Schicht besitzen eine gute GroBenverteilung. Die Hohe (h) jedes QPs wurde
relativ zum flachen Bereich der Erh6hung gemessen (sieche schematisches Bild als Einschub
in Abb. 19 (a)). Das Histogramm der QP- Hohe zeigt eine Halbwertsbreite von +8%. Die QP
der sechsten Schicht, die auf dem strukturierten Substrat mit 160 nm Periodizitit gewachsen
wurden (Abb. 19 (b)), bilden sich ebenfalls auf einer Erhéhung. Die GroBenverteilung ist
jedoch deutlich breiter (£14%), was wir auf die groBere Anzahl von QP- Leerstellen
zuriickfiihren.



111.2. Laterale Reproduktion von Quantenpunkten in einem 3D Quantenpunktkristall

Ein dreidimensionaler Quantenpunktkristall besteht aus einer periodischen Anordnung von
Quantenpunkten in drei Raumdimensionen. Wir haben einen solchen neuartigen Kristall
hergestellt, indem wir mehrere dicht gestapelte Quantenpunktschichten auf einem
strukturierten GaAs (001) Substrat aufgewachsen haben (siehe letzter Abschnitt). Beim
Wachstum eines solchen Kristalls kommt es zu diversen neuartigen Wachstumsphdanomenen.
In diesem Abschnitt interessiert uns insbesondere die laterale Reproduktion von
Quantenpunkten wihrend des Wachstums des Kristalls.

In dem betrachteten Experiment besteht die Strukturierung des Substrats aus einem
periodischen Lochfeld mit einer Periode von 210 nm. Nachdem wir einen 5.1 nm dicken
GaAs Puffer gewachsen haben, wurden 1.5 ML InAs bei 470 °C abgeschieden. Danach
besteht die Schichtabfolge aus einer unterschiedliche Anzahl von 15 nm Ga(Al)As/1.8 ML
InAs Quantenpunkt- Bischichten. Die Wachstumsrate fiir die Quantenpunkte lag bei 0.01
ML/s.

Abbildung 20 zeigt AFM Bilder der Oberfldchen nach der zweiten, sechsten, und elften InAs
Quantenpunktschicht. Die zweite Quantenpunktschicht ist strikt angeordnet und zeigt eine
gute GroBenhomogenitit (Abb. 20 (a)). Es ist bekannt, dass es zu Gratstrukturen kommt,
wenn man InAs Quantenpunkte mit GaAs iiberwéchst. Fiir ein geordnetes Quantenpunktfeld
bedeutet dies, dass sich die Gratstrukturen iiberlagern und es zu geordneten langen Graten
kommt. Abbildung 20 (b) zeigt deutlich, dass sich solche Grate unter der sechsten
Quantenpunktschicht befinden. Die mittlere Hohe der Gratstrukturen betrdgt 3 nm, die
mittlere Breite 100 nm. Die meisten der Quantenpunkte in der sechsten Schicht sind in der [1-
10] Richtung elongiert. Einige der Strukturen bestehen sogar aus sehr dicht beieinander
liegenden lateralen Quantenpunktmolekiilen. Nach der elften Schicht (Abb. 20 (c)) erkennt
man die Quantenpunktmolekiile deutlicher, weil der Abstand zwischen den Quantenpunkten
grofBer geworden ist. Sdmtliche Quantenpunktmolekiile richten sich mit ihrer Hauptachse
entlang der [1-10] Richtung aus. Die Ausbildung von lateralen Quantenpunktmolekiilen ist
weitaus weniger betont auf unstrukturierten Oberflachen (siehe Abb. 20 (d)).

Linienscans und entsprechende Verteilungen der Abstinde und Ausdehnungen der
Quantenpunktmolekiile fiir die verschiedenen Schichten sind in Abb. 21 gezeigt. Die
Quantenpunkte in der sechsten Lage konnen in zwei Familien unterteilt werden. Diejenigen
der lateralen Quantenpunktmolekiile und
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Abb. 20. Oberfliache von 3D Distance (nm) d (nm)

Quantenpunktkristallen nach der (a) zweiten, (b)

sechsten, und (c) elften  Schicht. (d) Abb. 21. Statistische Auswertung des Abstands und
Referenzoberfliche der elften Schicht auf der Breite von lateralen Quantenpunktmolekiilen in
unstrukturiertem Substrat. Mit zunehmender Anzahl  der (a) sechsten, (b) elften und (c) elften Schicht auf
von Schichten ist die Ausbildung lateraler unstrukturierter Oberfliche. Der Abstand vergrofert
Quantenpunktmolekiile zu erkennen. sich mit zunehmender Lagenanzahl.



Molekiilen betrdagt im Mittel 26 nm. Dieser Abstand vergréBert sich in der elften Schicht zu
44 nm (Abb. 21 (b)). Die Anzahl der Quantenpunktmolekiile verringert sich dagegen leicht
auf 16 %. Auf dem unstrukturierten Substrat finden wir dagegen nur 3 %
Quantenpunktmolekiile (Abb. 21 (c)). Die mittlere Breite der Grate auf dem unstrukturierten
Substrat fallt mir 188 nm deutlich groBer aus als auf dem strukturierten Substrat.

Unsere Ergebnisse legen nahe, dass eine

Kombination aus vergrabenen Double 2D islands in
Quantenpunkten und der ausgeprigten R
Gratstruktur zu der Ausbildung von
lateralen Quantenpunktmolekiilen in den  o.se1
gestapelten Schichten fiihren. Um diese
Hypothese zu bestitigen, haben wir

kinetische Monte Carlo Simulationen 5

durchgefiihrt. In unserer Simulation o DotenDiaends
konnen die Atome mit folgender Rate auf

der Oberfliche von Kristallpunkt zu

Kristallpunkt springen: R = 2kT/h exp(- ***'

E/KT). Dabei ist E die Barriere, 2kT/h die

atomare  Vibrationsfrequenz, T die _
Wachstumstemperatur, k die () 20mm (@ 1o
BOltzm,annkonsm.nte’ und h dgs Abb. 22. Verspannungsenergie und kinetische Monte
Planck’sche  Wirkungsquantum. Die a6 Simulationen an der Oberfliche vor dem
Barriere beinhaltet die  Wachstum der Quantenpunkte in der (a), (c) sechsten
Oberflichenbindungsenergie, die laterale Lage und (b), (d) elften Lage. Die Ausbildung lateraler
Bindungsenergie, und die  Quantenpunktmolekiile wird auch in den Berechnungen

Verspannungsenergie an der Oberfliche. ~ Klar ersichtlich.

In der Simulation wurden Wachstumsrate

und Temperatur realistisch mit 0.01 ML/s

und 500 °C angenommen. Das Verspannungsfeldprofil auf der Oberfliche wurde mit den
durch AFM und TEM bestimmten Informationen berechnet. Die Verspannung setzt sich aus
zwel Effekten zusammen: Erstens durch das Verspannungsfeld, dass durch die vergrabenen
Quantenpunkte erzeugt wird und zweitens durch die Kriimmung der Oberfldche, die nach dem
Uberwachsen der Quantenpunkte mit GaAs entsteht. Eine anschlieBende diinne
Benetzungsschicht relaxiert elastisch aufgrund dieser Kriimmung und trdgt daher zur
Verspannungsenergie bei.

Abbildung 22 (a) zeigt das berechnete Verspannungsprofil an der Oberfldche iiber einem
vergrabenen Quantenpunkt in der sechsten Lage. Wie man sieht, existiert ein globales
Energieminimum exakt iiber dem vergrabenen Quantenpunkt. Die Relaxation der
Benetzungsschicht fiihrt zur Verlangerung dieses Minimums. Die KMC Simulation auf der
berechneten Oberfliche in Abb. 22 (b) fiihrt in 30% aller Fille zur Ausbildung von zwei dicht
beieinander liegenden 2D Inseln und stimmt damit gut mit den experimentellen Werten ein.
Ahnliche Rechnungen sind in Abb. 22 (c) und (d) fiir die elfte Schicht durchgefiihrt. Hier
kommt es in 93% aller Félle zur Ausbildung gut getrennter Quantenpunkte. Dies macht eine
Gesamtausbeute fiir die lateralen Quantenpunkte von 23 % auf der Oberflache — ebenfalls in
guter Ubereinstimmung mit dem Experiment.



11.3. Langreichweitige Anordnung und diskrete Rongenpeaks von InGaAs
Quantenpunktfeldern

In diesem Abschnitt berichten wir {iber die Anordnung von InGaAs Quantenpunkten auf
strukturierten Wafern. Die periodische Anordnung fiihrt dabei zu ausgepragten Rontgenpeaks,
die auf die hohe Qualitit der Proben hinweisen und die strikte langreichweitige Anordnung
der Quantenpunkte beweisen.

Auf ein Lochmuster mit 103 nm Periodizitidt werden 11.3 ML Ing3Gag7As direkt auf das
GaAs Substrat als erste, vergrabene Schicht abgeschieden. Als Zwischenschicht werden 8 nm
GaAs, 3 nm AlpsGapsAs und 2 nm GaAs gewachsen. Die Zwischenschicht soll die
Oberflichenmodulation der ersten QP-Schicht in eine Verspannungsfeldmoldulation auf einer
glatten GaAs Oberflache iiberfiihren. Auf der glatten Zwischenschicht bilden sich die QP
nach dem Wachstum mit 12 ML Ing 3Gag 7As in Form eines perfekten, rechtwinkligen Gitters
(Abb. 23), das durch die Vorstrukturierung vorgegeben ist. Die Quantenpunkte haben eine
mittlere Hohe von 11 nm und eine Ausdehnung von 121 nm und 85 nm in der [1-10] bzw.
[110] Richtung.

Auffillig ist die Vollkommenheit des Musters. Wird eine Fehlstelle als vorstrukturiertes Loch,
auf dessen Position kein oder mehr als ein QP gebildet wurde, definiert, so bestimmt man eine
Defektdichte von hochstens 0.23% fiir verschiedene 10x10 pum?® groBe Bereiche. Man kann
also davon ausgehen, dass 100x100 um?® groBe Quantenpunktfelder mit einer Defektdichte
kleiner als 0.23% erzeugt wurden. Dies sind weltweit einmalige Werte und zeugen von der
auBBergewohnlichen Kontrolle, die wir tiber das Quantenpunktwachstum ausiiben kénnen.

Die Abb. 24 zeigt die Karte des reziproken Raums um den 220 Beugungreflex von GaAs fiir
das in Abb. 23 gezeigte periodische Quantenpunktfeld. Das Auftreten von diskreten Punkten
im reziproken Raum ist ein eindeutiger Beweis fiir die Existenz einer langreichweitig
periodischen Struktur, wie sie z. B. auch bei einem Kristallgitter beobachtet wird. Man
erkennt die regelméfBige Struktur der Ordnung wieder, und die Bestimmung des
Gitterabstands ergibt in diesem Fall einen Wert von 100.5 nm, der sehr exakt mit dem
nominellen Wert der Quantenpunkt- Periodizitit aufgrund der lithografisch definierten
Strukturierung libereinstimmt.
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Abb. 23. Langreichweitige  periodische Abb. 24. Karte des reziproken Raumes (gemessen mittels
Anordnung von InGaAs Quantenpunkten auf Rontgenbeugung) der Probe aus Abb. 10. Diskrete
vorstrukturiertem GaAs (001) Substrat. Beugungsreflexe, die die hohe Qualitit der Probe und die

strikte Periodizitdt der Quantenpunkte beweisen, sind klar
zu erkennen.



111.4 Optimierung geordneter 2- dimensionaler Quantenpunktfelder

Nominell reine InAs Quantenpunkte wurden auf strukturierten GaAs (001) Scheiben

aufgewachsen und der laterale Anordnungsprozess der Quantenpunkte wurde auf Ausbeute
und GroBenhomogenitét optimiert. Bei der in Abb. 25 gezeigten Oberfliche handelt es sich

um 1.8 ML InAs Quantenpunkte, die auf einer ersten Schicht Quantenpunkte auf einem

strukturierten GaAs Substrat aufgewachsen wurden. Die Strukturierung bestand aus einem

quadratischen Feld aus Nanolochern mit einem Lochabstand von 160 nm, das durch

Elektronenstrahllithografie und reaktivem lIonenétzen hergestellt wurde. Die Ldcher selbst

haben vor dem Uberwachsen eine laterale Ausdehnung von etwa 70 nm und eine Tiefe von

etwa 25 nm.

Wie wir in Abb. 8 sehen ist die laterale Anordnung der Quantenpunkte iiber eine gro3e Flache

um

noch

Templat,

attraktives

Quantenpunktfehlstellen
ein

daher

weder
Einzelquantenpunktbauelemente héchst integrativ auf einem Chip zu funktionalisieren.

Quantenpunktzwischengitterpldtze. Im unteren teil der Abb. 8 haben wir Histogramme der

existieren
Quantenpunktfeld bildet

Es

der Quantenpunkte — wie sie durch die FWHM (bzw. Standardabweichung) gegeben ist —
angeordnete

betrigt fiir die Hohe 5.1% (4.3%) und fiir den Durchmesser 4.8 % (3.8%). Des Weiteren
haben wir bestétigen konnen, dass die Quantenpunkte defektfrei und optisch aktiv sind. Das

Quantenpunkthéhe und des Quantenpunktdurchmessers aufgetragen. Die GroBenverteilung

perfekt.
strikt

+4.8%

!
/L
Ty jr—r—

~+5.1%

TS B A AT N A A A

80

60

20
Height & Diameter (nm)

15

I

10

o O O o

o N

(%) sQD Jo JequinN

Abb. 25. Perfekt angeordnetes Quantenpunktfeld. Die Grofendispersion betrégt etwa 5% fiir sowohl die

Hohe als auch den Durchmesser der Quantenpunkte.



