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1 Einleitung

Ubergangsmetall-Verbindungen, insbesondere Ubergangsmetall-Oxide, zeichnen sich durch
ihre aulBergewohnlich vielfaltigen physikalischen und chemischen Eigenschaften aus [Hen94].
So treten Ubergangsmetall-Oxide als Isolatoren (CoO, NiO;) Tialbleiter (Fg4O), Metalle

(CrO,, ReQ) und Supraleiter (YB&£uO;) auf [Cox95]. Sie bilden Ferromagnete (GrO
Antiferromagnete (CoO, NiO) und Ferrimagnete ;e YsFe0;,). Viele Oxide kommen in
verschiedenen Oxidationsstufen vor, so z.B. Vanadiumoxid (u.a. VQ, W40; und \,0s).
Monoxide wie NiO und CoO kristallisieren in NaCl-Struktur, ;09 und FgO, bilden die
normale bzw. inverse Spinell-Struktur aus und BaTd@ Perowskit-Struktur [Wei89], um nur
einige Beispiele fur mogliche Kristallstrukturen zu nennen. Diese Vielfalt an elektronischen und
strukturellen Eigenschaften ist fiir die weite Verbreitung der Ubergangsmetall-Oxide
malgebend. Im folgenden Abschnitt soll nur auf ihre Anwendung in der chemischen Industrie
und auf dem noch jungen Gebiet der Magnetoelektronik eingegangen werden.

Heterogene Katalyse

In der chemischen Industrie sind die Ubergangsmetall-Oxide auf dem Gebiet der heterogenen
Katalyse schon seit langem von Bedeutung [Yo0s94]. Die katalytische Wirkung von
Ubergangsmetall-Oxiden beruht h&ufig auf Oxidations- bzw. Reduktionsreaktionen an der
Oxid-Oberflache mit den beteiligten chemischen Komponenten (im allgemeinen Gase).
Aufgrund ihrer variablen Oxidationsstufen kénnen sie als niedervalente oder hochvalente Oxide
vorkommen. An einer hochvalenten Oxid-Oberflache beispielsweise kann ein zuvor adsorbierter
Reaktant durch Sauerstoff oxidiert werden und nachfolgend desorbieren. Die Oberflache wird
dadurch vorubergehend reduziert. Um die Oxidationsaktivitat der Oberflache zu erhalten, wird
kontinuierlich neuer Sauerstoff von auf3en zugefuhrt. Die Aktivitat des Sauerstoffs an der
Oberflache stellt einen wesentlichen Faktor solcher Katalyse-Reaktionen dar.

Wenn beispielsweise O auf NiO oder CoO adsorbiert, findet ein Elektronentransfer von den
teilweise gefiillten d-Bandern zum adsorbierten Sauerstoff statt. Infolgedessen entsféhen Co
lonen und negativ geladene™-@nen. Die O-lonen sind die aktive Spezies bei der
Oxidationsreaktion auf NiO- oder CoO-Katalysatoren [Y0s94].

Die meisten der industriell eingesetzten Katalysatoren sind jedoch Metall-Trager-
Katalysatoren. Nicht das Oxid selbst bildet die katalytisch aktive Komponente, sondern das
Oxid dient lediglich als Tragermaterial fir fein verteilte Metall-Partikel, an denen die
katalytische Reaktion ablauft. Die feine Verteilung der Metall-Partikel fihrt zur Vergrof3erung
des Oberflache-Masse-Verhaltnisses und damit zur Erh6hung der Effizienz des Katalysators.

Die Optimierung der Eigenschaften von heterogenen Katalysatoren wird seit Beginn ihrer
Nutzung mit den verschiedensten Methoden angestrebt und auch erfolgreich durchgefiihrt.
Meistens blieben aber die atomaren Prozesse an den Katalysator-Oberflachen unbekannt. Einen
Fortschritt hat die Katalyse-Forschung in den vergangenen 20 Jahren durch den Einsatz der
Ultrahochvakuum (UHV)-Technik erzielt. Seitdem sind neben Chemikern verstarkt auch
Oberflachen-Physiker auf diesem technologisch wichtigen Gebiet beschéftigt [Yos94].

Reale Katalysatoren sind im allgemeinen so komplex aufgebaut, dal3 eine detaillierte
Beschreibung der einzelnen Reaktionsschritte mittels oberflachenphysikalischer Methoden
praktisch unmoglich ist. Deshalb werden reale Katalysatoren durch einfachere Modell-
Katalysatoren ersetzt. Durch die Betrachtung von einfachen Teilschritten der gesamten
Katalyse-Reaktion wachst schrittweise das Verstandnis fur komplexere Reaktionsmechanismen.
Ausgangspunkt der Untersuchungen kann beispielsweise die Praparation und Charakterisierung
einer glatten, defektfreien Ubergangsmetall-Oberflache als Tragerschicht sein. Im nachsten
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Schritt kbnnen mittels geeigneter Methoden Nanopartikel, z.B. mehratomige Metall-Cluster,
aufgebracht werden. Die Wechselwirkung der einzelnen Cluster mit der Tragerschicht sowie
ihre GroRe (Anzahl der Atome pro Cluster) und ihre Dichte (Anzahl der Cluster pro Flache)
haben entscheidenden Einflul auf die Reaktivitdt der Oberflache. Letztlich laf3t sich die
Reaktivitat durch gezieltes ,engineering” der Oberflache, d.h. durch die gezielte Beeinflussung
der strukturellen und elektronischen Parameter, optimieren. Am Ende konnte dann die
Betrachtung einer konkreten Katalyse-Reaktion stehen. Die Reaktion soll auf atomarer Skala
beschrieben werden. Dazu mul3 u.a. bestimmt werden, welches die aktiven Oberflachenplatze
sind, die fir die Adsorption der Edukte und die katalytische Transformation in die Produkte
verantwortlich sind [Kis87].

CapPpPUS et al. [Cap94] untersuchten mit Hilfe elektronenspektroskopischer Methoden
verschiedene katalytische Modellsysteme. Sie betrachteten u.a. die Adsorption und Reaktion
von H,O und NO auf reinen und OHbedeckten NiO- und CoO-Oberflachen. AuagkeEBND
et al. [Fre93] fuhrten Adsorptionsexperimente an katalytischen Modellsystemen durch. Sie
richteten ihre Aufmerksamkeit u.a. auf die,@x(111)-Oberflache, die durch Oxidation der
Cr(110)-Oberflache prapariert werden kann, und untersuchten den EinfluB von Alkali-Atomen
auf die Oberflacheneigenschaften. Allerdings sind Ergebnisse, die an idealisierten Systemen
unter UHV-Bedingungen gewonnen wurden, nicht ohne weiteres auf reale Katalysatoren
anwendbar. BRISTMANN [Chr91] geht auf diese Problematik ausfiihrlich ein. Die vorliegende
Untersuchung beschaftigt sich jedoch nicht mit chemischen Aspekten. Vielmehr setzt sie bei der
Préparation und Charakterisierung des Wachstums von Oxid-Schichten am Beispiel von CoO
an.

In der praktischen Anwendung bestehen Katalysatoren meistens aus massiven isolierenden
Oxiden. Den meisten oberflachenphysikalischen Untersuchungstechniken, z.B. den elektronen-
spektroskopischen Methoden, sind die Oberflichen von massiven Oxid-Kristallen wegen der
schlechten Leitfahigkeit aber nicht zugénglich. Deshalb waren isolierende Oxid-Oberflachen in
der Vergangenheit in viel geringerem MaRe Gegenstand der Oberflachenphysik als reine
Metall-Oberflachen. Infolgedessen liegt der Wissensstand auf dem Gebiet der Chemie und
Physik der Oxid-Oberflachen etwa 10 Jahre hinter dem von Metall-Oberflachen zuriick [Hen94,
Fre95]. Ein Ausweg aus dem Dilemma der schlechten Leitfahigkeit besteht in der Préparation
dunner Oxid-Schichten auf Metall-Substraten. Im Gegensatz zu massiven Oxiden laden sich
dinne Oxid-Schichten wahrend der Untersuchung mit elektronenspektroskopischen Methoden
nicht auf, weil die Ladungstrager Uber das Metallsubstrat abflieBen kénnen.

Andere Wege zur Erhéhung der Leitfahigkeit von massiven Kristallen sind die Dotierung
mit Fremdatomen, hohere Temperaturen [Cas96, Cas98] oder das Einbringen von Leerstellen
[Die96]. Diese Wege werden in der vorliegenden Untersuchung allerdings nicht beschritten.

Magnetoelektronik

Wahrend Oxid-Schichten fur die Katalyse schon seit Jahrzehnten von Bedeutung sind, ist ihre
Anwendung als Tunnelbarriere in neuartigen, magnetischen Speicherbausteinen (MRAMS) erst
jungst zum Gegenstand der Forschung geworden [Gri93, Gri95, Rei98]. Der Vorteil von
MRAMs besteht darin, dal3 sie eine nichtfliichtige Informationsspeicherung erlauben. Sie
werden kinftig in Konkurrenz zu den etablierten dynamischen Schreib-Lese-Speichern
(DRAMS) treten [Rei98]. Eine MRAM-Speicherzelle besteht aus einer hart- und einer

weichmagnetischen Schicht, die durch eine (oxidische) Tunnelbarriere voneinander getrennt
sind. Der Strom Uber die Tunnelbarriere, d.h. letztlich der Magnetowiderstand, hangt u.a. vom
Winkel zwischen den Magnetisierungen der hart- und der weichmagnetischen Schicht ab. Durch
ein auleres Feld kann zwischen paralleler und antiparalleler Magnetisierung, d.h. zwischen
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kleinem und groRem Widerstand bzw. zwischen den Zustanden ,0“ und ,1“ umgeschaltet
werden.

DOUDIN et al. [Dou97] betrachteten den Magnetowiderstand am Ubergang Ni/NiO/Co
(Ferromagnet-Isolator-Ferromagnet), um ein Beispiel aus der Literatur anzufibxen.e® al.
[Pla97] untersuchten verschiedene Eigenschaften von MOM-Ubergangen (M: magnetisches
Ubergangsmetall, O: Oxid), insbesondere deren Magnetowiderstand. Sie wahlten die Uber-
gangsmetalle Co, Fe sowie CoFe-Legierungen und u.a. die Oxide CoO, NiO und MgO.

Andere Anwendungen, die sich auf dem Gebiet der sogenannten Magnetoelektronik ergeben,
sind Sensoren und Spin-Transistoren. Auch ihre Wirkungsweise basiert auf Magnetowider-
standseffekten [Rei98].

Praparation von Oxid-Schichten

Die Optimierung von Oxid-Schichten fir die genannten Anwendungen setzt die Kenntnis ihrer
geometrischen und elektronischen Eigenschaften voraus. Das Wachstum und die Morphologie
von Oxid-Schichten stehen im Mittelpunkt vieler Untersuchungen, weil die Praparation
stochiometrischer Oxid-Oberflachen noch immer ein grof3es Problem darstellt [Hen94, Fre96].

Das besondere Augenmerk liegt auf der Praparation kristallographisch verschieden
orientierter Oberflachen. Es gibt Hinweise darauf, daf3 bei binaren Oxiden mit NaCl-Struktur
(z.B. CoO und NiO) die polaren (111)-Oberflachen reaktiver als die nichtpolaren (100)-
Oberflachen sind ([Cap93], zit. nach [Roh94]). Aus massiven Kristallen lassen sich durch
Spalten im Vakuum nur die nichtpolaren (100)-Oberflachen mit guter Qualitat praparieren.
Durch die Oxidation hochorientierter Metall-Oberflachen sind hingegen auch andere Oxid-
Orientierungen herstellbar. Im Vordergrund stehen dabei die polaren (111)-Oberflachen
[Fre96]. Nur BARBIER et al. [Bar97, Bar98] berichteten von der Praparation stabiler NiO(111)-
Oberflachen auf massiven Kristallen. Die Oberflache wurde durch Schneiden, Polieren und
anschlielendes Heizen bei 1300 K an Luft préapariert und mittels Réntgenbeugung
charakterisiert.

Die Oxidation von Metall-Einkristall-Oberflachen ist eine weitverbreitete Methode zur
Herstellung von Oxid-Schichten. Sie fuhrt aber im allgemeinen zu relativ defektreichen Oxid-
Oberflachen, weil die Gitterkonstanten von Metall und Oxid bis zu 20 % voneinander
abweichen [B&au91, Has95].

Defektarme, glatte Oxid-Schichten erhielte®®RE und NEDDERMEYER [Mar93], indem
sie NiO(100)- und NiO(111)-Schichten auf Ag(100)- und Au(111)-Substraten herstellten. Die
Gitterkonstanten von Ag und Au passen viel besser zu der von NiO als die des Ni-Einkristalles
selbst. Die Fehlpassung betragt nur 2 % gegeniber sonst 18 %. Dadurch sind die mechanischen
Spannungen zwischen Schicht und Substrat geringer und die Schicht wachst mit besserer
Ordnung auf. Wichtig war allerdings auch, auf welche Weis&Rt und NEDDERMEYER die
Oxid-Schicht auf das Substrat aufbrachten — sie deponierten das Metall ndmlich gleichzeitig mit
dem Sauerstoff (Kodeposition). Dadurch erhielten sie bessere NiO-Schichten als durch die
nachtragliche Oxidation reiner Ni-Lagen auf diesen beiden Substraten. Das konnte mittels
Beugung langsamer Elektronen (LEED), winkelaufgeloster Ultraviolett-Photoelektronen-
Spektroskopie (ARUPS) undUSER-Elektronen-Spektroskopie (AES) [Mar93] sowie mittels
RTM und LEED bestétigt werden [Ber94a, Ber96b] .

Als dritte Methode zur Herstellung von Oxid-Schichten mul3 die Oxidation von metallischen
Legierungen genannt werden. Bekannte Systeme dieser Art sifd &df NiAl(110) (u.a.
[Jae91]) und AIO; auf NiAI(111) [Bec98, Ros99a, Ros99b]. Zwar wirkt sich auch in diesen
Fallen die Gitterfehlpassung zwischen dem Oxid und der Legierung unginstig auf das
Wachstum der Oxid-Schichten aus. Allerdings kénnen die Schichten bei mehr als 1000 K
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geheizt werden, ohne dalR das Substrat schmilzt. Dadurch |43t sich die Ordnung der Schichten
erheblich erhéhen.

Ein Ziel der vorliegenden Untersuchung bestand darin, glatte und geordnete CoO-Schichten
auf Ag(100) und Au(11ll) zu praparieren. Dabei sollten die an NiO-Schichten bereits
gewonnenen Erfahrungen (vor allem [Ber96a]) genutzt und die Untersuchungen systematisch
erweitert werden. CoO {&4.26 A) hat mit etwa 4% eine geringfiigig groRere
Gitterfehlpassung zu den Substraten Ag=<&.085A) und Au (@=4.078 A) als NiO
(a0 =4.17 A). Das kann bereits Unterschiede im Schichtwachstum zur Folge haben, obwohl
CoO und NiO sonst @hnliche Eigenschaften haben [Man97].

Schon am Beispiel der NiO-Schichten auf Ag- und Au-Substraten wurde nachgewiesen, daf3
die Substrattemperatur wahrend des Aufdampfens und gdBaaldruck bzw. das absolute
Angebot an @ pro aufgedampfter Monolage (ML) Ni die Qualitat der NiO-Schicht bestimmen
[Mar93, Ber94a, Ber96b]. In Anlehnung daran untersucleeHs [Hei99a] systematisch das
Wachstum von CoO-Schichten auf Ag(100) und Au(11l) in Abh&ngigkeit von diesen zwei
Parametern mittels ARUPS, AES, AED U®ERElektronen-Beugung) und LEED. Der
Schwerpunkt seiner Untersuchungen lag darauf, die Stéchiometrie, die geometrische Struktur
und die Elektronenstruktur der CoO-Schichten zu bestimmen.

Die vorliegende Untersuchung bedient sich kombinierter RTM-LEED-Messungen. Es steht
ein Raumtemperatur-RTM zur Verfligung, erganzt durch ein hochauflosendes SPA-LEED
(Spot-Profile-Analysis-LEED). Der Schwerpunkt der Untersuchung liegt darauf, die Oberflache
der CoO-Schichten in Abhéngigkeit von den Wachstumsparametern auf atomarer Skala zu
charakterisieren. Die RTM als mikroskopische Methode erlaubt die direkte Abbildung der
Oberflache. InselgrolRen, Inselformen und Inselorientierungen kénnen auf diese Weise
charakterisiert werden. Korngrenzen, Stufen, Defekte u.a. werden sichtbar. LEED hingegen
liefert als Beugungsmethode eher indirekte Informationen von der Oberflache (reziproker
Raum), mittelt dafiir aber tiber groRe Bereiche der Oberflache (mehréreeinmSPA-LEED).

Die RTM hat Vorteile fur die Identifizierung und qualitative Interpretation von lokalen
Strukturen, wahrend LEED fir die quantitative Analyse von Oberflachenstrukturen besser
geeignet ist [Hen96].

Die Praparation der CoO-Schichten erfolgte im wesentlichen anknupfend an die Ergebnisse
von HEILER [Hei99a]. So wurde im Rahmen der vorliegenden Untersuchung von dem Wissen
Gebrauch gemacht, dal3 fir die Oxidation bei einer Aufdampfrate von 0.5 ML/@min O
Partialdriicke von mindestens<10® mbar optimal sind. Beziiglich der Substrattemperatur
diente der Bereich zwischen 300 K und 600 K als Orientierung fir die eigenen Experimente.
Denn HILER konnte fur das Wachstum auf Ag(100) zeigen, dafl3 bei 600 K der Bereich
optimalen Schichtwachstums bereits wieder verlassen wird. Letztlich lag also der Schwerpunkt
der vorliegenden Untersuchung auf der gezielten Variation der Substrattemperatur und der
Bedeckung (s. Kap. 5.3). Dery®artialdruck wurde im allgemeinen zu1D® mbar gewahit.

Bei einer Aufdampfrate von 0.2 ML/min sollte so das optimaté\@gebot sichergestellt sein.

Weitere Aspekte der vorliegenden Untersuchung

Neben der Charakterisierung des Schichtwachstums bestimmte noch ein weiterer Aspekt die
vorliegende Untersuchung. Er steht im Zusammenhang mit dem Informationsgehalt der RTM,
wie nachfolgend erlautert werden soll.

Die Rastertunnelmikroskopie ist derzeit die leistungsfahigste Methode zur Strukturanalyse
im Realraum. Oberflachen lassen sich damit bis hinunter auf atomare Abstéande direkt abbilden.
Fur die Entwicklung dieser Methode Anfang der 80er Jahre ([Bin82] und [Bin87], zit. nach
[Che93]) erhielten BINIG und ROHRERImM Jahre 1986 den Nobelpreis. Ein erster grof3er Erfolg
der Methode war die erstmalige atomare Abbildung der Si(1XI)HRekonstruktion ([Bin83],
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zit. nach [Kuk94]) als Bestéatigung des seit den 60er Jahren bestehenden Modells dieser
Oberflache. Mittlerweile beschrénkt sich der Informationsgehalt der RTM-Messungen
allerdings nicht mehr nur auf die Betrachtung rein geometrischer Parameter wie Atomabstand,
Stufenhoéhe, UberstrukturgroBe u.d., sondern es wird in zunehmendem MaRe moglich,
elektronische, magnetische, optische und chemische Eigenschaften von Oberflachen zu
charakterisieren.