111.5. Optische Qualitat von angeordneten Quantenpunktfeldern

Abbildung 26 zeigt die Oberflichen von

verschiedenen Quantenpunktkristallen
(QPC), die auf  vorstrukturierten
GaAs(001)  Substraten epitaktisch

gewachsen wurden. In Abb. 26 (a) handelt
es sich um einen 6-fach gestapelten
Quantenpunktkristall (QPC6), in Abb. 26
(b) um einen 11-fach gestapelten QPC11
mit 210 nm lateraler Periodizitit, in Abb.
26 (c) um einen QPCI1 mit 160 nm
lateraler Periodizitit und in Abb. 26 (d)

um eine 11-fach gestapelte
Quantenpunktschicht, die auf einem
unstrukturierten Substrat aufgewachsen

wurde. Wir beobachten eine groBere Hohe
der QP mit zunehmender Anzahl von QP-
Schichten. Die Grdéfenhomogenitét fiir

i {a). Bth iayer'
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Abb. 26. Hohenhistogramme von Oberflichen-QP in
(a) QDC6 und (b) QDCI1 auf strukturierten
Oberflachen mit 210 nm Periodizitit. (c) QDCI11 auf
Struktur mit 160 nm Periodizitdt. (d) 11-fach
gestapelte QP-Schicht auf unstrukturiertem Substrat.
Die Einschiibe zeigen entsprechende AFM-Bilder.

QPCI11 (210nm Periodizitét) ist besser als fiir
QPC6. An einigen Stellen sind laterale
Quantenpunktpaare zu  sehen. Die
Homogenitdt fiir QPC11 (160nm) ist relative
schlecht, weil die Wachstumsbedingungen fiir
die 210 nm Periodizitit optimiert wurde und
daher viele QP-Fehlstellen auftreten. Die
breiteste GroBenverteilung beobachten wir fiir
die 11-fach Schicht auf dem unstrukturierten
Substrat. Der Grund dafiir liegt in der sehr
unregelméfBigen Anordnung der flachen
Erhohungen, die durch das Uberwachsen der
QP entstehen. Die Breite der Erhéhungen
fluktuiert beispielsweise von 90 bis 150 nm,
was zu einer UnregelméBigkeit des QP
Wachsrums fiihrt.

Abbildung 27 zeigt typische PL-Spektren von
Proben mit unterschiedlicher Anzahl von
gestapelten QP-Schichten. Fiir QPC2 messen
wir ein relativ schwaches und breites Signal
bei 1.232 eV mit einer Halbwertsbreite von
etwa 60 meV. Das Signal wird den QP in den
vorstrukturierten 16chern zugewiesen, da die
QP an der Oberfliche {iblicherweise bei
langeren Wellenldngen emittieren. Die zwei
schmalen Signale bei 1.506 und 1.484 eV
stammen vom GaAs Substrat.

Bei einer Erhohung der Schichtanzahl
verstarkt und verschmalert sich das Signal von
den QPC. Fiir QPC 6 zum Beispiel messen wir
ein Signal bei 1.284 eV mit einer
Halbwertsbreite von 46.4 meV. Das Signal
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Abb. 27. (a) Tieftemperatur- PL-Spektren von
QDC2, QDC6, und QDCI1 auf 210 nm
Periodizitit. Einschub zeigt das PL-Spektrum
von QDCI1 bei niedriger Anregung. Das

Spektrum  wurde
angepasst. Linker

mit

drei
Einschub

Gausskurven
zeigt

Schemazeichnung der QDC. (b) PL-Spektrum

der 11-fach gestapelten QP-Schicht auf
vorstrukturiertem und unstrukturiertem
Substrat.



wird noch intensiver fiir QPC11 und noch

2 uW excitation, T=8K, . =532 nm

schmiler mit einer Halbwertsbreite von nur :izz pattemed area 5 145
noch 22.7 meV. Das PL-Signal des QPC11 *; 175k -"*:@-’“-"*"'"" area |

ist asymmetrisch, was wir darauf 'L%J 1270 N laser - -340’\
zurtickfiihren, dass es mehrere Untergruppen ¢ £ %%/ 2 e / {s5 %
von QP gibt, die einen Beitrag zu dem §1'260_ ﬁ¢ L Ny =
Signal beisteuern. Im Einschub von Abb. 27 & 1' 255 F A /\ o F;},/ s Esoé
(a) wurde die Anregungsleistung auf 500 g 1'250_ \ T~ 25
nW abgeschwicht und das entsprechende © 1:245_ \ po_ 6 / 520
asymmetrische ~ Spektrum  besitzt eine ik . . J ]
Linienbreite von nur noch 20.4 meV. Die ' 50 d“?m] 50

Linienform kann gut mit drei Gausskurven
icrstverden Des dominrends Sy 2y G 00)
: Linienbreite als Funktion der Anregungsposition.
Breite von 14.9 meV. Diesen Peak weisen  Der  Einschub  zeigt ein  Schema  der
wir der Hauptgruppe von QP in dem QP-  Probenoberfliche und der fokussierten Laserstrahls.
Kristall zu. Es wurde bereits gezeigt, dass es
aufgrund von Vermischungseffekten zu einer Blauverschiebung der oberen Schichten bei
gestapelten QP-Schichten kommen kann. Daraus folgern wir, dass das dominante schmale
Signal von den oberen Schichten des QPC stammt, und die niederenergetische breitere
Schulter von den unteren QP-Schichten.
Das PL-Spektrum von QPC11 (160 nm Periodizitdt) ist in Abb. 27 (b) gezeigt und hat eine
Linienbreite von 37.1 meV. Die breitere Linie stimmt gut mit der schlechteren
GroBenverteilung der QP iiberein. Auf dem
unstrukturierten Substrat erhalten wir ein
Signal bei 1.266 eV mit einer Linienbreite von
32.8 meV. Bei dieser Probe sehen wir Signal
von zwei Benetzungsschichten. Dieser Effekt
ist gut bekannt und wird auf unterschiedliche
Dicken der Benetzungsschichten in dem
Schichtstapel zugewiesen. Die relative grofie
Intensitdt der Signale liegt wahrscheinlich an
der geringen Dichte der QP in dieser Probe. _ i NN
Die Homogenitit des QPCI1 (210 nm : ' ! '
Periodizitét) haben wir detaillierter in Abb. 28
untersucht. Dazu haben wir die Position und
Homogenitdt der QP-Linie als Funktion der
Position aufgenommen und dargestellt.
Innerhalb des Feldes bleiben die Werte
praktisch konstant. An den Seiten des Feldes
nimmt die Linienbreite jedoch von 20 auf 23-
25 meV zu. Die Linienbreite auBlerhalb des
Feldes ist stets groBer als innerhalb des
Feldes, was wir mit den strukturellen ' 2 Ene,;f(ev) T 1o
Ergebnissen aus Abb. 26 erkldren. Die
Grundzustandsenergie auflerhalb des Feldes  Abb.29. (a) PL-Spektren von QDC11 als Funktion
ist stark rot verschoben. Dieses Phidnomen der  Anregungsleistung.  (b)  Berechnete
erkliren wir mit den unterschiedlichen  Rekombinationsraten fiir zwei QP-Gruppen mit acht
. . : Zustanden. Der Einschub in zel ie PL-
Quantenpunktdichten. ,Da . die ) Dichte Inl::;?sig; als lSunktioilC dlcl;tr) Anr(fgl)mgselfitsu(lin; Die
auBerhalb des Feldes geringer ist als innerhalb

’ durchgezogene Linie wurde theoretisch angepasst
des Feldes, steht jedem Quantenpunkt und berechnet.
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auBBerhalb des Feldes mehr Indium zur Verfiigung, was automatisch zu einer Rotverschiebung
des Signals fiihrt.

Um die elektronische Struktur der QP besser verstehen zu kdnnen, haben wir die PL-Spektren
des QPCI11 als Funktion der Anregungsdichte in Abb. 29 (a) dargestellt. Aufgrund der
schmalen Linienbreite sind bis zu 7 angeregte Zustdnde in der Photolumineszenz zu erkennen.
Die Energieabstinde zwischen den Zustdnden betragen 12-20 meV. Die modellierten PL-
Spektren sind in Abb. 29 (b) dargestellt. Eine gute Beschreibung des Experiments kann
erreicht werden mit zwei QP-Gruppen, deren Grundzustéinde bei 1.281 bzw. 1.262 eV liegen,
und eine Linienbreiten von 14.9 bzw. 35.3 meV besitzen. Des Weiteren haben wir eine
strahlende Rekombinationszeit in den QP von lns angenommen, und eine 100 mal kiirzere
Einfangszeit der Ladungstriger in die Quantenpunkte. Bei mittleren Anregungsleistungen ist
die Beschreibung des Experiments nicht sehr gut, was mdglicherweise auf die recht einfache
Beschreibung der QP als harmonische Oszillatoren zuriickzufiihren ist. Die integrierte
Intensitit des QP-Signals ist als Funktion der Anregungsleistung im Einschub von Abb. 29 (a)
dargestellt. Das lineare Verhalten kann iiber einen weiten Bereich sehr gut mit unserem
Modell beschrieben werden. Die lineare Abhingigkeit weist darauf hin, dass nichtstrahlende
Rekombination keine grofe Rolle spielt. Fiir hohe Anregungsleistungen séttigt jedoch die
strahlende Rekombination.



IV. Optische Eigenschaften einzelner Quantenpunkte

IV.1 Darstellung des Emissionsverhalten von einzelnen Quantenpunkten

Quantenpunkte sollen zukiinftig als Einzelphotonenquellen und qubits fiir die
Quanteninformationstechnologie  genutzt werden. Ein fundiertes Verstindnis der
Emissionscharakteristika einzelner Quantenpunkte ist daher wiinschenswert.

Abbildung 30 zeigt p-Photolumineszenzspektren zweier repriasentativer Quantenpunkte von
zwei Proben mit niedriger Quantenpunktdichte zusammen mit der
Anregungsleistungsabhéngigkeit dieser Spektren. Die Probe in Abb. 30 (a) wurde erzeugt,
indem InAs Quantenpunkte zunidchst mit 2 nm GaAs bedeckt wurden. Die Probe wurde direkt
anschlieBend in-situ fiir 4 min bei 500 °C getempert, bevor die Quantenpunkte vollstindig mit
GaAs iiberwachsen wurden. Diese Prozedur sorgt dafiir, dass die Quantenpunkte ausreichend
stark mit GaAs vermischen, so dass die Emissionswellenlénge weit genug blau verschiebt, um
hochempfindliche Si CCD Kameras fiir die Lichtdetektion nutzen zu kénnen.

Fiir eine niedrige Anregungsleistung in Abb. 30 (a) existiert genau eine Emissionslinie X bei
1.395 eV. Die Linienbreite betrdgt 180 pueV. Die Intensitdt der Linie steigt mit zunehmender
Leistung zunichst an, sittigt anschlieend bei etwa 250 nW, und nimmt schlieBlich wieder ab.
Gleichzeitig erscheint eine zweite Linie XX, die schnell mit zunehmender Anregungsleistung
an Intensitit gewinnt. Die integrierten Intensititen der Linien als Funktion der
Anregungsleistung sind in Abb. 30 (b) zusammen mit einem linearen Fit gezeigt. Die X (XX)
Linie nimmt linear (superlinear) mit einer Steigung von 1.01 (2.14) zu. Dieses Verhalten
zusammen mit der Sittigung und der Abnahme der X Linie fiir hohe Anregung sind ein
sicheres Indiz dafiir, dass die X (XX) Linie von einem exzitonischen (biexzitonischen)
Ubergang stammt.Ahnliche Spektren und Leistungsabhiingigkeiten findet man fiir einen
Quantenpunkt, der von einer Probe stammt, die vor dem vollstindigen Uberwachsen mit
GaAs bei 560 °C in-situ getempert wurde, um die nétige Vermischung zu erreichen (Abb. 30
(c,d)). Zusitzlich zu den X und XX Linien kann bei dieser Probe eine dritte Linie X1
beobachtet werden. Die Abhéngigkeit der Intensitét ist linear mit der Anregungsleistung und
konnte von einem geladenen Exziton stammen. Die Probe, die bei 560 °C getempert wurde,
weist auflosungbegrenzte Linienbreiten von 80 peV auf und ist hervorragend fiir zukiinftige
Spektroskopie an Einzelquantenpunkten geeignet.
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Abb. 30. Einzeldotspektroskopie an einzelnen InAs
Quantenpunkten, die bei (a), (b) 500°C und (c), (d) 560 °C in-
situ getempert wurden. Exziton (X), Biexziton (XX), und
geladene Exziton (X1) Linien werden in den Spektren
identifiziert.



IV.2 Quantenkopplung in lateralen Quantenpunktmolekilen und Einzelphotonenquelle

In diesem Abschnitt weisen wir die
elektronische Kopplung in lateralen InGaAs
Quantenpunktmolekiilen (QPM) nach. Wir
zeigen, dass Elektronen durch ein laterales
elektrisches Feld zwischen zwei benachbarten
Quantenpunkten hin und her transferiert werden
konnen. Dadurch entsteht eine Wellenldngen
umschaltbare Einzelphotonenquelle.

Abbildung 31 =zeigt ein AFM Bild einer
Probenoberfldche, auf der eine niedrige Dichte
(5 x 10" ecm™) von lateralen InGaAs QPM
erzeugt wurde. Die Dichte ist klein genug, um
einzelne QPM mit einem fokussierten
Laserstrahl zu spektroskopieren. Fiir die
Spektroskopie wurde eine vergleichbare Probe
mit GaAs tliberwachsen, wobei nach 2 nm GaAs
eine 4 Minuten lange Unterbrechung eingefiigt
wurde, um die Emission blau zu verschieben, so

500 nm

Abb. 31.

niedrigen  Dichte

[1?0]—»

AFM Bild einer Oberfliche mit einer

von lateralen InGaAs

Quantenpunkten. Der Einschub zeigt deutlich,
dass die Quantenpunktmolekiile aus zwei dicht
benachbarten Quantenpunkten bestehen.

dass das Licht mit einer Si CCD Kamera detektiert werden kann.
Insgesamt haben wir 15 laterale QDM detailliert untersucht, und die Spektren von zwei dieser
QDM sind in Abb. 32 (a) und (b) dargestellt. Zwei intensive und scharfe Linien (X1 und X2),
die etwa 0.5-1.7 meV voneinander getrennt sind, dominieren die Spektren. Zwei weniger
intensive Linien Y und Z treten (4.5 = 1.5) meV bzw. (5.5 = 1.5) meV unterhalb der X2 Linie
auf. Bei hoherer Anregung erkennt man in Abbildung 32 (c) und (d) zwei weitere Linien
(XX1 und XX2), die typischerweise 1.0 und 2.5 meV unterhalb der entsprechenden X1 und
X2 Linien zu finden sind, was den Coulomb Bindungsenergien von Biexzitonen in InGaAs

Quantenpunkten entspricht.
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Wie man in Abb. 32 (e) und (f) sieht, ~_ [Melecules .= X = )
erhoht sich die integrierte PL Intensitit 2 [ ool
der Linien X1, X2, Y und Z linear mit 2 | 2z | l 1
der Anregungsleistung. Eine solche & [ A JUL__
Abhéangigkeit ist typisch fiir Exzitonen. E [Peso= 110 Wiom (c)
Daher weisen wir die Linien X1 und X2 = £ pctl .
der Rekombination neutraler Exzitonen T

zu. Im Gegensatz dazu messen wir eine TR e
superlineare Zunahme der integrierten = Epergy(ev)
Intensitit der XX1 und XX2 Linien, was ’E " . )
konsistent mit einer 2 '
Biexzitonenrekombination ist. s

Die Natur der Y und Z Linien ist unklar. & - ]
Es konnte sein, dass es sich um geladene g | s 0y & e
Exzitonen handelt. Folgende Punkte i L X109, v XK2(1.5)

sprechen fiir eine solche Zuordnung: (i)
Beide Linien sind auch bei niedrigen
Anregungsleistungen sichtbar, (ii) das

10 100
Power Density (W/cm®)

10 100 1000
Power Density (W!cmz)

Verhalten ist linear mit zunehmender
Anregung, (iii) eine ungleiche Anzahl
von Elektronen und Lochern ist durchaus
wahrscheinlich in nicht-resonant

Abb. 32. PL-Spektren bei 4 K von zwei verschiedenen
lateralen QPM bei niedriger Anregungsleistung [(a) und
(b)] und hoher Anregungsleistung [(c) und (d)]. (e) und
(f): Integrierte PL Intensitit als Funktion der
Anregungsleistung. Ein linearer (superlinearer) Anstieg ist
fiir die Exzitonlinien (Biexzitonlinien) zu erkennen.



angeregten Quantenpunkten, (iv) die ,,Cross-
Korrelation® zwischen der Y (Z) und der
Exzitonenlinien zeigt ,,Antibunching® und
(v) ,,Bunching zwischen den Linien wird
nicht beobachtet, was zeigt, dass es sich
nicht um einen Kaskadenzerfall der Linien
handelt.

,Cross-Korrelationen zweiter Ordnung
zwischen den PL Linien des Molekiils B

wurden durchgefiihrt, um die
Quantenkopplung zwischen den
Quantenpunkten in einem QPM

nachzuweisen. In Abb. 33 (a) ist klar zu
erkennen, dass zwischen den Linien X1 und
X2 eine Korrelation herrscht
(,,antibunching®). Dieses Experiment zeigt
eindeutig, dass in dem QPM eine
elektronische Kopplung zu finden ist. In
Abb. 33 (b) finden wir ,,antibunching* direkt
gefolgt von einem ,,bunching® Verhalten fiir
die X1 und XX1 Linien. Dieses Verhalten
impliziert, dass es sich um einen Biexziton-
Exziton Zerfall handelt. In Abb. 33 (c) bzw.
33 (d) ist die Korrelationsfunktion fiir die
beiden Linien Y bzw. Z mit der Linie X2
dargestellt. Ein ,klares Antibunching® fiir
t=0 ist zu erkennen, woraus wir schlieB3en,
dass das QPM die Quelle fiir die Linien Y
bzw. Z ist. Abbildung 33 (e) schlieBlich

Start : X2
0.4 Stop : X1

Start : XX1
Stop : X1

05
(c)
1 !
Start: Y
0.4 . Stop : X2

0

Second order Correlation function
o

No. of Coincidences

Delay Time (ns)

Abb. 33. (a) — (d) Korrelationsfunktionen 2.
Ordnung diverser Exziton und Biexzitonlinien. (e)
Anzahl der Koinzidenzereignisse als Funktion der
Verzogerungszeit bei einem gepulsten Experiment.

zeigt das Ergebnis einer gepulsten Autokorrelationsmessung der X2 Linie eines anderen
Molekiils. Eine starke Unterdriickung von Koinzidenzereignissen ist bei t=0 zu erkennen. Es
handelt sich bei dem QPM also um eine effiziente Einzelphotonenquelle.
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Abb. 34. PL Spektren eines QPMs bei
sich dnderndem lateralen elektrischen
Feld. Durch Anlegen des Feldes kénnen
die Exitonlinien X1 und X2 an- bzw.
ausgeschaltet werden.

Abb. 35. Schematische Bandkantenverlauf eines lateralen
Quantenpunktmolekiils. Die Lochfunktionen sind stark
lokalisiert wiahrend die Wellenfunktionen der Elektronen durch
Anlegen eines elektrischen Feldes von einem QP zum anderen
verschoben werden konnen.

Die bisherigen Messungen haben die
Quantenkopplung der benachbarten Quantenpunkte nachgewiesen. Jetzt zeigen wir, dass die
Kopplung durch das Anlegen eines lateralen elektrischen Feldes entlang der Achse des QPMs
kontrolliert werden kann. Typische Mikro-PL Spektren, die als Funktion des E-Feldes
aufgenommen wurden, sind in Abb. 34 (a) gezeigt. Bei -2.0 V dominiert die X2 Linie des
QPMs. Mit abnehmendem Betrag der Spannung verschiebt die Linie leicht rot. Fiir kleinere
negative Felder (-1.0V) erscheint allmdhlich die X1 Linie des QPMs bis die beiden Linien bei
einer Spannung von -0.35 V etwa die gleiche Intensitéit besitzen. Fiir positive Spannungen
verschwindet die X2 Linie und die X1 Linie dominiert das Spektrum. Es ist bemerkenswert,
dass dieser Effekt nur bei dieser Orientierung des E-Feldes auftritt und nicht bei einer 90°
Rotation des E-Feldes.
Um unsere Ergebnisse zu verstehen, ist der Bankantenverlauf eines lateralen QPMs in
Abbildung 35 aufgezeichnet. Wir nehmen dabei an, dass die QP durch eine etwa 8 nm dicke
Barriere voneinander getrennt sind. Der grofle Quantenpunkt hat eine laterale Breite von 36
nm, der kleine Quantenpunkt eine Breite von 34 nm. Die eindimensional lokalisierten
Wellenfunktionen wurden durch Losung der Schrédinger-Gleichung numerisch berechnet.
Aus den Modellrechnungen entnehmen wir, dass die Locher aufgrund ihrer grofen effektiven
Masse in den Quantenpunkten lokalisiert bleiben, wéhrend die Elektronen geniigend
delokalisiert sind, um miteinander wechselzuwirken. Das Modell berechnet eine
Kopplungsenergie fiir die Elektronen von 20 und 500 peV fiir eine Barrierenbreite von 12 und
4 nm, respektive. Die gemessene Kopplungsenergie von etwa 180 peV entspricht einer
effektiven Barrierenbreite von etwa 7 nm. Wenn eine positive oder negative Spannung
angelegt wird, kann das Elektron zwischen den Quantenpunkten hin und her geschoben
werden, was die Intensitédt der entsprechenden Exzitonlinie verstérkt oder abschwécht.



V. Aufgeollte Mikro- und Nanoréhren

V.1 Herstellung von aufgerollten Nanoréhrchen

Fir die Herstellung von RUNTs haben wir verspannte Bischichten auf strukturierten
GaAs(001) Substraten aufgewachsen. Als Opferschicht haben wir AlAs benutzt und als
Bischicht In(Ga)As/GaAs. Die Bischichten wurden durch selektives Unterdtzen mit
verdlinnter HF-Losung von der Oberfldche geldst, so dass sich RUNTs mit Durchmessern im
Nanometer- bis Mikrometerbereich bilden. Die Bildung der RUNTs wurde mittels einer neu
aufgebauten hochauflosenden Videomikroskopie untersucht. In diesem Berichtszeitraum
haben wir den Bildungsprozess von aufgerollten Roéhrchen in bisher nicht gekannter
Genauigkeit studiert. Zu diesem Zwecke haben wir eine Videomikroskopie aufgebaut, mit der
wir den Aufrollprozess in Realzeit verfolgen konnten. Ergebnis dieser Studie ist, dass der
Aufrollprozess zunédchst hochgradig nichtlinear verlduft, anschlieBend linear in der Zeit ist

und letztendlich in einen Sattigungsbereich (a) (b)

iibergeht (Abb. 36). Der nichtlineare Bereich

rithrt daher, dass sich zunédchst eine i T S—
homogene Atzfront ausbildet, so dass die ¥ omin20s 7um Omin50's

komplette Schicht auf makroskopischer % (©) (d)

Skala abheben kann. Dieser Effekt bewirkt, £ N A B A

dass sogar raue und inhomogene Startkanten et ‘ B e
zu der Bildung von gleichmdfigen und % 1min 20 s 3min0s
wohl-aufgerollten Rohrchen fiihren kénnen. @  (e) N BB A

Im weiteren Verlauf ist der Aufrollprozess
direkt durch die Unterdtzgeschwindigkeit
gegeben, und die Aufrolldistanz ist linear in
der Zeit. Nach lingerem Atzen hort der
Aufrollprozess jedoch auf. Dieses Ergebnis
ist Uberraschend und wurde an einer
Vielzahl von Proben beobachtet. Zwar
konnte dieses Verhalten nicht abschlieBend
erkliart werden, es hat jedoch weit reichende
Bedeutung fiir die Positionierbarkeit der
Rohrchen. Da die Position ab einer gewissen
Zeit unabhingig wird von der Atzzeit,
entkoppelt sich die Position des Roéhrchens
von einem technologisch nur schwer
kontrollierbaren Parameter, der effektiven
Atzzeit. Die Rohrchen lassen sich durch

diesen Effekt also gut positionieren, was wir Abb. 36. (a)-(f) Videomikroskopie Aufnahmen des

durch @ng ausrelcyende Statistik . an Aufrollprozesses zweier Rohrchen. (g) Rolldistanz s als
unterschiedlichen ~ Rohrchen  nachweisen  Funktion der Atzzeit t an lateralen Positionen ,,A* und

konnten (siehe unterer rechter Einschub von ,,B“. Unterer rechter Einschub: Statistische Verteilung
Abb. 36). der mgximalen Rolldistanz fir 29 Roéhrchen auf vier
Die Aufrollgeschwindigkeit der Réhrchen — Verschiedenen Proben.

héngt entscheidend von der Dicke der Opferschicht ab. Diese Abhdngigkeit haben wir
erstmalig systematisch untersucht und durch ein einfaches Modell beschrieben (Abb. 37). Wir
konnten des weiteren zeigen, dass die Aufrollgeschwindigkeit unabhidngig vom
Rohrchendurchmesser (D =15 - 500 nm) ist (Abb. 37).

Ein entscheidender Vorteil der aufgerollten Nanordhrchen gegeniiber anderen Nanostrukturen
liegt in ihrer lithografischen Positionierung. Wir haben durch einfache Photolithographie wohl
definierte Griaben in die Oberfldchen unserer Proben prozessiert, bevor wir die Opferschicht
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und die Bischicht aufgewachsen haben. Dieses von uns neu entwickelte Verfahren hat sich als
iiberaus erfolgreich erwiesen, um die aufgerollten Rohrchen kontrolliert neben den
prozessierten Griaben positionieren zu kénnen (Abb. 38.). Durch dieses Ergebnis wird es
moglich, die Rohrchen gezielt auf einem Chip zu funktionalisieren und zu integrieren.
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Abb. 38. (a) Schematische Darstellung einer
Probe nach dem Wachstum auf einem
strukturierten Substrat und (b) nach dem
selektiven Atzen. (c) REM Aufnahme eines
Uberwachsenen  Grabens und (d) eines
Roéhrchens, das parallel zu dem Graben liegt. (e)
Lichtmikroskopiebildzweier Rd&hrchen, die sich
entlang eines gesamten Grabens aufgerollt
haben.



V.2. Untersuchung der Wandstruktur von aufgerollten Nanoréhrchen mittels TEM

Die Wandstruktur der aufgerollten Réhrchen wurde mittels Elektronenmikroskopie (TEM,
HRTEM, SAED) und erstmalig mit Mikro-Raman-Spektroskopie untersucht. Diese
Untersuchungen fiihren zu der Erkenntnis, dass die Rohrchen neuartige radiale Ubergitter
bilden, die aus alternierenden kristallinen und nichtkristallinen glasartigen Schichten

bestehen.

Abbildung 39 (a) zeigt das TEM-Bild
einer RUNT mit einem inneren
Durchmesser von 230 nm, die zwei
Umdrehungen wihrend des Aufrollens
durchgefiihrt hat. Das SAED-Muster,
das iiber den gesamten
Nanorohrenquerschnitt gewonnen
wurde, ist in Abb. 39 (b) gezeigt. Es ist
fiir die Reflexe von GaAs indiziert. Fiir
fast jeden  Reflex sind zwei
Beugungspunkte sichtbar. Dieser Effekt
wird auf eine Fehlausrichtung der
aufgerollten Bischichten, die die Wand
der RUNT bilden, zuriickgefiihrt. Diese
Annahme wird durch das Moiree-Muster
der Nanordhre in Abb. 39 (a) bestitigt,
das ebenfalls eine Fehlausrichtung der
kristallinen Schichten anzeigt. Des
Weiteren ist ein schwacher Untergrund
sichtbar, der typisch fiir nicht-kristalline
Materie ist. Die RUNTs waren im
gesamten Untersuchungszeitraum im
Elektronenstrahl stabil. Dies schlief3t
aus, daBl der Elektronenstrahl zur
Amorphisierung der RUNT fiihrte.
Abbildung 40 (a) zeigt eine zweite
RUNT, die aus der gleichen InAs/GaAs-
Bischicht entstanden ist, mit einem
Durchmesser von 200 nm und drei
Umdrehungen. Der Einschub zeigt das
SAED-Muster, das von dieser RUNT
erhalten wurde. Auf Grund der groBeren
Anzahl von Umdrehungen werden die
einzelnen kristallinen Reflexe nicht mehr
aufgeldst, sondern die Beugungspunkte
sind nur elongiert. Diese Elongation der
Reflexe zeigt eine dhnliche
Fehlausrichtung der Bischichten wie in
der RUNT in Abb. 39. Weiter ist
mindestens ein Beugungsring (mit 1
markiert) zu erkennen, der von nicht-
kristalliner =~ Materie  herriihrt.  Die
Intensitdt und Position des Ringes ldsst
darauf schlieBen, dass er von der
Nanorohre erzeugt und nicht von

200 nm

Abb. 39. (a) TEM-Bild einer aufgerollten InAs/GaAs-
basierten Nanor ohre. Der Kreis markiert den Bereich,
in der SAED durchgef uhrt wurde. (b) Indiziertes SAED-
Beugungsmuster der RUNT. Man beachte, daf die
einzelnen Reflexe in zwei Punkte geteilt sind. Ein
schwaches Signal nicht-kristallinen Ursprungs ist
erkennbar (mit 1 markiert).