So konnte u.a. an isolierenden,®@4-Schichten auf NiAl(110) hdchst eindrucksvoll gezeigt
werden, dall RTM-Abbildungen Informationen Uber die elektronischen Eigenschaften der
Schicht enthalten [Ber94b]. Als Folge davon &ndert sich der RTM-Kontrast zwischen der Oxid-
Schicht und dem Substrat in Abhangigkeit von der Tunnelspannung. Die vereinfachte
Annahme, dal3 eine RTM-Abbildung die Topografie der Oberflache widerspiegelt, ist fir
isolierende Schichten nicht gultig.

Die Spannungsabhéngigkeit des RTM-Kontrastes erschwerte die Charakterisierung des
Oxidwachstums zu Beginn der Untersuchungen betréachtlich. Da z.B. die Stufenhdhe einer
Oxid-Insel, d.h. der RTM-Kontrast, von der Tunnelspannung abhéngt, konnte zunachst keine
eindeutige Aussage zur Hohe einer Insel getroffen werden. Es war nicht einmal mit Sicherheit
zu entscheiden, ob die gerade betrachtete Insel ein oder zwei Monolagen hoch ist. Zur
Beseitigung dieser Zweifel war ein tieferes Verstandnis der Spannungsabhéngigkeit des RTM-
Kontrastes erforderlich.

In der vorliegenden Untersuchung wurde deshalb systematisch der RTM-Kontrast zwischen
den CoO-Inseln und dem Ag-Substrat in Abhangigkeit von der Tunnelspannung bestimmt und
unter Berlcksichtigung der Elektronenstruktur von CoO interpretiert. Die anfangliche
Unsicherheit bei der Interpretation der RTM-Messungen konnte dadurch beseitigt werden und
es eroffnete sich dartiberhinaus ein Zugang zur Abschéatzung der Bandliicke der CoO-Schichten
(s. Kap. 5.4).

Wesentlich schwieriger als die allgemeine Charakterisierung des Oxidwachstums mittels
RTM ist die atomar aufgeldste Abbildung von Oxid-Oberflachen. Als Folge davon sind in der
Literatur nur wenige Artikel zu dieser Thematik bekannt. Deshalb bestand eine weitere
Zielstellung der vorliegenden Untersuchung darin, geeignete Abbildungsbedingungen fiur die
atomare Aufldsung der CoO-Schichten zu finden (s. Kap. 5.5). Das ist auch eine Voraussetzung
fur die Beschreibung von Defektstrukturen auf den Oxid-Schichten (s. Kap. 5.6).

Die Aufgabenstellung der vorliegenden Untersuchung und die Vorgehensweise bei deren
Bearbeitung seien an dieser Stelle zusammengefal3t:

Den Ausgangspunkt bildet einerseits die Beschreibung relevanter Eigenschaften von CoO
(Kap. 2). Dabei wird von massivem CoO (Kap.2.1) zu CoO-Oberflachen (Kap. 2.2)
Ubergegangen. Andererseits werden die theoretischen Grundlagen fiir das Verstandnis von
RTM-Kontrasten dargestellt (Kap. 3). Ausgehend von reinen Metall-Oberflachen, auf denen
RTM-Abbildungen die Topografie der Oberflache widerspiegeln (Kap. 3.2), wird der Ubergang
zur Abbildung von Adsorbat-Atomen auf solchen Oberflachen vollzogen (Kap. 3.3).
AbschlieBend werden die Besonderheiten bei der RTM-Abbildung von diinnen Oxid-Schichten
mit Isolator-Charakter erlautert (Kap. 3.4).

Im experimentellen Teil (Kap.4) werden zunachst wichtige Komponenten der UHV-
Apparatur vorgestellt sowie der Aufbau des RTMs und die Praparation der RTM-Spitzen
beschrieben. Dann wird auf die Préparation der Substrat-Oberflachen Ag(100) und Au(111)
sowie der CoO-Schichten eingegangen (Kap. 4.2).

Die experimentellen Ergebnisse der vorliegenden Untersuchung werden in den Kapiteln 5
bzw. 6 fir das Wachstum von Co und CoO auf Ag(100) bzw. auf Au(111) beschrieben und
diskutiert. Es werden jeweils zuerst die reinen Substrat-Oberflachen betrachtet (Kap. 5.1 bzw.
Kap. 6.1). Aufdampfexperimente mit reinem Co schlie3en sich an (Kap. 5.2 bzw. Kap. 6.2). Sie
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dienen hauptsachlich dem Vergleich mit Experimenten, bei denen zusatzhdgéboten wird,
sind aber wegen der Kombination einer ferromagnetischen Schicht (Co) mit nichtmagnetischen
Substraten (Ag, Au) auch von allgemeinerem Interesse.

Wahrend die Keimbildung und das Wachstum von CoO auf Ag(100) systematisch in
Abhangigkeit von der Substrattemperatur untersucht wurde (Kap. 5.3), sind die Experimente fir
CoO auf Au(111) von geringerem Umfang (Kap. 6.3).

Fur CoO auf Ag(100) schlieBen sich dartberhinaus spannungsabhangige RTM-Messungen
(Kap. 5.4), die CoO-Abbildung mit atomarer Auflosung (Kap. 5.5) sowie die Beschreibung von
Defektstrukturen (Kap.5.6) an. Zusatzlich wird die Oberflache eines moglichen
Modellkatalysators mit CoO als Tragerschicht beschrieben (Kap. 5.7). Die Zusammenfassung
der Ergebnisse und ein Ausblick bilden den Abschlul? dieser Arbeit (Kap. 7).



2 Eigenschaften von CoO

2.1 Massives CoO

2.1.1 Bindung und geometrische Struktur

Co0. Zunéchst sei die Bindung in massivem CoO betrachtet. In einem einfachen Bild wird der
Bindungscharakter zwischen Sauerstoff und einem anderen Element aus den
Elektronegativitatswerten abgeschéatzt. Sauerstoff weist eine Elektronegativitat von 3.5 auf der
PAULING-Skala auf. Elemente mit Elektronegativitdten kleiner als 1 bilden mit Sauerstoff
nahezu reine lonenkristalle aus, wie die meisten Elemente der I. und Il. Hauptgruppe. Fur Co
betragt der Wert 1.88 [Jan87]. Aus diesem Grund ist CoO zwar noch zu den lonenkristallen zu
zahlen, allerdings mit teilweise kovalentem Bindungscharakter [Jan87, Wei89].

Bei Metallmonoxiden kann im allgemeinen nicht davon ausgegangen werden, dal3 die
Ladung der Sauerstoff-lonen der GrofRe von zwei Elementarladungen entspricht. Vielmehr
missen sowohl fur die Metall- als auch fur die Sauerstoff-lonen effektive Ladungen angesetzt
werden. Die effektiven Ladungen nehmen mit steigendem kovalenten Bindungsanteil vom
Betrage her ab. Konkret bedeutet das fur CoO, dal3 die beiden Co-4s-Elektronen nicht
vollstandig in den O-2p-Zustand Ubergehen. In Rdntgenbeugungsexperimenten wurde die
effektive Ladung des Sauerstoffs in CoO zu 1.4e (NiO: 0.9¢e) bestimmt [Sas80].

CoO kristallisiert in der NaCl-Struktur mit einer Gitterkonstante von 4.26 A [Wei89]. Die
Kristallstruktur von CoO kann naherungsweise als kubisch dichteste Packung von starren,
kugelférmigen Sauerstoff-lonen (kubisch-flachenzentrierte Struktur (fcc)) angesehen werden,
wobei die wesentlich kleineren Co-lonen alle oktaedrischen Gitterliicken dieser Kugelpackung
besetzen [Kle63]. Es gibt ebensoviele oktaedrische Licken wie O-lonen. Die Einheitszelle
enthalt vier Co- und vier O-lonen und ist daher nicht primitiv (Abb. 1).

[001]

4.26 A

[010]

[100]

Abb. 1 Einheitszelle von CoO. Sowohl das O-, als auch das Co-Untergitter bilden eine fcc-Struktur. Die lonen
sind der besseren Ubersicht wegen symbolisch als kleine Kugeln dargestellt. Jedes lon ist von 6 nachsten Nachbarn
entgegengesetzter Ladung (im Abstand L = 2.13 A), von 12 zweitndchsten Nachbarn gleicher Ladung (im Abstand
LV2) und von 8 drittnachsten Nachbarn wiederum entgegengesetzter Ladung (im AbSgachgeben.
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¢ Abb. 2 Einheitszelle von Cg,
(normale Spinell-Struktur). Die
® Einheitszelle besteht aus 3% @onen
(groB, hell), 8 Cb&-lonen (klein,
dunkel) und 16 CB-lonen (Klein,

| hell). Die grau unterlegten Flachen
° dienen der besseren Orientierung des
P Auges und markieren die
4 Grundflachen jener gedachten
Teilwirfel, in deren Mitte sich jeweils
ein Cd*lon (klein, dunkel) befindet.

Obwohl die effektive Ladung der Co-lonen vor2, bzw. die der O-lonen von-2“ abweicht,

ergibt sich die Gitterkonstante von CoO recht gut aus einer Addition der lonenradien nach
PAULING. Fir r(Co®)=0.72 A und r (&) = 1.40 A ergibt sich die Gitterkonstante zu 4.24 A.

Die Abweichung zum experimentell bestimmten Wert von 4.26 A ist damit erstaunlich gering.

C030,4. Co0O, bei dem Co- und O-Atome im stochiometrischen Verhaltnis von 1:1 auftreten,
ist nicht die einzige bindre Oxidphase. Vielmehr kann Co mit O auch die thermodynamisch
stabile Spinell-Struktur GO, (Abb. 2) mit einer Gitterkonstante von 8.08 A ausbilden
([Lan61], Bd. lll/7bl, S. 574). In der normalen Spinell-Struktur sind die O-lonen ebenfalls in
fce-Struktur angeordnet, allerdings mit einer Fehlpassung von 5 % gegenuber der Anordnung in
CoO. CG*- und Cd*lonen treten im Verhédltnis 1:2 auf (€60,°°0,%). Die Spinell-
Einheitszelle besteht aus 8 o 16 Cd*- und 32 G-lonen. Die Cd'™-lonen besetzen die
Halfte aller vorhandenen oktaedrischen Gitterliicken, di€*-ldaen ein Achtel aller
vorhandenen tetraedrischen Gitterliicken [Kit93, Kle63].

Co0,0;. Ob das bindre Oxid GO; als stabiler massiver Kristall wirklich existiert, ist
unsicher. In einer Quelle aus dem Jahre 1928 ([Nat28] zit. nach [Lan61], Bd. lll/7bl1, S. 575)
wurde aus Rontgenbeugungsmessungen an einem Pulver geschlossen, ,@al3inCo
hexagonaler Struktur vorliegt. Als Gitterparameter werden a=4.64A und c=575A
angegeben. Ahnliche Angaben machte&GARWAL 1961 fir NjO; (a=4.61, c=5.61)
[Agg61]. Demgegeniiber berichtenRBNDLE et al. [Bru76], dalR kommerziell bezogene
,C0,03"-Proben tatsachlich nur aus £ bestanden. Es ist RBBNDLE et al. auch nicht
gelungen, CgD; selbst herzustellen oder XPS-Spektren in der Literatur zu finden, die die
Existenz von CgD; beweisen wirden.
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2.1.2 Elektronenstruktur

Ubergangsmetalloxide haben abhangig von der Zahl ihrer d-Elektronen sehr unterschiedliche
elektronische Eigenschaften und treten sowohl mit metallischen als auch mit halbleitenden oder
isolierenden Eigenschaften auf. CoO ist ein Ubergangsmetalloxid mit Isolator-Charakter. Die
Bandlicke wird mit 2.53-0.3 eV [Van91] angegeben. Die theoretische Beschreibung der
Elektronenstruktur dieser Oxide hat in der Vergangenheit zu kontroversen Diskussionen
gefuhrt. Es soll an dieser Stelle nur angedeutet werden, worin die Schwierigkeiten bestanden
und noch bestehen.

In CoO gehen die beiden Co-4s-Elektronen in die O-2p-Zustande Uber. Infolgedessen sind
die Co-4s-Zustande leer und die O-2p-Zustande mit 6 Elektronen voll besetzt. Die Co-3d-
Zustande sind mit sieben Elektronen nur teilweise besetzt. Nach dem Ein-Elektronen-Modell
der einfachen Bandtheorie mifdte CoO metallische Eigenschaften aufweisen. Das ist mit dem
experimentell nachgewiesenen Auftreten einer Bandliicke nicht vereinbar. Die Bestimmung der
Bandstruktur mittels DFT-LSDA (Dichte-Funktional-Theorie in lokaler Spin-Dichte-N&herung)
versagt in diesem Fall, weil die starke gegenseitige Wechselwirkung der an den Co-lonen
lokalisierten d-Elektronen nicht ausreichend bericksichtigt wird [Ter84a, Ter84b, K6d99].

MoTT-HUBBARD-Modell. Das Modell von MTT und HJIBBARD beriicksichtigt die
Elektronen-Wechselwirkung und kann damit die Aufspaltung des d-Bandes in zwei Teilbander
voraussagen — in ein vollbesetztes unteres d-Band mit Valenzbandcharakter und ein leeres
oberes d-Band mit Leitungsbandcharakter. Es entsteht eine Bandliicke zwischen den beiden
Teilbandern, deren GroRRe U YBBARD-Term) von der Starke der Elektronen-Wechselwirkung
abhangt. Fir CoO beschreibt daso™-HuBBARD-Modell den Ubergang vom Valenz- ins
Leitungsband als d-d-artig. Tatséchlich ist dieser Bandibergang aber vom p-d-Typ, wie mittels

Zustandsdichte n(E)

Energie (eV)

Abb. 3 Zustandsdichte von CoO berechnet nach dem LSDA-SIC-Formalismus (nach [Sz093]). Durchgezogene
Linie: totale Zustandsdichte, gestrichelte Linie: partielle Zustandsdichte von O, gepunktete Linie: partielle
Zustandsdichte von Co. A: besetztes Co-3d-Teilband mit sehr geringem O-Anteil, B: besetztes O-2p-Band mit Co-
Anteil (Valenzband), C: unbesetztes Co-3d-Teilband (Leitungsband).
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Photoemission nachgewiesen wurde [She90].

Ladungstransfer-lsolator. In einer Erweiterung des ®T-HUBBARD-Modells durch
ZAANEN et al. wird zusatzlich die Wechselwirkung zwischen den Co- und O-lonen, ausgehend
vom ANDERSONModell, berticksichtigt ([Zaa85], zit. nach [Hei99a]). Die Aufspaltung des Co-
3d-Bandes wird dadurch etwa 10 eV grof3 [She90], so dal} das untere Co-3d-Band noch unter
dem O-2p-Band liegt. Die Grof3e der Bandliicke wird somit nicht durch den Abstand zwischen
den zwei 3d-Teilbandern, sondern durch den Abstand zwischen dem oberen Co-3d-Band und
dem O-2p-Band bestimmt. In diesem Zusammenhang wird CoO auch als Ladungstransfer-
Isolator, im Unterschied zum & T-HUBBARD-Isolator, bezeichnet. Auch €0, gehdrt zu den
Ladungstransfer-Isolatoren [Lan99]. Fir eine ausfiihrlichere Diskussion der Problematik sei auf
HEILER [Hei99a] verwiesen.

LSDA-SIC und LSDA+U. Zwei erfolgreiche Ansatze, das Bandermodell in seiner
Beschreibung durch die DFT-LSDA auf stark korrelierte Systeme zu erweitern, stellen die
LSDA-SIC und LSDA+U dar [K6d99]. Beide Ansétze fuhren zu einer besseren Beschreibung
der Bandstruktur von Ubergangsmetalloxiden als die DFT-LSDA. Sie sind allerdings auch mit
der VergroRerung des Rechenaufwandes verbunden.

Im SIC-Formalismus wird die unphysikalische Wechselwirkung eines Elektrons mit sich
selbst subtrahiert. Dieser Ansatz beschreibt CoO in guter Ubereinstimmung mit experimentellen
Befunden als Ladungstransfer-lsolator mit einer Bandlicke von 2.51 eV (Abb. 3). Die

6 €00 Totui :EF
ar :
L]
E
if ff'L\ b E
' E
A oy __AA
4 - COSQE,DOwn

= .
Co 30 Ty, -1 ‘
A —_

2k Co:ld'lu-lbo-n :
I A
Co 3d Tyg-2 Up
1+
A

2 Co 24 r;'-z Down
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Zustandsdichte n(E)
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Abb. 4 Zustandsdichte von CoO berechnet

2} 02 H nach dem LDA+U-Formalismus (Abb. nach
: [Ani97]). Ganz oben ist die totale

1} i Zustandsdichte von CoO abgebildet, ganz
.': _fﬁ unten die partielle Zustandsdichte der O-2p-

-9 -6 3 0 3 Zustande. Dazwischen sind die partiellen

. Zustandsdichten der Co-3d-Teilbander
Energie (eV) aufgefihrt.
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Abb. 5 PE-Spektren bei zunehmender CoO-Bedeckung (B1&i994). Co und Q (1x10° mbar) wurden
kodeponiert. (a) Substrattemperatur 500 K auf Ag(100). (b) Substrattemperatur 350 K auf Au(111).

Bandliicke liegt dabei zwischen dem besetzten O-2p-Band, welches stark mit dem besetzten Co-
3d-Teilband hybridisiert, und dem unbesetzten Co-3d-Teilband [Sz093].

Die LSDA+U berlcksichtigt die gegenseitige Wechselwirkung der d-Elektronen. Eine
ausfihrliche Beschreibung der Theorie gabensmov et al. [Ani97]. Auch die LSDA+U
beschreibt CoO als Ladungstransfer-Isolator und eine Bandliicke vom p-d-Charakter (Abb. 4).
Allerdings ist die Bandliicke mit 3.2 eV groRer als der experimentell bestimmte Wert.

UPS-MessungenDie elektronische Struktur von CoO a3t sich experimentell z.B. mittels
UPS charakterisieren. UP-Spektren geben neben der Volumenbandstruktur Oberflachenzustande
wider. Massive CoO-Einkristalle sind allerdings wegen der Aufladung der Probe nicht zur
Untersuchung geeignet. Deshalb bietet sich auch in diesem Fall die Praparation diinner
Schichten auf metallischen Substraten an, die einerseits bereits die Volumenbandstruktur
ausgebildet haben, andererseits aber noch diinn genug sind, damit die Ladung Uber das Substrat
abflieBen kann. HLER [Hei99a] hat sich ausfuhrlich mit der UPS-Charakterisierung dinner
CoO-Schichten auf Ag(100) und Au(111l) beschéftigt. Als Beispiel seien Spektren fir
zunehmende CoO-Bedeckungen angefiihrt (Abb. 5 (a) und (b)). Ausgehend von den Spektren
der reinen Substrate erfolgt schrittweise der Ubergang zur Volumenbandstruktur von CoO(100)
bzw. CoO(111).