10 bilayers

25 nm

Abb. 40. (a) TEM-Bild einer RUNT. Der obere
Einschub zeigt das SAED-Muster dieser Nanordhre. (b)
HRTEM-Bild der Wandstruktur, gewonnen aus dem
Gebiet, das in (a) mit einem Rechteck markiert ist. Die
Gebiete ’I*“ zeigen eine Gitterstruktur und werden
getrennt durch die Gebiete 11, in dem keine geordnete
Struktur beobachtet werden kann. (c) VergroRerung des
kristallinen Gebietes I, in dem das Gitterbild des GaAs-
Untergitters klar identifiziert werden kann. (d) TEM-
Bild der Wand einer Ing33Gage;As/GaAs basierten
RUNT mit zehn Umdrehungen. Der Einschub zeigt die
vollstandige Ing33Gage7AS/GaAs -basierte RUNT mit D
=170 nm.



externen Verunreinigungen hervorgerufen wird. Das HRTEM-Bild von dem Gebiet, das mit
einem Rechteck in Abb. 40 (a) markiert ist, ist in Abb. 40 (b) zu sehen. Drei kristalline
Schichten, die mit "I markiert sind, sind klar durch ihr Gitterbild zu erkennen. Abbildung 40
(c) vergroBert das mit einem Rechteck markierte Bild in Abb. 40 (b) und zeigt das Muster des
flichen-zentriert kubischen Kristalluntergitters des GaAs-Kristalls. Die drei kristallinen
Gebiete sind durch zwei dicke Gebiete 11 getrennt, die kein klares kristallines Muster
zeigen. Dies kann teilweise auf die Krimmung der Wand zuriickgefiihrt werden, welche — in
der Projektion — den Gitterabstand der Atome unter das Auflosungsvermdgen des
Elektonenmikroskopes treibt. Daraus kann geschlossen werden, dass die nicht-kristallinen
Gebiete wahrscheinlich diinner sind als in Abb. 40 (b) beobachtet. Die nicht-kristallinen
Bereiche sind an den Stellen lokalisiert, an denen die Grenzfliche zwischen zwei
Wandschichten der RUNT zu erwarten ist. Das TEM-Bild in Abb. 40 (d) zeigt eine 10-fach
Periode einer nicht-kristallinen/kristallinen Wandstruktur einer aufgerollten
In0,33Ga0,67As/GaAs-basierten Nanorohre. Der Einschub zeigt ein TEM-Bild der RUNT
iiber ihren gesamten Durchmesser

(170 nm).



V.3. Untersuchung der thermischen Stabilitat InAs/GaAs

Nanorohrchen (RUNT) mittels Raman-Spektroskopie

von aufgerollten

In diesem Abschnitt wird die thermische Stabilitdt der RUNTs durch lokales Erhitzen der
Nanorohre mittels eines fokussierten Laserstrahles untersucht. p-Ramanspektroskopie wird
benutzt, um die Verdnderungen der RUNT in situ zu iiberwachen. Dabei wird beobachtet,
dass die Temperatur der RUNT zu signifikant hoheren Werten ansteigt als das darunter
liegende Substrat. Auf diese Weise werden lokale Reaktionen in der RUNT- Wand aktiviert.
In diesem speziellen Fall wird das Auftreten einer neuen Ramanmode bei 198 cm™
beschrieben, welches darauf schlielen lisst, dass sich die Wand der Nanorohre in kristallines
B-Ga,O3; umwandelt. Dies fiihrt zur Bildung einer lateralen Hybridheterostruktur. Fiir das
Tempern mittels Lasers wurden vollstindig freistehende InAs/GaAs-basierte RUNTSs
verwendet. Die Temperexperimente wurden an einer InAs/GaAs-basierten RUNT, die auf
einem strukturierten Substrat lag und sich durch Atzen mit einer HF-Tensid-Losung (HF-
Konzentration: 25 vol%) aus einer nominellen 1.4 ML InAs/ 154 ML GaAs-Bischicht
gebildet hat, wiederholt.

Abbildung 41 =zeigt eine Reihe von Ramanspektren einer vollstindig freistehenden
InAs/GaAs-basierten RUNT fiir unterschiedliche Laseranregungsleistungen, sowie als
Referenz ein Ramanspektrum des GaAs (001)-Substrates. Das Referenzsignal des GaAs
(001)-Substrates ist durch seine LO-Mode bei 292 cm™ charakterisiert. Das erste Spektrum
(blau) wurde mit einer Laseranregungsleistung von nur 0.04 mW aufgenommen. Es zeigt als
Hauptmerkmale die LO-Mode bei 288 cm™, die TO-Mode bei 263 cm™ und das breite DAOP-
Band zwischen 170 cm™ und 280 cm™. Ab ca. 200 cm™ beginnt die Abschwichung des
Signals durch den Interferenzfilter. Die LO- und TO-Mode sind auf Grund einer Erwidrmung
durch den anregenden Laserstrahl um
einige Wellenzahlen verschoben. Die
Temperatur wird auf 200 °C bis 300°C
abgeschitzt. Um die RUNT lokal zu
erwdrmen, wurde die Laserleistung des p-
Ramanaufbaus auf 0.4 mW erhoht und
nach 20 min das magenta-farbende
Spektrum in Abb. 41 aufgenommen. Die
LO-Phononmode ist zu 285 cm™ nach
unten verschoben, verbreitert und hat an
Intensitét verloren. Das DAOP-Band hat an
Intensitit zugenommen und ist nun bei ca.
240 cm™ zentriert. Die TO-Phononmode ist
nicht mehr zu beobachten, aber eine neue
Mode bei 198 cm™ ist entstanden. Die
Verdnderung der LO-, TO-Mode und des
DAOP-Bandes kann auf eine Veridnderung
des Verhiltnisses von nicht-kristallinem zu

B-Ga,O,

TO-GaAs

¥
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Intensity (arb. u.)

~250°C

LO-GaAs =p

GaAs RT
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Abb. 41. Ramanspektren einer freistehenden InAs/
GaAs-  basierten = RUNT  fiir  verschiedene
Anregungsleistungen  und  Temperzeiten.  Ein
Ramanspektrum eines GaAs- Wafers ist unten als
Referenz gezeigt. Die starke Mode bei 292 cm™ ist die
LO-Mode des GaAs, die Mode bei 198 cm™ wird
kristallinem B-Ga,0; zu geordnet.

kristallinem Material in der RUNT
zurlickgefiihrt werden. Hierfiir ist eine
Zunahme des nicht-kristallinen
Materialanteiles in der RUNT-Wand
anzunehmen. Die LO-Mode verschiebt sich
durch die hohere Temperatur der RUNT. In
dem roten Spektrum, das mit der erhdhten
Laserleistung von 1.2 mW nach 1 h
aufgenommen wurde, wird die neue Mode



das dominierende Merkmal des Spektrums und ist zu 196 cm™ verschoben. Die LO-Mode und
das DAOP-Band sind fast vollstindig verschwunden. Aus der Abwiértsverschiebung der LO-
Mode von 7 cm™ durch die Laserleistung von 0.4 mW wird eine Temperatur der RUNT in der
GroBenordnung von 400 °C abgeschitzt. Es ist bekannt, dass Volumen- GaAs, welches unter
normaler Atmosphire auf Temperaturen tiber 450 °C erhitzt wird, nicht-kristallin bleibt,
Arsen verliert und sich in Ga,O; umwandelt.
Dieses Oxid ist anfianglich amorph,
wandelt sich dann aber in kristallines -
Ga,03; um. Das dominante Merkmal von
B-Ga,0; im Ramanspektrum ist eine
intensive Mode bei 200 cm™. Darum
wird die neue Mode bei 200 cm™ in den
Spektren in  Abb. 41 B-GayOs
zugeordnet. Die Beobachtung, dass die
Mode des B-Ga;O; dominierend wird,
und die Moden des GaAs bei hdheren
Temperaturen fast vollstédndig
verschwinden, zeigt die  nahezu
vollstindige Oxidation der RUNT-
Wand an. Die scharfe Mode des p-
Ga,03 deutet an, dass das B-Ga,Os in
einer geordneten, kristallinen Phase
entsteht. Die Spektren in Abb. 41 0
wurden an einer vollsténdig
freistehenden Struktur gemessen; jedoch
wird die gleiche Entwicklung in den
Spektren und deshalb der gleiche
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Abb. 42. Verschiebung der LO-Mode und die daraus

Oxidationsprozess ' fur RUNTS abgesch"atzte ~ Temperatur  als  Funktion  der
beobachtet, die auf emer  Laserleistung. Die Temperatur der RUNT steigt zu
Substratoberfldche liegen. signifikant groferen Werten als die des GaAs-Substrat

Die RUNT- Temperatur, bestimmt durch bei gleichen Laserleistungen. Das Einschub zeigt ein
Verschiebung  der ,LO-MO de als REM-Bild eines erhitzten Abschnittes einer RUNT mit

. . R einem “aulleren Durchmesser von 450 nm, die auf einem
Funktion der Laserleistung ist in Abb. 42 Gaas-Substrat liegt.

gezeigt. Ein starkes Ansteigen der

Temperatur der RUNT wird beobachtet,

wihrend die Temperatur des Substrates praktisch konstant bleibt. Dieser grofe
Temperaturunterschied wird der deutlich schlechteren Wairmeleitfahigkeit der RUNT im
Vergleich zum Substrat zugeschrieben. Das Einschub in Abb. 42 zeigt ein REM- Bild eines
erhitzten Abschnittes einer Nanorohre, die auf dem GaAs-Substrat liegt. Im Bild zeigt der
erhitzte Abschnitt der RUNT einen leicht helleren Kontrast und einen etwas kleineren
Durchmesser. Ansonsten ist die Morphologie der Nanorohre eben und erscheint kontinuierlich
iber die Hybridstruktur.

Zusammenfassend zeigen diese Experimente, dass die RUNTs wéarmestabil bis ca. 300 °C
sind. Ab hoheren Temperaturen transformiert sich die InAs/GaAs Nanordhre in nicht-
kristallines Material und beginnt zu oxidieren. Durch die Aktivierung einer lokalen Reaktion
in der RUNT- Wand kann eine lateral modulierte Hybridstruktur aus p-Ga,O; mit hoher
Bandliicke (~4.9 eV) und einem Halbleitermaterial synthetisiert werden. Diese Experimente
lassen annehmen, dass die RUNTSs als Nanoreaktoren auf einer Substratoberfliche dienen
konnen. Da sie prinzipiell auf der Oberfliche durch das lithographische Definieren einer
Startkante frei positioniert werden konnen, erscheint die chemische Synthese von neuartigen
Materialkombinationen an beliebigen Positionen mdglich.



V.4. Durchmesserskalierung von aufgerollten In(Ga)As/GaAs Mikro- und Nanordhren

Aufgerollte Halbleiternanordhrchen sind vielversprechende Nanostrukturen zur Realiserung
von neuartigen Lichtemittern, zur Fliissigkeitsspeicherung- und transport sowie Herstellung
ultra kompakter Spulen und Kondensatoren. Sie zeichnen sich insbesondere dadurch aus, dass
sie einfach lithografisch auf einer Substratoberfliche positionierbar und damit integrierbar auf
einem Chip sind. Thr Durchmesser ist exakt durch Schichtdicken und inhdrente Verspannung
von wenigen Nanometern bis mehrere hundert Mikrometer einstellbar.

Die Durchmesserskalierung von aufgerollten InGaAs/GaAs Mikro- und Nanordhren (RUNTS)
hingt daher von den verschiedenen In,Ga, ,As/GaAs- Bischichtparametern ab
(Gesamtschichtdicke d, Dicke der einzelnen Schichten d, und d, und Verspannung (eingestellt
durch den Indiumgehalt X)). Somit sollte sich der RUNT- Durchmesser prizise durch die
Wahl, bzw. Herstellung einer entsprechenden Bischicht einstellen lassen.

In den folgenden Unterabschnitten wird dieses Skalierungsverhalten systematisch
experimentell untersucht. Zunichst werden symmetrische Bischichten realisiert, anschlieSend
werden asymmetrische InAs/GaAs-Bischichten betrachtet. Fiir symmetrische Bischichten
kann ein Durchmesserdiagramm entwickelt werden, welches eine nahezu komplette Ubersicht
tiber mogliche Probenparameter gibt. Auch fiir asymmetrische Schichten wird gezeigt, dass
eine Skalierung von hoch verspannten, pseudomorphen Bischichten mdglich ist. Fiir beide
Bischichtarten wird festgestellt, dass das Durchmesserskalierungsverhalten iiber weite
Bereiche durch kontinuumsmechanische Theorie beschrieben werden kann.

V.4.1 Symmetrische Bischichten

Dieser Unterabschnitt konzentriert sich auf symmetrischen Bischichten (obere und untere
Schicht haben gleiche Dicken; d, = d,), da diese Bischichten die kleinsten mdglichen
Durchmesser zulassen. Weiter werden nicht nur glatte, pseudomorphe Bischichten untersucht,
sondern auch der Durchmesser von Nanorohren betrachtet, die aus Bischichten entstanden
sind, deren Dicke weit iliber den bekannten kritischen Schichtdicken fiir Versetzungsbildung
und Inselformation liegt. Uberraschender Weise wird beobachtet, dass versetzte Bischichten
mit glatter Oberflichenmorphologie sich zu Rohren aufrollen, deren Durchmesser
vergleichbar mit den von der kontinuumsmechanischen Theorie vorhergesagten sind. Im
Gegensatz dazu tendieren Bischichten mit einer rauen Oberfliche dazu, Réhrchen mit
Durchmessern zu bilden, die iiber den theoretisch erwarteten liegen. Auf Grundlage unserer
Experimente wird die Bischichtoberflichenmorphologie mit der Vorhersagbarkeit des
Durchmessers korreliert und ein Durchmesserdiagramm fiir die Bildung von RUNTSs aus
symmetrischen Bischichten entwickelt.