Leitfahigkeit von CoO. Der stdchiometrische CoO-Kristall hat bei 300 K einen extrem
groBen Widerstand. Deshalb kommt es bei elektronenspektroskopischen oder RTM-
Untersuchungen im allgemeinen zu Aufladungserscheinungen. Das Heizen des Kristalls bis auf
200°C erhoht jedoch die Leitfahigkeit um etwa drei GréRenordnungen agch) weil
Ladungstrager vom Valenz- ins Leitungsband bergehen. Dadurch werden RTM-
Untersuchungen mdglich [Cas99a].

Die exakte Stochiometrie von Metalloxiden tritt selten auf. Schon bei 300 K sind oft mehr
als 0.01% der regularen Platze unbesetzt oder aus ihren normalen Positionen verschoben
[Tho97]. Heizen eines CoO-Kristalls iny@tmosphare fiihrt zum UberschuR an O und zum
Auftreten von zusatzlichen Co-Leerstellen. D.h. die Stochiometrie des Kristalls wird verandert.
Dadurch erhoht sich die Leitfahigkeit des CoO-Kristalls ([Lan61], Bd. 111/17g, S. 512).
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2.2 Oberflacheneigenschaften

2.2.1 Stapeltypen nach TASKER

Die vorliegende Untersuchung betrachtet sowohl die CoO(100)- als auch die CoO(111)-
Oberflache. Obwohl ausschlie8lich dinne Schichten den Gegenstand der Untersuchungen
bildeten, ist es sinnvoll, bei der Beschreibung der geometrischen Struktur der beiden
Oberflachen von massiven Kristallen auszugehen. Zudem kdnnen auch sehr diinne Schichten
bereits Volumeneigenschaften aufweisen.

Es gibt signifikante Unterschiede in der atomaren Besetzung der beiden Oberflachen. Das
fuhrt zu unterschiedlichen Eigenschaften. Die (100)-Oberflache ist durch die gleiche Anzahl
von Co- und O-lonen besetzt (Abb. 6 (a)). Die (111)-Oberflache hingegen ist entweder von Co-
oder von O-lonen besetzt (Abb. 6 (a) und (b)).

(100)
Anionen-terminiert

(111)

Kationen-terminiert

() | (b)
Abb. 6  Atomare Besetzung der CoO(100)- und CoO(111)-Oberflache (a) und Stapelfolge der (111)-Ebenen (b).
Die Kationen (Co) sind dunkel, die Anionen (O) hell dargestellt (nach [Hal394]).

Nach TASKER ([Tas79], zit. nach [Ber96a]) lassen sich die Schichtfolgen ionischer Kristalle
senkrecht zur Oberflache in drei verschiedene Stapeltypen einteilen (Abb. 7). Nach dieser
Einteilung gehoren die CoO{100}-Ebenen zu Stapeltyp 1 und sind nicht polar. Nicht nur das
Gesamtdipolmoment senkrecht zur Oberflache ist Null, was auch fur den Stapeltyp 2 der Fall
ist, sondern auch innerhalb jeder einzelnen Ebene herrscht Ladungsneutralitét.
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A Stapeltyp 1 Stapeltyp 2 Stapeltyp 3
2030000000 }u=0 2909000 33939099390

o 0200000000 m..}u 0 0000000000 } p=0

S 2000000000 2909000 93339939939

f‘ 0300000000 Q290000 0000000000
20302300000 0000000000 9933939999939
0200000000 Q2900200 0000000000
D Kation @® Anion

Abb. 7 Einteilung der Stapeltypen ionischer Kristalle nagtsKer (nach [HaR94]). Die z-Achse entspricht der
Oberflachennormalen. Das Dipolmoment senkrecht zur Oberflache isthaiteichnet.

Die Stapelung der CoO{111}-Ebenen entspricht hingegen dem Stapeltyp 3. Es handelt sich
damit um eine polare Ebene, die entweder nur mit Co- oder nur mit O-lonen belegt ist. Die
abwechselnde Folge positiv und negativ geladener Ebenen fiihrt zu einem Dipolmoment
senkrecht zur Oberflache.

2.2.2 (100)-Oberflache

Die {100}-Ebenen stellen naturliche Spaltflachen von CoO dar. Beim Spalten des Einkristalls
bilden sich zwei gleichartige {100}-Oberflachen mit einex(tStruktur von Co- bzw. O-lonen

aus [Cas99a]. Die Anordnung der Co- und O-lonen ist im Modell der CoO(100)-Oberflache
veranschaulicht (Abb. 8 (a)). Die primitive Oberflachen-Einheitszelle enthalt genau ein Co- und
ein O-lon.

CASTELL et al. [Cas99a] haben CoO-Einkristalle unter UHV-Bedingungen gespalten und
fanden mittels RTM monoatomare Stufen in d&A0-Richtungen, deren Abstand 50 A bis
300 A betragt. Ein Modell der Stufen if100-Richtung zeigt Abb. 8 (b). LEED-I/U-
Untersuchungen haben gezeigt, da? die Besetzung der CoO(100)-Oberflaiche nahezu wie im
Volumen ist. Der Abstand der oberen Lage weicht danach hdchstens 3 % vom Volumenwert ab
[Mac89]. Die geringe Abweichung von der Volumenstruktur bestéatigten auclEVet al.

[Wit98] mittels Helium-Atom-Streuung.
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Abb. 8 (a) Modell der CoO(100)-Oberflache. (b) Seitenansicht &ib@d)-Stufe auf dieser Oberflache. Co- und
O-lonen treten abwechselnd auf. Der besseren Ubersicht wegen sind die lonen in gleicher GréRe dargestellt. Wahrend
beide lonensorten im Kristallinneren sechsfach koordiniert sind, ist ihre Koordinationszahl auf einer (100)-Terrasse
funf und an einer Stufenkante nur noch vier.
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2.2.3 (111)-Oberflache

Die {111}-Ebenen sind keine natirlichen Spaltflachen der NaCl-Struktur. Deshalb lassen sich
keine glatten, defektarmen Oberflachen auf massiven Kristallen herstellen. Um so interessanter
ist es, die (111)-Oberflache mittels diinner Schichten zu praparieren und deren Eigenschaften zu
untersuchen. Ein Modell der (111)-Oberflache zeigt Abb. 9. Die Oberflache (und alle anderen
Ebenen) ist entweder mit Co- oder mit O-lonen besetzt. Das flhrt zum bereits erwahnten
Dipolmoment senkrecht zur Oberflache.

:)O ° ° °

® Co © 0 ©
° ° ° 246 A
( [017] [107]
" \ i © © ©
— [110] ° ° °

3.01A

(a) (b)
Abb. 9 Modell der CoO(111)-Oberflache. Draufsicht (a) und Seitenansicht (b). Der Abstand benachbarter
Ebenen gleicher Besetzung betragt 2.46 A (b).

Diese Konfiguration ist nicht stabil. Mit zunehmender Schichtdicke wirde das
Oberflachenpotential immer weiter ansteigen und schlie3lich unendlich grol3 werden. Das
entspricht einem instabilen Zustand der Oberflache. Die Oberflache kann jedoch durch
Verringerung der Oberflachenladung auf die Halfte in einen stabilen Zustand tberfuihrt werden.
Das Oberflachenpotential wird in diesem Zustand unabhangig von der Schichtdicke und ist nur
noch vom Abstand der (111)-Ebenen und von ihrer Flachenladungsdichte abhéngig [HaR94,
Fre96]. Die Halbierung der Oberflachenladung kann durch die Reduktion der Oxidationsstufe,
durch die Anlagerung von Teilchen aus der Gasphase oder durch die Rekonstruktion der
Oberflache erreicht werden.

ROHR et al. [Roh94] zeigen mittels LEED am Beispiel von oxidiertem Ni(111), daf} die
NiO(111)-Oberflache unterhalb von 600 K eine stabile<p)dStruktur ausbildet, oberhalb von
600 K jedoch p(R2)-rekonstruiert vorliegt. Dieser Prozel} ist reversibel. Wird der Oberflache
H,O angeboten, geht sie wieder in die >d(tStruktur 0Ober. Zusammen mit
Elektronenenergieverlust-Spektren (EELS) flhrt das zu der Annahme, dal3 die Stabilisierung im
Fall der p(k1)-NiO(111)-Oberflache durch OFGruppen erfolgt (Abb. 10 (b)). Fir die p@-
Struktur wird die oktopolare Rekonstruktion [Ven94, Han94, Cap95] favorisiert (Abb. 10 (a)).
Der Ubergang von der pfl)- zur p(Z2)-Struktur verringert die Oberflaichenenergie von
unendlich groRen Werten bei einem massiven Kristall [Wol92b] auf einen Wert von 4%7 Jm
was jedoch im Vergleich zu 1.74 Jniur eine stabile NiO(100)-Oberflache immer noch sehr
grof3 ist [Roh94]. Sowohl die oktopolare Rekonstruktion als auch die Absattigung dureh OH
Gruppen fuhren zur Verschiebung der Oberflachenladung und damit zur Stabilisierung der
Oberflache (s. auch [Lan95, Kit98a, Kit98b]).

Ahnliche Betrachtungen wie fiir NiO(111) lassen sich auch fir CoO(111) anstellen. Im
Modell der Abb. 10 (a) bzw. (b) missen dann nur die Ni-lonen durch die Co-lonen ausgetauscht
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pP(2x2)
Ni-terminiert

p(1x1) ~
O-terminiert —B72S

p(2x2)

() (b)
Abb. 10 (a) Modell der p(%¥1)-NiO(111)- und der p¢2)-NiO(111)-Oberflache (aus [Fre96]). (b) Modell der
OH-terminierten NiO(111)-Oberflache (aus [Cap95]).

werden. Die Bedingungen, unter denen die Oberflache die eine oder die andere stabile Form
einnimmt, kénnen sich allerdings unterscheiden.

2.2.4 Oberflache von Co;0,-Schichten

Im Zusammenhang mit der Préaparation von dinnen CoO(100)-Schichten wird manchmal auch
die Spinell-Struktur von GO, erwahnt. Fir CgD,-Kristalle sind eigentlich die (110)- und
(111)-Oberflachen thermodynamisch am stabilsten. Dennoch scheint die Praparation der
C0304(100)-Oberflache moglich zu sein, wenn CoO(100) oxidiert wird. Es gibt mehrere
Arbeiten, die sich mit der Herstellung vonsOg auf CoO(100)-Oberflachen befassen, weil sich
Cos0, als massiver Einkristall schwer herstellen laf3t [Lan99]. Bei einer Temperatur von 625 K
und einem @Partialdruck von 510 Torr wurde eine zunehmende Oxidation der CoO(100)-
Oberflache festgestellt. Nach 300 min ist eine 5 ML dickeOg&chicht entstanden und der
Oxidationsprozel3 schreitet nicht weiter voran [Car96]. In einer anderen Arbeit wurde die
Co0O(100)-Oberflache bei einem,-®artialdruck von £10* Torr und einer Temperatur von
623 K bis zu 4 h lang oxidiert. Die Auswertung der O/Co-IntensitatsverhaltnisseGERA
Elektronen- und BNTGEN-Photoelektronen-Spektren spiegelt die stochiometrischen
Verhaltnisse einer epitaktischen {0g-Schicht wider [Lan99]. Unter reduzierenden
Bedingungen, d.h. durch Heizen bei 973 K, ist augO¢ €00 teilweise regenerierbar.

Die Anordnung der atomaren Spezies in densQzd00)-Ebenen kann der Abb. 2
entnommen werden. Die O-lonen bilden stetsljiStrukturen, die Co-lonen hingegen bilden,
je nach betrachteter Ebenex®2}- oder (%2)-Strukturen. Das entspricht den Co-lonen auf den
Oktaederplatzen bzw. auf den Tetraederplatzen.

Die Unterscheidung von £2)-Strukturen auf CoO(100)- und €x(100)-Oberflachen
allein aus RTM- und LEED-Daten ist schwierig. Jedoch kann sich bei sehr diinnen Schichten
eigentlich noch keine ,echte* Spinell-Struktur ausbilden, weil eine vollstdndige Einheitszelle
eine Schichtdicke von mindestens 8 ML erfordern wirde. Selbst wenn bei einer Schicht nicht
die Eigenschaften von geordnetem CoO(100) vorliegen und die Oberflache>éh&Saiktur
ausbildet, kann das hochstens als Hinweis auf nichtstdchiometrische Verhaltnisse und evtl.
Relaxationseffekte dienen.ARSON et al. [Car96] und ANGELL et al. [Lan99] sprachen von
einer ,5 ML dicken CgO,-Schicht“. Ob diese Bezeichnung sinnvoll ist, ist aufgrund der eben
angefiihrten Bemerkungen kritisch zu hinterfragen.
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2 Eigenschaften von CoO
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3 Theorie der Rastertunnelmikroskopie

3.1 Allgemeines

Die Rastertunnelmikroskopie gehort zur Gruppe der Rastersondenmikroskopien. Sie basieren
alle auf dem Prinzip, dal3 eine kleine Sonde sehr dicht Gber einer Oberflache gerastert wird. Je
nach Wahl der Sonde kénnen durch dieses Verfahren bestimmte Eigenschaften der Oberflache
mikroskopiert werden. Bei der Rastertunnelmikroskopie dient eine metallische Spitze als Sonde.
Zwischen Oberflache und Spitze wird eine Spannung angelegt. Obwohl sich die Oberflache und
die Spitze nicht in direktem Kontakt befinden, sondern durch eine Vakuumbarriere getrennt
sind, flieBt ein Strom — genauer: ein Tunnelstrom. Der Tunnelstrom zwischen den beiden
Elektroden, d.h. zwischen der Oberflache und der Spitze, ist die MeRgroRe. Weil dieser Strom
seine Ursache im quantenmechanischen Tunneleffekt hat, wird diese Art der Mikroskopie
Rastetunnemikroskopie genannt.

Die Rastertunnelmikroskopie ist eine direkt abbildende Methode, d.h. sie liefert Abbildungen
von Oberflachen im Realraum. Die Vermutung, dafl diese Abbildungen leichter zu
interpretieren sind als die Ergebnisse von Beugungsmethoden oder spektroskopischen
Methoden, erweist sich aber als Irrtum. Das soll durch einige, zunéchst nicht bewiesene,
Aussagen zum Informationsgehalt von RTM-Messungen aus der Sicht des Experimentators
unterstrichen werden.

Abbildungen ohne atomare Auflésung.Metallische Einkristall-Oberflachen gehéren zu
den einfachsten Oberflachen, die im RTM abgebildet werden kdnnen. Die auf reinen Metall-
Oberflachen gemessenen Stufenhthen stimmen mit denen lberein, die theoretisch nach dem
Hartkugelmodell zu erwarten wéren. Anders verhélt es sich bereits, wenn Inseln des Metalles 2
auf Metall 1 aufwachsen. Die Stufenh6he muf3 sich dann nicht zwangslaufig aus dem einfachen
Hartkugelmodell ergeben, weil elektronische Effekte eine Rolle spielen kénnen. Fiur Oxid-
Inseln, die auf Metallen aufwachsen, ist die Vorstellung, dal3 die geometrische Stufenhthe im
RTM abgebildet wird, im allgemeinen sogar falsch. Nur unter bestimmten Voraussetzungen
lassen sich die ,richtigen“ Stufenhéhen der Oxid-Inseln bestimmen. Laterale Abstdnde und
Strukturgrof3en kdnnen im allgemeinen aus den RTM-Abbildungen richtig entnommen werden,
wenn die Skala vorher in geeigneter Weise kalibriert wurde.

Abbildungen mit atomarer Aufldsung. Die allgemeine Vorstellung, daf3 in atomar
aufgeldsten Abbildungen tatsachlich Atome zu ,sehen” sind, ist eigentlich auch falsch. Die
Helligkeitsmaxima in den RTM-Abbildungen kdnnen, aber missen nicht mit den Positionen der
Atome identisch sein. Insbesondere ist es denkbar, und in theoretischen Arbeiten wurde es
nachgewiesen, daf die realen Atompositionen auch an den Positionen der Helligkeitsminima
liegen kdnnen. Wenn auch die Helligkeitsmaxima und —minima in den Abbildungen nicht ohne
theoretische Betrachtungen den Atompositionen zugeordnet werden kénnen, so stimmen doch
im allgemeinen die gemessenen lateralen Abstadnde mit den tatséchlichen Abstanden der Atome
Uberein.

Abbildung verschiedener chemischer SpeziedNoch gréfier werden die Probleme beim
Versuch, verschiedene chemische Elemente auf einer Oberflache zu unterscheiden. Da nur
Valenzelektronen zum Tunnelstrom beitragen, ist die Rastertunnelmikroskopie eigentlich nicht
elementspezifisch [Wie98]. Die ldentitat eines Adsorbat-Atomes allein aus dem Kontrast einer
RTM-Abbildung zu bestimmen, ist daher im allgemeinen nicht mdglich (s. Kap. 3.3).
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Variation der Tunnelparameter. Eine zusatzliche Schwierigkeit bei der Interpretation der
RTM-Abbildungen stellt die Abhangigkeit des RTM-Bildkontrastes von den gewahlten
Tunnelparametern — Tunnelspannung und Tunnelstrom — dar. So sind beispielsweise mehrere
Abbildungen derselben Oberflaiche nur unter Berlcksichtigung der Tunnelparameter
miteinander vergleichbar. Gleichzeitig ist es aber gerade die Abh&ngigkeit des RTM-
Bildkontrastes von der Tunnelspannung, die die Unterscheidung von metallischen und
oxidischen Strukturen auf Oberflachen Gberhaupt méglich macht. Auf diese Problematik wird in
Kapitel 3.4, welches sich mit der Abbildung von oxidischen Strukturen im RTM befalit,
ausfuhrlicher eingegangen.

Die vorangegangenen Betrachtungen verdeutlichen, daf3 die richtige Interpretation der RTM-
MelRdaten entscheidend von der Entwicklung theoretischer Modelle zur Beschreibung des
Tunnelprozesses und zur Kontrastentstehung abhangt. In den folgenden Kapiteln werden
deshalb grundlegende Aspekte der RTM-Theorie betrachtet. Zunéchst wird in Kapitel 3.2 die
Theorie fur Metalle referiert. Damit lassen sich grundlegende Abbildungsprinzipien verstehen,
die auch dann noch hilfreich bei der Interpretation von Abbildungen sind, wenn sie keine
quantitative Gliltigkeit mehr besitzen. Das betrifft in dieser Arbeit insbesondere die
Interpretation des RTM-Kontrastes von Oxid-Schichten auf Metallen. Zwar kann die
Kontrastentstehung qualitativ vor dem Hintergrund der Modelle fur Metalle verstanden, aber
quantitativ durch diese Modelle nicht beschrieben werden. In Kapitel 3.4 wird Uberwiegend
phdnomenologisch die Kontrastentstehung flr Oxid-Schichten auf Metallen beschrieben, da
eine geschlossene Theorie zur Beschreibung derartiger Oberflachen bisher nicht existiert.