Samtliche Proben wurden mittels MBE bei 70°C unter der Phaseniibergangstemperatur der
c(4x4) zur (2x4) Oberflachenrekonstruktion gewachsen, um Indiumsegregation wiahrend des
Wachstums zu unterdriicken. Das Wachstum wurde in-situ mittels RHEED {iberwacht und
das RHEED-Beugungsmuster wurde als Indikator fiir den Wachstumsmodus benutzt. Die
InGaAs/GaAs-Bischichten wurden auf einer AIAs-Opferschicht gewachsen. Die obere GaAs-
Schichtdicke d, wurde absichtlich 2 ML dicker prépariert als die untere InGaAs-Schicht, um
die Oxidation des GaAs zu beriicksichtigen, wenn die Probe der Laborluft ausgesetzt wird.
Auf diese Weise wurden symmetrische Bischichten fiir Indiumkonzentrationen von x = 0.05;
0.14; 0.33; 0.5; 1 realisiert.



Rohrchen-Bildung wurde durch ex-
situ Atzen mittels einer HF-Tensid-
Losung eingeleitet. Vor dem Atzen
wurde die Oberfliche der Bischicht
entlang der <010>-Richtung
angekratzt, um Startkanten fiir den
Aufrollprozess zu erhalten. Die : . 0 e
gebildeten RUNTs wurden mittels | : : 20 im . 5x5 im’
REM untersucht, und die

RUNTS gemessen. Die Oberﬂéche Il’lo_osGao_gsAS /GaAs-Bischicht. (b) AFM-Bild der

. Oberfl'ache der Bischicht, die die Nanostrukturen in (a)
der Proben wurde mittels AFM nach gebildet haben. Das Einschub ist eine 1x1 pm’ groBe

dem Wachstum und vor dem Atzen Vergroflerung dieser Bilder, in der die RMS bestimmt wurde.
charakterisiert. Die mittlere

Rauhigkeit (RMS) wurde fiir mehrere
Positionen der Probenoberfliche fiir einen 1x1 pm? Bereich aus den AFM- Bilder bestimmt.
Von zwei Proben mit x = 0.14 und x = 0.5 wurden TEM- Aufnahmen angefertigt, um die
theoretische kritische Schichtdicke t; fiir die Wachstumsbedingungen der Studie zu
verifizieren. Dies erscheint notwendig, da t; eine Funktion der Wachstumstemperatur ist und
fiir geringe Indiumkonzentrationen nicht gut mit den erwarteten theoretischen Werten
iibereinstimmt.

Abbildung 43 (a) zeigt eine umgeschlagene Nanostruktur, die sich aus einer
Ing 0sGap 9sAs/GaAs-Bischicht (d = 20 nm) gebildet hat. Die gefalteten Strukturen werden
bevorzugt gebildet, wenn die abgeldsten Bischichten sehr wenig oder keine Verspannung
aufweisen. Fiir symmetrische InGaAs/GaAs-Bischichten ist die obere Grenze, um
hauptsichlich gefaltete Strukturen zu erhalten, durch x=0.05 gegeben. Abbildung 43 (b) zeigt
das AFM-Bild der Oberflichenmorphologie der IngosGaggsAs/GaAs -Bischicht mit d = 20
nm. Im Vergleich zu Referenzoberflichen von GaAs-Proben, die bei der
Desorptionstemperatur des Oxides (580°C) gewachsen wurden, erscheint die GaAs-
Oberfldche der Bischicht rauer. Diese Rauigkeit w1rd der niedrigen Wachstumstemperatur
zugeschrieben, die fiir diese Probenserie
eingestellt wurde. Die
Oberflachenmorphologie ist typisch fiir
dicke GaAs-Schichten, die bei mittleren
Wachstumstemperaturen hergestellt
wurden.

In Abb. 44 (a) ist die Offnung einer RUNT
mit einem inneren Durchmesser von D =
70 nm gezeigt. Die RUNT ist aus einer S
Ing 37Gag67As/GaAs-Bischicht mit einer l

0.37%- ‘ 1x1 pm’
Bischichtdicke von d = 2 nm entstanden.

Die RUNT hat mehrere Umdrehungen
wiahrend des Bildungsprozesses
durchgefiihrt, so dass das Verhiéltnis des
innerem zum &dufleren Durchmesser schr
viel kleiner als 1 ist. .Das AFM-Bild in  App. 44, Nanorohren, die sich aus einer Ing 37GagAs
Abb. 44 (c) zeigt die Oberfliche der /GaAs-Bischicht in (a) mit d =2 nm und in (b) mit d =
entsprechenden Bischicht und ist typisch 4 nm gebildet hat. (c)-(d) AFM-Bilder der Oberfléche
fiir glattes, pseudomorphes GaAs. Diese der.Blschlchten, die .dle Nagostrpkturen in 2(a)-(b)
GaAs-Oberfliche besteht hauptsichlich gebildet haben. Der Einschub ist eine 1x1 pm* grof3e

o ! Vergroferung dieser Bilder, in der die RMS bestimmt
aus Monolagen hohen, zweidimensionalen  rde.

0nm 5x5 um’




Inseln. Die RUNT in Abb. 44 (b) hat einen inneren Durchmesser von D = 245 nm und hat sich
aus einer d = 4 nm dicken Ing37Gage7As/GaAs-Bischicht gebildet. Das AFM-Bild der
Oberflache dieser Bischicht (Abb. 44 (d)) zeigt an, dass die Oberfliche wiahrend des gesamten
Wachstumsprozesses glatt geblieben ist.

Eine weitere Kategorie von Nanorohren ist in den Abb. 45 (a)-(b) zu sehen. Abbildung 45 (a)
zeigt eine RUNT, die aus einer d = 12 nm dicken Ing sGag sAs/GaAs- Bischicht entstanden ist
und einen Durchmesser von D = 560 nm aufweist. Die RUNT hat mehrere Umdrehungen auf
der Substratoberfliche durchgefiihrt. Aus dem AFM-Bild der Bischicht in Abb. 45 (c) wird
klar, dass sich der Wachstumsmodus von einem Lagenwachstum zu einem Inselwachstum
gedndert hat. Die Verdnderung des RHEED-Musters hat angezeigt, dass die Inselbildung
spétestens oberhalb einer IngsGag sAs -Schichtdicke von d; = 1.8 nm eingesetzt hat. Aus den
AFM-Bildern der anderen Bischichtoberflichen (nicht gezeigt) ist zu erkennen, dass die
Inselformation schon ab d; = 1 nm einsetzt. Da die AFM-Daten einen besseren Indikator fir
die Inselbildung darstellen, wird die kritische Schichtdicke zu t. = 1 nm fiir diese
Indiumkonzentration und Wachstumsbedingungen angenommen.

Es ist bekannt, dass im Fall von IngsGagsAs erst die Bildung von kleinen Insel stattfindet,
gefolgt von der Bildung eines Versetzungsnetzwerkes fiir dickere Ing sGag sAs -Schichten. Das
AFM-BIild in Abb. 45 (c) zeigt eindeutig, dass die mit GaAs iiberwachsene IngsGagsAs-
Schicht eine sehr raue Oberflidche ausbildet, die eine dreidimensionale Morphologie aufweist.
Uberraschender Weise war die Bischicht sehr gut geeignet, um RUNTs auf der
Substratoberflidche zu bilden, obwohl die Bischicht von geringer Materialqualitét ist.

Das REM-BIild in Abb. 46 (a) zeigt eine typische RUNT, die sich aus dieser Bischicht
gebildet hat. Die Gesamtlinge der RUNT liegt bei iiber 300 um ohne weitere Defekte. Weiter
hat die RUNT mehrere Umdrehungen wéhrend des Aufrollprozesses durchgefiihrt. Dies
deutet an, dass das Auftreten dreidimensionaler Inseln und Versetzungen die Bischicht nicht
am Aufrollen hindern.

Abbildung 45 (b) zeigt die Offnung einer RUNT mit D = 150 nm, die aus einer d = 2.8 nm
dicken InAs/GaAs-Bischicht entstanden ist. Wahrend des Wachstums der InAs-Schicht wurde
das RHEED-Muster nach d; = 0.5 nm ”spotty. Dies entspricht der erwarteten, kritischen
Schichtdicke zur Bildung von InAs- :

Inseln. Fiir dickere InAs-Schichten setzt
die Bildung von Versetzungen ein. Die
InAs-Inseln  werden  wéhrend des
Wachstums der Bischicht mit GaAs
bedeckt. Im AFM-Bild in Abb. 45 (d)
sind die InAs-Insel eindeutig zu sehen
und sind ebenfalls im REM-Bild der
Probe (Abb. 45(a)) zu erkennen.

In Abb. 46 (b) und (c) ist jeweils eine
TEM-Querschnittsaufnahme einer
Ing 14Gag gsAs/GaAs-Bischicht, bzw.
einer IngsGagsAs/GaAs-Bischicht zu
sehen. In beiden Aufnahmen ist die
AlAs- Opferschicht gut zu erkennen, die
sich unter der InGaAs/GaAs-Bischicht
befindet. Die Ing14GaggsAs /GaAs-

[ . . . Abb. 45. (a) 560 nm groBe Offnung einer RUNT, die sich
Bischicht in Abb. 46 (b) hat eine Dicke aus einer IngsGagsAs/GaAs-Bischicht gebildet hat. (b)

von 29 nm, zeigt aber keinerlei 150 nm groBe Offnung einer RUNT, die aus einer
Versetzungen, obwohl die Ing 14GaggeAs-  InAs/GaAs-Bischicht hergestellt wurde. (c)-(d) AFM-
Schichtdicke deutlich iiber der  Bilder der Oberfliche der Bischichten, aus denen sich die
Nanostrukturen in (a)-(b) gebildet haben.

nominellen kritischen Schichtdicke liegt.



Die beiden einzelnen
Schichten, die die Bischicht
bilden, sind auf Grund der

geringen
Indiumkonzentration nicht
zZu identifizieren.

Abbildung 46 (c) zeigt eine
nominell d = 24 nm dicke
Ing sGag sAs /GaAs-

Nanotube

(b) (c)

29 nm Bilayer 24 nm

-

AlAs sacrificial layer AlAs sacrificial layl

GaAs substrate

o = SR

Bischicht. Fiir diese
IngsGag sAs -Schicht gilt di
> tc, und die Bischicht zeigt

Abb. 46. (a) REM-BIld einer langen RUNT, die sich aus einer d = 12 nm
dicken  IngsGagsAs/GaAs-Bischicht  gebildet hat. (b) TEM-

ein dichtes Querschnittsaufnahme einer d = 29 nm dicken Ing4GaggsAs/GaAs-
Bischicht auf einer AlAs-Opferschicht. (¢) TEM Querschnittsaufnahme
Yersetzungsnetzwerk, .Was einer nominell d = 24 nm dicken IngsGagsAs /GaAs- Bischicht auf einer
cine stark modulierte AlAs-Opferschicht. In der Bischicht hat sich ein dichtes
Oberfliche bewirkt. Die  Versetzungsnetzwerk gebildet. Die starke Oberflichemodulation
Spannungsfelder des  erschwert die exakte Dickenbestimmung aus der TEM-Aufnahme.

Versetzungsnetzwerkes

verhindern eine deutliche

Separation der beiden Schichten, die die Bischicht bilden.

Abbildungen 47 (a)-(c) fassen die RUNT-Durchmesser D als Funktion der Bischichtdicke d
fiir alle InGaAs/GaAs-Bischichten, die in dieser Studie hergestellt wurden, zusammen. Ferner
ist das Verhéltnis der RMS zur Bischichtdicke als Funktion der Bischichtdicke d gezeigt. Ein
analytischer Ausdruck ist fiir D(d,e) sowohl fiir den ebenen Verzerrungszustand als auch den
ebenen Verspannungszustand bekannt, so dass theoretische Linien durch Einsetzen der
Material- und Bischichtparameter berechnet werden konnen. Fiir die Rechnungen wurden die
elastischen Moduli in <010>-Richtung fiir GaAs und die verschiedenen InGaAs-Legierungen
verwendet, das Poission-Verhiltnis v wird zu 0.3 angenommen. Die Verzerrung ¢ wird aus
der Gitterfehlanpassung zwischen der InGaAs-Schicht und der GaAs-Schicht berechnet.
Theoretische Linien wurden fiir den ebenen Verspannungszustand und den ebenen
Verzerrungszustand berechnet und in den Abb. 47 (a)-(c) angegeben. Da in Abb. 47 (a)-(d)
die Abszisse durch die Bischichtdicke d gegeben ist, wird eine kritische Bischichtdicke fiir
symmetrische Bischichten d. definiert, die anzeigt, welche Bischichten eine InGaAs-Schicht
beinhalten mit d; > t.. Diese kritische Bischichtdicke ist d. = 2t. und wurde in Abb. 47(a)-(d)
fiir die verschiedenen Indiumkonzentrationen x eingezeichnet.

In Abb. 47 (a) ist D(d) und rws(d) fiir die Ing;14GagscAs/GaAs-Bischicht gezeigt. Die
experimentell bestimmten Durchmesser stimmen gut mit den erwarteten theoretischen
Durchmessern fiir den ebenen Verzerrungszustand tiberein. Nur fiir die Bischichten mit D>3.5
um wurden Nanostrukturen beobachtet, die auf einen etwas zu kleinen Durchmesser
hinweisen. Fiir diese Bischicht war die RUNT-Bildung schlecht ausgeprigt, so dass die
experimentell bestimmten Durchmesser unzuverléssig sind. Der Bereich wurde deshalb mit
einer grauen Ellipse in Abb. 47 (a) markiert. Diese schlecht ausgebildete RUNT-Bildung wird
der groBen Bischichtdicke zugeschrieben, so dass die symmetrische Bischichtdicke von d =
60 nm die obere Grenze der RUNT-Bildung fiir die Indiumkonzentration von x = 0.14
darstellt. Alle Bischichten weisen eine geringe relative Rauhigkeit auf (r.s < 0, 1), was eine
glatte Oberflichenmorphologie anzeigt. Insbesondere weisen Bischichten mit d >> d., also d,
>> tc flir Versetzungsbildung, keine erhohte 1. auf. TEM Aufnahmen der Bischicht mit d =
29 nm zeigen allerdings keine Versetzungsbildung (Abb. 46 (b)), obwohl die erwartete
kritische Schichtdicke t; tiberschritten ist.