Ergénzt werden die beiden Kapitel zur Rastertunnelmikroskopie an Metallen (Kap. 3.2) und
an Oxid-Schichten (Kap. 3.4) durch Kapitel 3.3, welches allgemeine Aspekte der chemischen
Sensitivitat der Rastertunnelmikroskopie erortert.

Da es sich jedoch bei der vorliegenden Untersuchung um eine experimentelle Arbeit handelt,
sollen die beschriebenen Theorien nur soweit vorgestellt werden, wie es fur das Verstandnis
bzw. die Interpretation der vorgestellten Messungen notig ist. Die zahlreichen theoretischen
Beitrage mit z.T. detaillierten Herleitungen kdnnten durch die Ausfiihrungen in den folgenden
Kapiteln ohnehin nicht ersetzt werden.
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3.2 Rastertunnelmikroskopie an Metallen

Bei einer Einfihrung in die Theorie der Rastertunnelmikroskopie ist es natzlich, zunachst den
einfachsten Fall des Tunnelns eines einzelnen Elektrons durch einen Potentialwall, z.B. die
Vakuumbarriere, zu betrachten. Im néchsten Schritt werden die Betrachtungen auf das Tunneln
von Elektronen zwischen zwei planaren Metallelektroden, die durch einen Vakuumspalt
voneinander getrennt sind, erweitert. An diesem einfachen Modell lassen sich grundsétzliche
Aussagen zum Tunneln bzw. zum Tunnelstrom zwischen zwei Elektroden entwickeln. Der
realen Geometrie eines RTMs wird es aber nicht gerecht. Das Modell kann auch das hohe
laterale Auflésungsvermdogen dieses Mikroskops nicht erklaren.

Deshalb werden im Anschlu an diese allgemeinen Betrachtungen zum Tunnelprozel3
Modelle vorgestellt, die eine Berlcksichtigung der realen geometrischen und elektronischen
Verhéltnisse im RTM ermdglichen. Mit Hilfe dieser Modelle wird zunehmend verstandlich, wie
Oberflachen im RTM Uberhaupt abgebildet werden, wie die Korrugationen in den RTM-
Abbildungen zustande kommen und weshalb Oberflachen mit atomarer Auflosung abgebildet
werden kdnnen.

3.2.1 Tunnelstrom zwischen planaren Metallelektroden

Der Tunnelstrom von einer Metallelektrode (ber eine Vakuumbarriere in eine zweite
Metallelektrode setzt sich aus vielen elementaren Tunnelibergé&ngen von einzelnen Elektronen
zusammen. Es interessiert also zunachst die Wahrscheinlichkeit, mit der ein einzelnes Elektron
der Energie E aus einem besetzten Zustand der einen Elektrode durch die Vakuumbarriere, d.h.
einen Potentialwall endlicher Hohe und Breite, in einen unbesetzten Zustand der anderen
Elektrode gelangt [Ham91]. Im eindimensionalen Fall wird das elastische Tunneln eines
Elektrons, d.h. das Tunneln ohne Energieverlust, durch die statio@ROSNGERGleichung
beschrieben:

n? d?

_%F\P(Z)Jr V(z)=E¥(2) 1)

Ein Teil der gegen das Potential V(z) anlaufenden Elektronenwelle mit der Wellenfuikzion

wird transmittiert, der andere reflektiert. Aus dem Verhaltnis der beiden Anteile 1&R3t sich in der
WENTZEL-KRAMERS-BRILLOUIN-N&herung der Transmissionskoeffizient T(E) ableiten [Nol92,
Nol93]:

T(E) ~ exp _g [Vm (v(z)-€) a2 )

Fir das Tunneln einzelner Elektronen lassen sich daraus zwei wichtige Aussagen gewinnen:

1. Unabhangig vom Potentialverlauf V(z) wird der Transmissionskoeffizient T(E)
fur Elektronen mit zunehmender Energie E groR3er.

2. For ein einzelnes Elektron mit der EnergieE hangt der
Transmissionskoeffizient T(E) wesentlich vom Verlauf des Potentials V(z)
zwischen den beiden Elektroden ab.
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Abb. 11 Potentialverhaltnisse am Tunneliibergang zwischen zwei planaren Metallelektrogen.EE
Austrittsarbeiten; k, E-,: FERMI-Energien; d: Abstand der Elektroden (Tunnelabstand); U: Tunnelspannung.

Fur die Berechnung des Tunnelstroms miissen nun alle Elektronen aus beiden Elektroden in die
Betrachtung einbezogen werden (Abb. 11). Es flieBen pro ZeiteinhgiElktronen von
Elektrode 1 zu Elektrode 2 und,/\Elektronen von Elektrode 2 zu Elektrode 1. Befinden sich

die beiden Elektroden im thermodynamischen Gleichgewicht, d.h. sind ihre chemischen
Potentiale bzw. ERMI-Niveaus ausgeglichen, dann sind die beiden Teilstrome gleich grof3 und
es flieRt kein ,Netto“-Tunnelstrom (Abb. 11 (b)). Zwischen den Elektroden bildet sich das
Kontaktpotential aus, welches sich aus der Differenz der beiden Austrittsarbeiten ergibt. Durch
Anlegen einer Tunnelspannung U zwischen den beiden Elektroden wird das thermodynamische
Gleichgewicht gestort. Elektronen aus besetzten Zustanden der Elektrode 1, die Energien
zwischen [E;—eU und E; haben, tunneln nun in unbesetzte Zustande der Elektrode 2 mit
Energien, die zwischensEund E+eU liegen. Infolgedessen tritt ein ,Netto“-Tunnelstrom auf
(Abb. 11 (c)).

In die Berechnung des Tunnelstroms gehen, neben dem Transmissionskoeffizienten T(E) fur
die einzelnen Elektronen, die Zustandsdichten der Elektroden 1 ungB),(Dx(E)) sowie die
Besetzungswahrscheinlichkeiten fir besetzte Zustangg),(ff,(E)) bzw. fir unbesetzte
Zustande (&fy(E), 1F,(E)) ein. Fur die weitere Herleitung der Gleichung fir den Tunnelstrom
sei z.B. auf das Lehrbuch vomMANN und HETSCHOLD und die Referenzen darin verwiesen
([Ham91], S. 20ff.). Im weiteren werden nur die Ergebnisse der Rechnungen prasentiert.
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Kleine Tunnelspannung.Fur kleine Tunnelspannungen und niedrige Temperaturen ergibt sich

in guter Naherung:
2
=% %x[\/_zo\/; 1}xexp{ 2\/_ \/_} 3)
Zy

4n’h

wobei V- Zi [v@)-E0)dz (4)

ein mittleres Potential darstellt, welches vomMBONS eingefuhrt worden ist ([Sim63], zit. nach
[Ham91)).

Aus dem Ausdruck fur den Tunnelstrom | (Gl. (3)) ist die exponentielle Abhangigkeit vom
Abstand g der Elektroden abzulesen. Der Tunnellibergang zeigt zudem unter den genannten
Voraussetzungen ohmsches Verhalten (I~U). Die Richtung des Stroms hangt von der Polaritat
der angelegten Tunnelspannung ab.

Grol3e Tunnelspannung.Ein anderes Verhalten fir den Tunnelstrom ergibt sich hingegen
fur groBe Tunnelspannungen, d.h. Tunnelspannungen in der GroRRenordnung der
Austrittsarbeiten der Elektroden (einige eV):

2
|~ U— exp ( const-z—oj (5)
z3 U

Zur starken exponentiellen Abhéngigkeit des Stroms vom Abstakdmmt nun noch die
exponentielle Abhéngigkeit des Stroms | vom Kehrwert der Tunnelspannung U hinzu [Ham91].
In diesem sogenanntenoWLER-NORDHEIM-Tunnelmodus verhalt sich der Tunnellibergang
nicht mehr ohmsch.

3.2.2 Das Modell von TERSOFF und HAMANN

TERSOFF und HAMANN entwickelten eine Theorie, mit der die reale Geometrie des
Rastertunnelmikroskops bei der Berechnung des Tunnelstroms bericksichtigt werden kann
[Ter83, Ter85]. Dazu wurde eine der beiden planaren Elektroden gegen eine Elektrode in
Spitzenform ausgetauscht. Aufgrund der verdnderten Geometrie ist ein Einflu auf die GroRe
des Tunnelstroms zu erwarten.