Abbildung 47 (b) zeigt die beiden Graphen D(d) und rw(d) flir die Ing33Gage7As/GaAs-
Bischichten. Die RUNT-Durchmesser fiir D < 100 nm und D > 600 nm stimmen gut mit den



theoretisch berechneten Durchmessern fiir den ebenen Verzerrungszustand tiberein, wiahrend

im Bereich zwischen D =

100 nm und D =

600 nm die experimentell bestimmten

Durchmesser zu leicht groBeren Werten abweichen als fiir die Randbedingungen des ebenen
Verzerrungszustandes zu erwarten ist. Fiir Bischichten mit einer Ing ;4GaggsAs-Schicht d; >
3.5 nm (d > d. mit d. = 7 nm) wurde ein “’spotty* RHEED-Muster wihrend des Wachstums
beobachtet, das auf die Bildung von Inseln hinweist. Uberraschender Weise zeigen die
Bischichten gute RUNT-Bildung, und die experimentell bestimmten RUNT-Durchmesser

sind in guter Ubereinstimmung mit Werten
der kontinuumsmechanischen Theorie, die
fiir pseudomorphe Schichten entwickelt
wurde. Alle Bischichtoberflichen sind
nach dem GaAs-Wachstum glatt und die
relative Rauhigkeit ist kleiner 0.1. Eine
Ausnahme bildet die diinnste Bischicht mit
Trws =0.18.

In Abb. 47(c) ist D(d) und rws(d) fiir die
Ing sGag sAs/GaAs-Bischichten
aufgetragen. Die experimentell
bestimmten RUNT-Durchmesser sind
grofler als die erwarteten Werte nach
Theorie fiir d >4 nm (d >d.; d; > t). Keine
gut entwickelte RUNT-Bildung wurde fiir
Bischichten mit d = 2 nm beobachtet.
Dieser Punkt wurde deshalb mit einer
grauen Ellipse in Abb. 47 (c) markiert. Fiir
diese Bischicht zeigt die AFM-Analyse
der Bischichtoberfliche das Einsetzen der
Inselbildung. Dies fiihrt zu einer sehr
rauhen Oberflichenmorphologie. Deshalb
wird das Ausbleiben des Aufrollprozesses

(die Bischicht hat sich immer vom
Substrat abgeldst) dieser
hohen Rauhigkeit zugeschrieben. Der

Wert von 1w > 1 flir diese Bischicht zeigt
an, dass die obere GaAs-Schicht nicht die
Oberfliache vollstindig bedeckt und somit
nicht geschlossen ist. Auf Grund dieser
GaAs-freien Stellen tritt keine ausreichend
gute RUNT-Bildung ein. Fir alle
Bischichten mit d; > t. (d > d.) wird rws =
0.1 bestimmt. Dieser relative hohe Wert
wird durch die Inselbildung wihrend des
Wachstums der IngsGapsAs- Schicht
bedingt. Wie schon erwédhnt wurde, bildet
Ing sGag sAs zunichst kleine Inseln, worauf
dann die Formation eines
Versetzungsnetzwerkes folgt, wenn die
Ing sGagsAs-Schichtdicke die  kritische
Schichtdicke iberschreitet. Die
Rauhigkeit, die von den Inseln verursacht
wird, sowie das Versetzungsnetzwerk
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Abb. 47. Durchmesser D (Quadrate) sowie TIrus
(Dreiecke) als  Funktion der InGaAs/GaAs-
Bischichtdicke d. Gestrichelte Linien markieren den
theoretisch erwarteten Durchmesser fiir den ebenen
Verzerrungszustand und den ebenen
Verspannungszustand. Die  Linie d. markiert
Bischichten mit d; > t.. Mit grauen Ellipsen markierte
Bischichten  wiesen  wiederholt  keine  gute
Rohrchenbildung auf. (a) D(d) und rrys(d) der
Ing 14Gag g¢As/GaAs- Bischichten. (b) D(d) und rrys(d)
der Ing;3;Gage;As/GaAs- Bischichten. (¢) D(d) und
rrvs(d) der IngsGagsAs/GaAs- Bischichten. (d) D(d)
und rrys(d) der InAs/GaAs- Bischichten.



bleiben wihrend des Uberwachsens mit GaAs erhalten. Es ist darauf hinzuweisen, dass alle
Bischichten mit d > 4 nm gute RUNT-Bildung zeigen. Alle gebildeten RUNTS, die sich aus
diesen Bischichten entwickelt haben, haben wéhrend der Bildung mehrere Umdrehungen auf
der Oberflache durchgefiihrt.

Fir die InAs/GaAs-Bischichten wird D(d) und rrms(d) in Abb. 47(d) gezeigt. Alle
experimentell bestimmten Durchmesser sind signifikant groBer als die berechneten
Durchmesser nach kontinuumsmechanischer Theorie fiir alle Bischichten mit d > d.. Fir alle
InAs-Schichten mit d; > t. wurde ein “spotty* RHEED-Muster wiahrend des Wachstums
beobachtet, und die AFM-Analyse weist eindeutig Inselbildung fiir diese Bischichten nach.
Da die gebildeten Inseln groBer sind als fiir Ing sGag sAs, ist rws(d) groBer fiir alle InAs/GaAs-
Bischichten mit d > d.. Die Oberflichenmorphologie wird dreidimensional fiir di > tc und
damit 1w >>0.1, aber gut entwickelte RUNT-Bildung wird fiir alle Bischichten mit d > 2.8
nm beobachtet. In gleicher Weise wie fiir IngsGagsAs wird keine RUNT-Bildung fiir die
Bischicht mit einer InAs-Schicht von d = 1.7 nm beobachtet (graue Ellipse in Abb. 47 (d)).
Das Ausbleiben des Aufrollens wird deshalb wieder der groen Rauhigkeit zugeschrieben.
Diese Rauhigkeit zeigt ein dhnliches Verhalten der Bischicht wihrend des Wachstums der
oberen GaAs-Schicht an, wie er im Fall von IngsGag sAs fiir die Bischichtdicke von d = 2 nm
diskutiert wurde.

Unsere Daten legen nahe, dass iiber einen weiten Bereich von Indiumkonzentrationen und
Bischichtdicken der RUNT-Durchmesser gut von kontinuumsmechanischer Theorie
beschrieben werden kann und dabei zu den Werten des ebenen Verzerrungszustand tendiert.
Um die systematische Abweichung einiger Proben von der kontinuumsmechanischen Theorie
weiter zu untersuchen, wurde der Betrag der relativen Abweichung zum theoretischen
Durchmesser (ebene Verzerrung) als Funktion von r. in Abb. 48 aufgetragen. Die vertikale
Linie markiert r.s = 0, 09, die horizontale Linie eine relative Abweichung von 18%; dies
entspricht der oberen Grenze fiir den anzunehmenden experimentellen Fehler. Diese Linien
unterteilen Abb. 48 in vier Quadranten.

Der Verlauf der Daten in Abb. 48 zeigt an, dass fiir RUNTSs aus Bischichten mit d > d, die
Durchmesser den theoretisch erwarteten entsprechen, wenn die entsprechenden Bischichten
eine geringe relative Rauhigkeit aufweisen (rws < 0.09). RUNTSs aus Bischichten mit d > d,
haben Durchmesser, die eine signifikante Abweichung von den erwarteten theoretischen
Durchmessern zeigen, wenn die 1000
entsprechenden Bischichten zu einer
groflen relativen Rauhigkeit
tendieren (rws > 0.09). Dies ldsst eine
Korrelation zwischen 1w und der
relativen Abweichung vermuten. So
sind in Abb. 48 RUNTSs, die aus
einer Bischicht mit d >> d,
entstanden sind, aber eine rys < 0.09
aufweisen, vor allem im Quadranten

Il zu finden. Eine systematische 1 © IV ]
Abweichung zu zu  groflen bl il il
Durchmessern tritt erst auf, wenn 0.01 0.1 1 10
Bischichten mit d >> d. eine fus > RMS/Bilayer Thickness riuye

0.09 zeigen. Diese RUNTSs sind vor

allem im Quadrant I zu finden, wie = Abb. 48. Betrag der relativen Abweichung des RUNT
dies der Fall fur IngsGagsAs/GaAs-  Durchmessers zum theoretisch erwarteten Wert als Funktion
und InAs/GaAs-Proben ist. Dieses der relativen Rauhigkeit der Oberfliche. Die vertikale Linie
markiert rrys = 0.09, die horizontale Linie eine relative
Abweichung von 18% vom theoretisch erwarteten Durchmesser.
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Oberflichenmorphologie dieser Bischichten zugeschrieben, die es den Bischichten erlaubt,
die hohe Verspannung, die durch den groBen Indiumgehalt bedingt wird, abzubauen. Die
Bildung von Versetzungen oder Inseln in der Bischicht wihrend des Wachstums der InGaAs-
Schicht baut die Verspannung zwischen Substrat und der InGaAs-Schicht ab, hat aber keinen
signifikanten Einfluss auf den Verspannungszustand der Bischicht, solange diese eine glatte,
zweidimensionale Oberflichenmorphologie entwickelt. Es kann vermutet werden, dass auf
Grund der Relaxation der InGaAs-Schicht die GaAs-Schicht dehnungsverspannt zu der
versetzten InGaAs-Schicht aufwichst und somit der Verspannungszustand der Bischicht
erhalten bleibt. Grofle, systematische Abweichungen des experimentell bestimmten RUNT-
Durchmessers werden erst fiir Proben mit Bischichten, die eine groBle relative Rauhigkeit
aufweisen, beobachtet, da auf Grund der stark modulierten Oberfliche das GaAs seine
Dehnungsverspannung abbauen kann.

Die leichte Abweichung zu grof8eren Durchmessern als theoretisch erwartet fiir IngsGagsAs
/GaAs-RUNTSs mit Durchmessern zwischen D = 100 nm und D = 600 nm scheinen nicht von
einer groBen rw.s verursacht zu werden. Hierfiir spricht, dass alle Bischichten ein
pseudomorphes Wachstum zeigten (d < d. und s < 0.09; Proben sind im Quadranten II in
Abb. 48 zu finden). Stattdessen wird als Ursache fiir diese leichten Abweichungen des
RUNT-Durchmessers in diesem Bereich Indiumsegregation wéhrend des Wachstums der
pseudomorphen InGaAs- Schicht angenommen. Segregation erzeugt einen zu geringen
Indiumgehalt in Ing33Gag¢7As -Schicht. Dies setzt die inhdrente Verspannung in der Bischicht
herab. Daraus resultiert ein groBerer RUNT-Durchmessern als fiir die Indiumkonzentration
erwartet. Da Indiumsegregation flir geringe Indiumkonzentrationen weniger stark ausgepragt
ist, wird dieser Effekt nicht fir die Ing4GagssAs/GaAs-Bischichten beobachtet. Fir
Ing 33Gag 67As/GaAs-Bischichten mit d > 15 nm wird der Effekt auf Grund des typischen
Indiumsegregationsprofiles in den Schichten ebenfalls nicht beobachtet. Weitere
Untersuchungen sind notwendig, um das Ausbleiben des Effektes fiir Ing33Gage7As/GaAs-
Bischichten mit d < 1 nm zu erkldren. Interessanter Weise werden keine signifikanten,
systematischen Abweichungen diinner, pseudomorpher Bischichten zu kleineren RUNT-
Durchmessern als die theoretisch 10000
erwarteten beobachtet.

Um die experimentellen Ergebnisse
zusammenzufassen, wurde in Abb.
49 ein Durchmesserdiagramm fiir
RUNTs, die sich aus symmetrischen
InGaAs/GaAs-Bischichten  bilden,
erstellt. Es gibt einen Uberblick iiber
die herstellbaren RUNT
Durchmesser in Abhédngigkeit der
InGaAs/GaAs-
Bischichtkombinationen. Allein 10
dieser Studie gefundenen 1 10 100
Durchmesser sind in dem Diagramm Bilayer Thickness d (nm)
vermerkt. Der hellgraue Bereich in

Abb. 49 markiert Durchmesser zu Abb. 49 Réhrchendurchmesser  als  Funktion  der
Bis C'hi chtkombinationen fir  die Bischichtdicke. Mit hohlen Symbolen sind Bischichten

. . markiert, die keine gute Rohrchenbildung zeigten. In der
keine gut entwickelte RUNT- hellgrauen Region wurde keine Rohrchenbildung beobachtet,
Bildung beobachtet werden konnte. die dunkelgraue Region ist der Bereich, in dem alle
Die Grenze zum Bereich guter experimentell beobachteten Durchmesser zu finden sind. In dem
RUNT-Bildung ist durch die weill  markierten Bereich liegen die unerreichbaren

Durchmesser. Die gestrichelte Linie stellt das theoretische

theoretlsghe Durchmesserkurve - fiir Minimum des Durchmessers fiir glatte InAs/GaAs-Bischichten
symmetrische IngosGagosAs /GaAs-  gar.
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Bischichten markiert (hohle Achtecke). In diesem

Bereich wurden die gefalteten Strukturen beobachtet. Auf Grund dieser Ergebnisse ist es
unwahrscheinlich, dass RUNTs mit extrem groBem Durchmesser von diinnen Bischichten
produziert werden kdnnen. Weiter zeigen diese Ergebnisse an, dass der Aufrollprozess nicht
nur durch das Erreichen des kontinuumsmechanischen Gleichgewichtes bestimmt wird,
sondern von anderen Faktoren, wie z.B. der Indiumkonzentration oder der experimentellen
Umgebung, abhingt. Dieser Punkt wird weiter unterstiitzt von den experimentellen
Ergebnissen, dass sehr dicke Ing;4GaggsAs/GaAs-Bischichten ebenfalls kein gutes
Aufrollverhalten zeigen. Fiir diese symmetrischen Bischichten wurde anscheinend ein
Schichtdickenlimit erreicht (markiert mit einem hohlen Quadrat). Der dunkelgraue Bereich in
Abb. 49 markiert Durchmesser zu Bischichtkombinationen, die gut entwickelte RUNT-
Bildung zeigen. Alle experimentell untersuchten RUNT-Durchmesser zu InGaAs/GaAs-
Bischichtkombinationen werden hier gefunden. Der RUNT-Durchmesser kann iiber diesen
Bereich durch die entsprechende Wahl von x und d skaliert werden. Auch die Durchmesser
von RUNTSs, die aus asymmetrischen Bischichten mit d; < d, entstehen, fallen in diesen
dunkelgrauen Bereich. Diese asymmetrischen Bischichten stellen eine interessante Alternative
dar, um den Durchmesser einzustellen. Die weille Region in Abb. 49 markiert die nicht
herstellbaren RUNT-Durchmesser zu InGaAs/GaAs-Bischichtkombinationen. Die untere
Grenze der realisierbaren RUNT-Durchmesser fiir diese Materialkombination ist durch eine
experimentell bestimmte Line zwischen dem grauen und weillen Bereich gegeben. Die
gestrichelte Linie zeigt das theoretische Durchmesserminimum an, das mit InGaAs/GaAs-
Bischichten erreicht werden konnte. Hierfiir miissten glatte InAs/GaAs-Bischichten
herstellbar sein. Da dies nicht mdoglich ist, ergibt sich der beobachtete Unterschied des
experimentell erreichten zum theoretisch erwarteten Durchmesserminimum.

V.4.2 Asymmetrische Bischichten

Im vorherigen Unterabschnitt wurde die Skalierbarkeit von RUNTs, die aus symmetrischen
Bischichten entstanden sind, im Detail untersucht und ein Durchmesserdiagramm fiir diese
Klasse von Nanostrukturen entwickelt. Hierbei wurde erwéhnt, dass eine andere Methode zur
Durchmessereinstellung durch den Aufbau asymmetrischer Schichten moglich ist. Solche
Strukturen sind von Bedeutung, wenn dicke, pseudomorphe Bischichten hergestellt werden
missen, z.B. um zweidimensionale Elektrongase, Quantumwells fiir Photolumineszenz
Ramanspektroskopie einzurollen. Es ist von groer Bedeutung, dass diese Art von Strukturen
frei von Versetzungen oder anderen Wachstumsdefekten sind, da ansonsten die strukturelle
Qualitat nicht ausreicht,
quantenphysikalische Phénomene
beobachten zu kdnnen.

In diesem Unterabschnitt wird das
Skalierungsverhalten diinner,
asymmetrischer InAs/GaAs-
Bischichten untersucht. Auf Grund der
geringen kritischen Schichtdicke (ca.
1.6 ML) ist die InAs-Schicht nur 1.4
ML dick. Dabei werden d; zu d;
Verhiéltnisse bis zu 1 : 20 realisiert.

Der experlmqntell . beObaChtete AlAs-Opferschicht gewachsen. Beachtenswert ist die
Durchmesser wird mit theoretisch Reduzierung der GaAs-Schicht durch die Bildung des
erwarteten Durchmessern aus der  Oberflichenoxides. (b) Typische AFM-Aufnahme, die die
kontinuumsmechanischen Theorie  Oberflichenmorphologie einer InAs/GaAs- Bischicht zeigt.
verglichen. Die GroBe des aufgenommenen Bereiches ist 1x1 pm?.

Abb. 50. (a) TEM- Querschnittsaufnahme einer
InGaAs/GaAs-Bischicht. Die Bischicht wurde auf eine



Wie in vorherigen Unterabschnitt
wurde eine Reihe von InAs/GaAs-
Bischichten mittels MBE
hergestellt. Der Wachstumsprozess
wurde mittels RHEED {iberwacht.
Wihrend des gesamten Wachstums
der einzelnen Bischichten wurde
ein ’streaky* RHEED-
Beugungsmuster beobachtet, das
eine glatte
Oberflichenmorphologie anzeigt.
Fiir die verschiedenen InAs/GaAs-
Bischichten wurde die InAs-
Schicht konstant bei d; = 1.4 ML
gelassen und die GaAs-Schicht von
d,= 4.4 - 20 ML variiert. Alle
Schichten wurden auf eine 2.8 nm
dicke AlAs-Opferschicht

Abb. 51.
InAs/GaAs-Bischichten  unterschiedlicher Dicke gebildet
haben. (a) Nominelle Bischichtdicke: d; = 1.4 ML InAs und d,
= 6.4 ML GaAs. (b) Nominelle Bischichtdicke: d; = 1.4 ML
InAs und d, =20.4 ML GaAs.

REM-Bilder typischer Roéhrchen, die sich von

aufgewachsen. Vor dem ex situ Atzschritt mit einer HF-Tensid-Losung (5-25 vol% HF)
wurde die Bischicht angekratzt, um Startlinien in <010>-Richtung zu definieren.
Von allen InAs/GaAs-Bischichten wurde die Oberflichenmorphologie mittels AFM
untersucht, und die RMS fiir einen 1x1 pm’® groBen Bereich ermittelt. Die RUNT
Durchmesser wurden an verschiedenen, typischen RUNTs (7-10 Objekte) mittels REM

ausgemessen.

Die TEM-Querschnittsaufnahme einer InGaAs/GaAs-Bischicht ist in Abb. 50 (a) gezeigt. Die
Probe wurde fiir 33 Tage der Laborluft ausgesetzt. Die nominelle Bischichtdicke ist d = 5.3
nm, aber aus der TEM-Aufnahme ist zu erkennen, dass d = 4.8 nm betrdgt. Da die InGaAs-
Schicht die nominell korrekte Dicke hat, wird ein Verlust von 0.5 nm der GaAs-Schicht

abgeleitet, das sind ca. 2 ML, die
durch die Oxidbildung aufgebraucht
wurden. Somit erscheint ein Verlust
von 2 bis 3 ML GaAs auf Grund der
Oberflichenoxidation eine
gerechtfertigte Annahme zu sein.
Abbildung 50 (b) zeigt eine typische
AFM-Aufnahme einer
Bischichtoberfliche. Die Aufnahme
wurde vor dem Atzen mit der HF-
Losung angefertigt. Sie zeigt eine
glatte Oberflichenmorphologie, in
der die GaAs-Oberfliche aus
zweidimensionalen  Inseln  mit
Monolagen hohen Stufen gebildet
wird.

Abbildung 51 (a) und 51 (b) zeigen
zwei typische RUNT-Offnungen
zweier Nanorohren, die aus den
asymmetrischen InAs/GaAs-
Bischichten entstanden sind. Die
RUNT in Abb. 51 (a) ist aus einer
diinnen InAs/GaAs-Bischicht mit
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Abb. 52. Roéhrchen-Durchmesser D als  Funktion der

InAs/GaAs-Bischichtdicke d fir Rohrchen, die aus
asymmetrischen Bischichten entstanden sind. Weiter ist die
relative Rauhigkeit rrys als Funktion der Bischichtdicke d
gezeigt.  Theoretisch ~ erwartete =~ Durchmesser  nach
kontinuumsmechanischer Theorie sind als gestrichelte Linie fiir
den ebenen Verspannungszustand fir 2 ML Oxiddicke
markiert. Die blauen Kurven markieren den theoretisch
erwarteten Durchmesser fiir den ebenen Verspannungszustand
mit einer angenommen Oxiddicke von 2-3 ML.



nominell d = 7.8 ML entstanden, ihr innerer Durchmesser ist D = 35 nm. Typisch fiir RUNTSs
mit solch kleinem Durchmesser hat sie mehrere Umdrehungen wéhrend der Bildung
durchgefiihrt, so dass das Verhéltnis von Innen- zu AuBlendurchmesser kleiner 1 ist. Das
andere Extrem des untersuchten Durchmesserbereiches wird in Abb. 51 (b) reprisentiert. Die
RUNT weist D = 550 nm auf, sie ist aus einer InAs/GaAs-Bischicht mit nominell d = 21.8
ML entstanden.

Abbildung 52 zeigt D(d) und rws(d) fiir die verschiedenen, asymmetrischen InAs/GaAs-
Bischichten. Wie im vorherigen wurde die obere GaAs-Schicht um 2 ML korrigiert, um die
Verringerung von d, durch die Oxidbildung zu beriicksichtigen. Weiter wurden die erwarteten
Durchmesser nach kontinuumsmechanischer Theorie berechnet (analog zu den symetrischen
Durchmessern). In Blau sind die theoretischen Kurven fiir 2 und 3 ML Oxiddicke
eingezeichnet. Aus Abb. 52 wird ersichtlich, dass D(d), ebenso wie die Durchmesser von
RUNTSs, die aus symmetrischen, glatten Bischichten entstanden sind, den theoretisch
erwarteten Werten fiir den ebenen Verzerrungszustand folgt. Nur fiir d > 5 nm ist eine leichte
Abweichung zu gréeren Durchmessern zu beobachten. rys(d) ist fiir fast alle Proben kleiner
als 0.1. Dies bestitigt die RHEED-Beobachtungen wiéhrend des Wachstums, die fiir alle
Proben eine glatte Oberflaichenmorphologie angezeigt haben.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass alle drei angegebenen theoretischen Kurven
die experimentell bestimmen Durchmesserwerte gut beschreiben. Es ist weiter auffillig, dass
die theoretischen Kurven fiir eine Oxiddicke von 2 ML und 3 ML fiir d > 5 nm fast identisch
sind. Dies zeigt an, dass die Oxidation der oberen GaAs-Schicht fiir Bischichtdicken d <5 nm
zu signifikanten Anderungen im erwarteten Durchmesser fiihrt und beriicksichtigt werden
muss. Fiir geringe Schichtdicken werden die beobachten RUNT-Durchmesser besser durch
die Annahme des ebenen Verzerrungszustandes bei 2 ML Oxiddicke beschrieben (d < 4 nm),
wihrend fiir dickere Schichten (d > 4 nm) der ebene Verspannungszustand eine etwas besser
Beschreibung liefert. Ahnlich wie fiir symmetrische Ing33Gag67As /GaAs-Bischichten mit d >
4 nm weisen RUNTs fiir diesen Bischichtdickenbereich eine Tendenz zu leicht groBeren
Durchmessern als die theoretisch erwarteten auf. Dies wurde im Fall von symmetrischen
Ing 33Gag 67As /GaAs-Bischicht auf Indiumsegregation

zuriickgefiihrt. Fiir die asymmetrischen InAs/GaAs-Bischichten reicht die maximale
Bischichtdicke von d=6 nm nicht aus, um eine abschlieBende Beurteilung treffen zu konnen,
ob Segregation das Skalierungsverhalten beeinflusst. Es wird fiir die asymmetrischen
Bischichten keine signifikante Abweichung zu kleineren Durchmessern festgestellt.



V.5. Lichtemission von aufgeftllten InAs/GaAs Nanoréhren

In diesem Abschnitt wird gezeigt, dass individuelle, wohl positionierte aufgerollte
Nanoréhrchen mit einem gelosten Farbstoff gefiillt werden konnen. Ein starkes
Fluoreszenssignal im roten Spektralbereich wird von solchen gefiillten Nanostrukturen
beobachtet. Weiter wird gezeigt, dass Ensembles von RUNTS, die auf der Substratoberfliche
liegen, mit rotem Farbstoff gefiillt werden konnen. Hierbei wird Fliissigkeitstransport in
diesen Nanostrukturen nachgewiesen.

Zur Herstellung von RUNTs wurden AlAs-Opferschichten, gefolgt von verschiedenen
InGaAs/GaAs-Bischichten, mittels MBE auf GaAs (001)-Substrate aufgewachsen. Die
Proben wurden nach dem Wachstum mit einer HF-Tensid-Losung (3 vol% bis 25 vol% HF)
gedtzt. Durchmesser von 100 nm bis 1 pm wurden durch verschiedenen
Indiumkonzentrationen und Bischichtdicken realisiert. Um eine wohl definierte Position der
RUNTs auf der Substratoberfliche zu gewihrleisten, wurden strukturierte Substrate
verwendet, und AlAs-Opferschichten, gefolgt von asymmetrischen InAs/GaAs-Bischichten,
auf diese aufgewachsen.

Die Schichten auf strukturierten Substraten wurden mit HF-Tensid-Losungen (25 vol% HF)
gedtzt, um die RUNT-Bildung einzuleiten. Fiir das Fiillen von individuellen RUNTs wurde
ein Mikromanipulationsaufbau verwendet. Fiir Fluoreszenzaufnahmen wird die Probe mit
Licht einer Hg-Lampe beleuchtet, deren Licht durch einen Schmalbandfilter (Schwerpunkt bei
546 nm) auf die Probe fdllt. Das Fluoreszenzsignal wird mit einer CCD-Kamera
aufgenommen, vor der ein Filter angebracht ist, der fiir Licht ab 590 nm durchléssig ist. Sehr
feine Glaskapillaren mit Durchmesser kleiner 2 pm wurden verwendet, um kleinste Tropfen
von Rhodamin 6G Farbstoff auf die Offnungen der RUNTSs zu deponieren. Rhodamin 6G
(Ethanollésung mit 0,0012 g/ml, bzw. 0,024 g pro 20 ml) ist ein wohl bekannter Farbstoff, der
ein breites Fluoreszenzspektrum von 530 bis 630 nm zeigt. Um die RUNTs auf der
Probenoberfliche zu fiillen, wurde die Probe in eine Ethanolldsung von Rhodamin 6G
(ebenfalls ca. 0,0012 g/ml) getaucht und anschlieBend mit reinem Ethanol abgespiilt. Fiir die
Fluoreszenzaufnahmen wurde das gleiche Lichtmikroskop wie fiir die Untersuchungen an
einzelnen RUNTSs verwendet.

Abbildung 53 (a) zeigt eine Lichtmikroskopieaufnahme zweier InAs/GaAs-basierten RUNTSs
auf einem strukturierten Substrat. Die
beiden Nanorohren sind {iiber eine
Distanz von 11 pm von den
vordefinierten Grdben weggerollt.
Der Innendurchmesser ist 100 nm.
Dies bedeutet, dass die RUNTSs
ungefdhr 30 Umdrehungen auf der
Substratoberflidche durchgefiihrt
haben. Ein absichtlich in den Graben
prozessierter Knick (mit ”A* in Abb.
53 markiert), fiihrt dazu, dass die
Bischicht wéhrend des Aufrollens an

dieser Stelle auseinander gerissen
wird. Diese Prozedur erlaubt eine
exakte Kontrolle der Lénge der
RUNTs, die durch einfache Wahl der
Geometrie  der  Substratstruktur
bestimmt werden kann. Ein Tropfen
einer Rhodamin 6G-Ethanollosung
wurde auf die Substratoberfliche

Aufsichtsbild

Abb.  53. (a) zweier  Rohrchen
(Innendurchmesser 100 nm) auf einem strukturiertem Substrat
durch ein Lichtmikroskop. (b) Ein Farbstofftropfen wurde
iiber die beiden Offnungen der Rohrchen platziert. Einschub
zeigt eine REM-Aufnahme eines Defektes im unteren
Rohrchen. () Bild der Rohrchen unter
Fluoreszenzbedingungen im Lichtmikroskop. Die Aufnahme
zeigt eindeutig, dass die Nanordhren mit der Farbstofflosung
gefiillt sind.



aufgebracht und bedeckt genau die beiden Offnungen der RUNTSs (Abb. 53 (b)). Abbildung
53 (c) zeigt die Fluoreszenzaufnahme der

beiden RUNTSs. Von beiden RUNTSs ist ein (@)

starkes Fluoreszenssignal zu beobachten,
welches beweist, dass die Farbstofflosung in
die beiden Nanordhren durch Kapillarkréfte
eingezogen wurde. Die obere RUNT ist auf
der gesamten Lédnge von 50 pm gefiillt,
wihrend die untere RUNT nur auf den ersten
25 pm gefiillt ist. Der Grund fiir diese
Beobachtung ist aus dem Einschub in Abb. 53
(b) ersichtlich, welches eine REM-Aufnahme
eines Defektes in der unteren RUNT zeigt.
Der Defekt hat eine Ldnge von ca. 180 nm
und befindet sich exakt an der Position, an der
der Fiillprozess der RUNT aufgehort hat.
Abbildung 54 () zeigt eine
Lichtmikroskopie-Aufnahme zweier
InAs/GaAs-basierter RUNTSs, die von einem 170 sec
Kratzer in entgegengesetzte Richtungen
aufgerollt sind. Die RUNTs haben einen
Durchmesser von 560 nm. Diese Probe wurde
in eine Ethanollésung von Rhodamin 6G
getaucht, dreimal in klarem Ethanol
abgespiilt, um Farbstoffreste von der
Probenoberfliche zu entfernen, und nach

. .. .- Abb. 54. Video-Lichtmikroskopie eines mit
jedem Spiilen wurde gewartet, bis die Probe Farbstoff gefiillten InAs/GaAs-Nanordhrchens. (a)

vollstéindig getrocknet ist. Abbildungen 54  Zwei Réhrchen unter normaler Beleuchtung. (b)-(h)
(b)-(h) zeigen eine Sequenz von Bildern, die  Lichtmikroskopieaufnahmen des gleichen Bereichs
unter Fluoreszenzbedingungen des  unter Fluoreszenzbedingungen. Ein mit Farbstoff

gefiillter Abschnitt kann klar identifiziert werden.
Die Bilder zeigen, dass sich der Farbstoff mit der
Zeit bewegt und an Intensitit verliert.

Lichtmikroskops an der gleichen Stelle
aufgenommen wurden. Ein mit Farbstoff
gefiillter Abschnitt kann in der oberen RUNT
durch das starke Fluoreszenzsignal iiber eine
Linge von 40 pm identifiziert werden. Das linke Ende des gefiillten Abschnittes ist mit einem
Pfeil markiert. Interessanter Weise ist dieser gefiillte Abschnitt nicht statisch, sondern bewegt
sich mit der Zeit. Abbildung 54 (c) und 54 (d) zeigen eindeutig, dass der Farbstoff sich um 10
pm nach links in der RUNT bewegt. Mit zunehmend verstrichener Zeit wird der gefiillte
Abschnitt der Nanordhre kleiner und das gesamte Fluoreszenzsignal wird schwicher (Abb. 54
(e)-(h)). Dieser Effekt wird dem langsamen Verdampfen des Ethanols zugeschrieben, welches
zu einer Reduktion des Volumens des gelosten Farbstoffes fiihrt. Selbst nachdem das Ethanol
vollstindig verdampft ist, kann eine schwache rote Line beobachtet werden, welche den einst
gefiillten Nanorohrenabschnitt markiert. Eine solche rote Linie wird auch fiir die untere
RUNT beobachtet. Dies zeigt an, dass auch diese RUNT anfanglich mit dem Farbstoft gefiillt
war, aber das das Losungsmittel entweder verdampft ist oder wihrend der Probenpraparation
entfernt wurde. Es ist auBerdem bemerkenswert, dass die urspriingliche

Intensitdt des Fluoreszenzsignals wieder hergestellt werden konnte, in dem die Probe
nochmals mit reinem Ethanol gespiilt wurde (nicht gezeigt). Dies zeigt, dass der Farbstoff in
den RUNTS zuriickbleibt, wihrend das Losungsmittel abdampft.



V.6. Prozessintegration von aufgerollten Réhrchen

Erstmalig konnten aufgerollte R6hrchen
in einen Prozess integriert werden, um
Fliissigkeiten auf einem
Halbleitersubstrat zu  transportieren.
Unsere Demonstration eroffnet den Weg
fiir die parallele Prozessierung von
linearen nanofluiden Bauelementen auf
einem Chip.

Abbildung 55 zeigt den Prozess, den wir
fir die Integration der Rd&hrchen
entwickelt haben. Die gebildeten
Mikroréhrchen (Abb. 55 (a)) werden
zundchst mit einem Schutzlack bedeckt
(Abb. 55 (b)). Runde Offnungen werden
dann mittels UV Lithografie an den
Enden des Rohrchens geschaffen (Abb.
55 (c), siche auch Abb. 56 (a)). Nach der
Entwicklung werden die Rd&hrchen
entweder ~mechanisch oder durch
chemisches Atzen gedffnet (Abb. 55
(d)). Die Grenze zwischen bedecktem
und unbedecktem Rohrchen ist durch
eine REM Bild in Abb. 56 (b)
verdeutlicht. In Abbildung 56 (¢) wurde
das Rohrchen mechanisch gedffnet. Es
wurde tberpriift, dass die Fliissigkeit
nicht am Rande der Rdohrchen flief3t.
Danach wird ein mit Lochern versehenes
Quartzplattchen belackt und auf der
Probe geeignet ausgerichtet (Abb. 55
(e)). Zum Schluss werden
Teflonschlduche zum Ein- und Auslass
von Fliissigkeiten an die Locher
angeschlossen. Das Auffiillen von
Rohrchen ist in Abb. 56 (d) — (f)
dargestellt. Abb. 56 (d) ist eine
VergroBerung von Abb. 56 (a) und zeigt
die erstaunliche Homogenitit der
Rohrchen tiber eine Linge von etwa 100
pum. Diese Homogenitdt erstreckt sich
iber die 3 mm der gesamten Probe, was
zu einem Lénge zZu
Durchmesserverhiltnis von 3000 fiihrt.
Abbildung 56  (e) zeigt ein
vergleichbares Rohrchen unter dem
Lack, das zum Teil mit Farbstoff gefiillt
ist. Der Startpunkt des Auffiillprozesses
befindet sich unterhalb des Bildes und
das Rohrchen fiillt sich nach oben hin

{a). Rolled tubes (b): Cover with

SuU-8

(c): Expose and
develop SU-8

™~N

{d): Selective {e}: Bond quartz {f): Insert fluidic
tube opening plate connectors
Abb. 55. Schematische ~ Darstellung ~ der

Prozessintegration. (a) Rohrchenbildung, (b) Belackung,
(c) Definition von Einlassléchern, (d) Offnung der
Rohrchen, (e) Ausrichtung eines mit Lochern bestiickten
Quartzplattchens, (f) Anschluss von Teflonschlduchen

Microtube

Abb. 56. (a) Belackte Rohrchen mit zwei entwickelten
Lochern flir Schlauchanschliisse. (b) Rohrchen an der
Grenzflache zwischen Lack und Loch fiir Schlauanschluss.
(c) Geoffnetes Rohrchen. (d) Optisches Mikroskopiebild
von zwei belackten Rohrchen. (e) Teilweise mit Farbstoff
aufgefiilltes Rohrchen. (f) UnregelméBig gefiilltes
Rohrchen.



auf. In Abb. 56 (f) ist ein
Ro6hrchenabschnitt zu sehen, in dem sich
die Fliissigkeit in mehre Zapfen
aufgeteilt hat. Diese Zapfenbildung wird
durch ein Wechselspiel aus
Oberflachenspannung und
Kapillarkriften innerhalb des Kanals
bestimmt. Kapillarkrifte =ziehen die
Fliissigkeit durch den Kanal, erzeugen
einen negativen Laplace-Druck und
verursachen die Bildung von Blasen und
Fliissigkeitszapfen. Das Auffiillen eines
Rohrchens  mit  Farbstoff  wurde
aufgenommen und ausgewdhlte Bilder
der Videosequenz sind in Abb. 57 (a)
gezeigt. In 25 ms ist das Rohrchen iiber
25 um aufgefiillt. Die Auffiilldistanz als
Funktion der Zeit ist in Abb. 57 (c)
dargestellt. =~ Wir  bestimmen eine
anfiangliche Auffiillgeschwindigkeit von
330 um/s, die sich am Ende bis auf
70um/s verringert hat. Die Fliissigkeit
folgt einer quadratischen Distanz-Zeit
Abhingigkeit, die durch die Washburn-
Gleichung beschrieben werden kann.
Das Entleeren der Rohrchen erfolgte

1 i 0

000 005 010 015 020 025
Time (sec)

Abb. 57. (a) Farbstoffauffiillung und (b) Entleerung eines
Rohrchens. (¢) Distanz-Zeit Funktion des Auffiill und
Entleerungsprozesses.

durch das Pumpen der Fliissigkeit. Die Bilder in Abb. 57 (b) dokumentieren die Entleerung.
Das obere Bild zeigt das volle Rohrchen, dass nach 9 s komplett entleert ist. Aus der
dargestellten Kurve in Abb. 57 (c) entnehmen wir eine lineare Beziechung zwischen Position
der Fliissigkeitsfront und der Zeit. Unsere Ergebnisse konne gut mit Evaporations-

getriebenem Pumpen erklart werden.
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Rolled-up nanotubes: Fabrication, properties and perspectives

FAHL Academia: Nano- und mikrodimensionale Strukturelemente, Worlitz, September 26-27
(2005)

22. 0. G. Schmidt
Quantum dots, quantum dot molecules, and quantum dot crystals

International Conference on Solid State Devices and Materials (SSDM), Kobe, Japan,
September 12-15 (2005)

21. O. G. Schmidt
Merging top-down and bottom-up to create new nanostructured materials
Colloquium of Martin-Luther Universitit Halle-Wittenberg, July 15 (2005)

20. O. G. Schmidt

From island nucleation to 3D quantum dot crystals

Gordon Research Conference on Thin Film and Crystal Growth Mechanisms, South Hadley,
MA, USA, June 26-July 1 (2005).

19. O. G. Schmidt
Formation and site-control of strain-driven nanostructures

Symposium zur Physik von Oberflichen und Grenzflachen, Technische Universitdt Miinchen,
June 23 (2005)

18. O. G. Schmidt
Growth of self-assembled quantum dots.
Seminar at the University Wiirzburg, June 13 (2005)

17. O. G. Schmidt
Merging top-down and bottom-up to create new nanostructured materials

Colloquium of the Freie Universitdt Berlin, June 10 (2005)

16. O. G. Schmidt



Footprints in the sand
Workshop on Growth, Electronic and Optical Properties of Semiconductor Nanostructures
(GEOPSN), Kiihlungsborn, June 9-12 (2005).

15. O. G. Schmidt

Alloying and ordering of SiGe islands

Fourth International Conference on Silicon Epitaxy and Heterostructures (ICSI-4), Awaji
Island, Hyogo, Japan, May 23-26 (2005).

14. O. G. Schmidt
Position-control of self-assembled semiconductor nanostructures
Colloquium of the TU Freiberg, May 20 (2005).

13. O. G. Schmidt
Seeded quantum dot crystals

10™ International Symposium on Advanced Physical Fields, Tsukuba, Japan, March 8-10
(2005).

12. O. G. Schmidt
One-, two-, and three- dimensional quantum dot crystals
Spring Meeting of the German Physical Society, Berlin, March 4-9 (2005).

11. O. G. Schmidt
From island nucleation to three-dimensional quantum dot crystals
Colloquium of the Johannes Kepler Universitét, Linz, Austria, October 28 (2004).

10. O. G. Schmidt
Periodic quantum dot arrays in one-, two-, and three dimensions
German MBE-Workshop 2004, Braunschweig, October 11-12 (2004).

9. 0. G. Schmidt
Accurate positioning of self-assembled quantum dots and nanotubes

Summer school on Nanomaterials — Science and Engineering, Stuttgart, Germany, September
27-29 (2004).

8. O. G. Schmidt
Novel insights into the formation of self-assembled quantum dots

International Conference on Superlattices, Nano-Structures and Nano-devices (ICSSN),
Cancun, Mexico, July 19-23 (2004).

7. 0. G. Schmidt

Self-assembled semiconductor quantum dots grown on ex-situ and in-situ patterned substrates
European Material Research Society Symposium T (Substrate nanostructuration: Self-
assembling and nanopatterning), Strasbourg, France, May 24-28 (2004).

6. O. G. Schmidt
Dehnen und Entspannen: Ein grundlegendes Prinzip mit interdisziplinirer Ausrichtung
Colloquium of the Westfilische Wilhelms-Universitdt Miinster, April 27 (2004).

5. 0. G. Schmidt
Dehnen und Entspannen: Ein einfaches Prinzip mit vielfdltiger Gestaltung



Physical Colloquium, Universitdt Karlsruhe, April 20 (2004).

4. O. G. Schmidt
Strain driven semiconductor nanostructures
Seminar of the ESRF, Grenoble, France, March 5 (2004).

3. O. G. Schmidt

Novel quantum dot architectures

13" International Winterschool on New Developments in Solid State Physics, Mauterndorf,
Austria, February 15-20 (2004).

2. 0. G. Schmidt
Long-range ordered arrays of semiconductor quantum dots and lateral quantum dot molecules

International Conference on Materials for Advanced Technologies, Singapore, Singapore,
December 7-12 (2003).

1. H. Heidemeyer and O. G. Schmidt
Perfectly ordered arrays of InAs quantum dots on patterned GaAs (001) substrates

Fifth International workshop on epitaxial semiconductors on patterned substrates and novel-
index surfaces (ESPS-NIS), Stuttgart, Germany, October 13-15 (2003).