Der Tunnelstrom | wurde zunachst in Stoérungstheorie 1. Ordnung ARDHEEN-
Formalismus [Bar61] angesetzt:

| = % e {f(Eu)[l— f(E, +eU)]| M

TRY

o[ 3€.-E,)}- (6)

E, ist die Energie des Zustand&s der Probe in Abwesenheit der Spitze undsEdie Energie
des Zustande¥, der Spitze in Abwesenheit der Probe. J(it die Wahrscheinlichkeit fur die
Besetzung des Zustandes¥, (FERMI-Verteilungsfunktion), 2if(E,+eU) ist die
Wabhrscheinlichkeit fiir die Nichtbesetzung des ZustanBesU die Grofe der angelegten
Tunnelspannung und M das Tunnelmatrixelement. Gl. (6) vereinfacht sich fiir kleine
Spannungen und niedrige Temperaturen zu:
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S(E, —Er S(E”—EF)}, 7

| = ZUZ {|Mw

wobei E die FERMI-Energie ist. Das Tunnelmatrixelement,Mst die zentrale GroBe zur

Berechnung des TunnelstromaARDEEN [Bar61] zeigte bereits, dal3 die wichtige Beziehung
hz

M om (‘P VY, -¥ VY, )dA (8)
m

w =

gilt. Integriert wird Uber eine beliebige Flache im Raum zwischen Spitze und Probe, d.h. eine
Flache innerhalb der Vakuumbarriere. Bis hierher ist die Herleitung noch fur beliebige
Geometrien von Probe und Spitze gultig. Bei der weiteren Behandlung des Problems wurde die
Wellenfunktion der Probe ,exakt‘ angesetzt und die Wellenfunktion der Spitze durch ein
spharisches Potential (s-Wellenfunktion) mit dem Krimmungsradius R und dem
Krimmungsmittelpunkt am Ort? modelliert. Fur die Herleitung des daraus resultierenden
Ausdruckes fur das Tunnelmatrixelemeng,Mei auf ERSOFFund HAMANN [Ter83, Ter85]
verwiesen. An dieser Stelle reicht die Kenntnis der (stark) vereinfachten Beziehung:

M,, <R exp(const-R) W, (f, ). 9)
U.a. aus Gl. (7) und (9) erhaltegASoFFund HAMANN die Beziehung:

o) o, £, 10)

loc V R?EAD, exp(2-const-R) x

Sie setzten in der weiteren Herleitung typische Werte fir die AustrittsarReitn& die
Zustandsdichte einer metallischen Spitze an und erhielten fiir den Tunnelleisaj@dmim1]:

o ~0.1R% ZKRp(rO,EF) (11)

mit der lokalen Oberflachenzustandsdichte

o)

2

3, -E) (12)

)

und “P(%)r o« exp [- 2x(R+d)], (13)

wobei « =7/2mE, die reziproke Abklinglange der Wellenfunktion im Vakuum und d der

Abstand zwischen Spitze und Probe ist. Aus Gl. (11) und (13) folgt fir den Tunnelleitwert
(und damit auch fiir den Tunnelstrom I) die Abh&angigkeit:

o o« exp(-2xkd). (14)

Wie fur zwei planare Elektroden hangt auch der Tunnelstrom zwischen einer planaren Elektrode
und einer Spitze exponentiell vom Abstand ab. Die exponentielle Abhéangigkeit des
Tunnelstroms vom Tunnelabstand bildet die Grundlage fir das hohe vertikale
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Auflésungsvermdgen des RTMs. Eine Abstandsverringerung von 1 A fiihrt unter typischen
Tunnelbedingungen nahezu zur Verzehnfachung des Tunnelstroms [BIU99].

Nach dem Modell von ARSOFF und HAMANN bewegt sich die Tunnelspitze fur einen
konstanten  Tunnelstrom (bzw. Tunnelleitwert) auf Linien konstanter lokaler
Oberflachenzustandsdichte (s. Gl. (11)). Das Problem der Bestimmung des Tunnelstroms | ist

damit auf das Problem der Bestimmung der lokalen Oberflachenzustandfp:r@ﬁﬁe) (in der

Néahe von F) reduziert worden.

Naherungsweise kann davon ausgegangen werden, dal3 das zeilenweise Abrastern der
Oberflache bei konstantem Tunnelstrom zu einem topografischen Abbild der Oberflache fuhrt.
Offensichtlich hangt die Topografie mit der Elektronenstruktur der Oberflache zusammen. Es
sei angemerkt, dalR zur tatsédchlichen" Topografie der Oberflache strenggenommen alle
Elektronen beitragen und nicht nur, wie im Modell angenommen, die Elektronen mit Energien
nahe E [BIU99].

Anwendung der Theorie auf Au(110).Fur grof3e Strukturen, wie z.B diex@- und die
(3x1)-Rekonstruktion der Au(110)-Oberflache oder diex(&)-Rekonstruktion der Au(111)-
Oberflache werden die Korrugationen in den RTM-Abbildungen recht gut durch die Theorie
von TERSOFFund HAMANN beschrieben [BIU99, Ter83, Ter85]. Das soll am Beispiel von
Au(110) verdeutlicht werden, wie egASOFFund HAMANN anfiihren.

Zunéchst muf} die Verteilung der Oberflachenzustandsdichte von Au(110) mit Hilfe einer
geeigneten Methode zur Berechnung der Energiebandstruktur bestimmt werden. Das Ergebnis
solcher Rechnungen sind (im allgemeinen gekrummte) Flachen  konstanter
Oberflachenzustandsdichte Gber der Probe. Die Flachen mit grof3er Zustandsdichte liegen nahe
an der Probenoberflache und haben grol3e Korrugationen, Flachen geringerer Zustandsdichte
liegen weiter von der Probe entfernt und haben kleine Korrugationen.

Nun ist die Frage zu stellen, welche dieser Flachen konstanter Zustandsdichte im konkreten
Experiment durch die Tunnelspitze abgetastet wird. Die Antwort darauf gibt die Auswertung
von Gl. (11). Der Tunnelleitwert, d.h. der Kehrwert des Tunnelwiderstandes, wird durch die
Wahl der experimentellen Parameter, Tunnelspannung und Tunnelstrom, vorgegeben. Im
betrachteten Fall wird der Tunnelwiderstand mit’ @0angesetzt. Als Annahme fiir den
Spitzenkrimmungsradius R gehen 9 A ein wriégt nahe bei 1 A. Aus den eben genannten
GroRRen ergibt sich mit Gl. (11) ein konkreter Wert fur die Zustandsdichte (dessen absoluter
Wert an dieser Stelle nicht interessieren soll). Die zu dieser Zustandsdichte gehdrende Flache
weist Korrugationen von 0.45 A bzw. 1.4 A fur die<{3- bzw. die (31)-Rekonstruktion der
Au(110)-Oberflache auf und entspricht einem Tunnelabstand von 6 A. Die theoretisch
bestimmten Korrugationen stimmen mit den Korrugationen tberein, die im RTM-Experiment
gemessen wurden. Auch der berechnete Tunnelabstand wird durch experimentelle Befunde
gestutzt (s. Referenzen in [Ter83, Ter85]). Es sei aber betont, daR die gute Ubereinstimmung der
Ergebnisse wesentlich von der exakten Modellierung der Zustandsdichte-Verteilung abhéangt,
welche selbst nicht Bestandteil der Theorie veaRSOFFund HAMANN ist.

3.2.3 Erweiterung des Modells von TERSOFF und HAMANN

TERSOFFund HAMANN schéatzten das laterale Auflésungsvermdgen eines RTMs durch den
Ausdruck y2A - (R +d) zu 5.5 A ab (Spitzenkrimmungsradius R = 9 A, Vakuumbarrierenbreite

d=6A bzw. Spitze-Probe-Abstand R+d =15 A) [Ter83]. Sie vermuteten, daR Metall-
Oberflachen nicht mit atomarer Auflosung abgebildet werden kénnen, weil daflir eine laterale
Auflésung von etwa 2 A nétig ware ([Che93], S.32ff.). Die Interpretation atomar aufgeldster
RTM-Abbildungen gelingt deshalb haufig nicht, wenn die Tunnelspitze durch ein s-Orbital
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modelliert wird. In verbesserte Modelle missen auch andere Orbitale, z.B. d-Orbitale fir
Ubergangsmetall-Spitzen (z.B. W, Pt, Ir), eingehen [Bli99]. Diese d-Orbitale, die in der Nahe
der FERMI-Energie liegen, tragen den Hauptteil des Tunnelstroms.

CHEN erweiterte deshalb die Theorie voBRBOFFund HAMANN, indem er nicht nur ein s-
Orbital, sondern allgemeine Spitzenorbitale zur Bestimmung des Tunnelmatrixelemgntes M
nach Gl. (8) ansetzte ([Che88], zit. nach [BIi99]). Als Spezialfalle dieses Ansatzes lassen sich
im weiteren z.B. die Tunnelmatrixelemente , Mfir s-, p-, p-, p- und d, -artige

Spitzenorbitale ableiten. Im Unterschied zu Gl. (8), in der sich fir das s-QOvhjtat ‘PV(Fo)
ergab, gilt dann z.B. fiir dag-prtige Orbital: M, o ainPV(FO) ([Che90], zit. nach [BIii99]).

Mit Hilfe dieser Ausdriucke fir p- und d-Orbitale konnte Chen erhghte Korrugationen auf
Metallen erklaren. Die p- und d-artigen Spitzenorbitale reichen, bedingt durch ihre Form, weiter
in das Vakuum hinein und damit n&her an die Probe heran, als s-Orbitale. Deshalb ,tasten® p-
oder d-Orbitale fur einen bestimmten Spitzenabstand Flachen hoherer (konstanter)
Zustandsdichte Uber der Probe ab als s-Orbitale. Wie bereits in Kap. 3.2.2 erwéahnt, sind das
aber gerade die Flachen mit den gréReren Korrugationen.

Anderer Ansatz zur Beschreibung des Tunnelprozesseleben der Theorie VONERSOFF
und HAMANN existieren weitere Theorien zur Beschreibung des Tunnelprozesses, die nicht auf
einem storungstheoretischen Ansatz beruhen. Genannt seien die streutheoretischen Methoden,
z.B. die Theorie von DYEN et al. [Doy93]. Die Stérke des streutheoretischen Ansatzes besteht
darin, da das System Probe-Vakuumspalt-Spitze auch bei sehr kleinen Abstanden, d.h. bei
starker Uberlappung der Wellenfunktionen noch richtig beschrieben wird. Jedoch kann auch
diese Theorie eine Reihe von Effekten nicht beschreiben. Sie besitzt derzeit insbesondere fir die
Beschreibung von Oxiden noch keine Relevanz. Fir eine ausfiihrliche Darstellung des
streutheoretischen Ansatzes sei deshalb ayER [Doy93] verwiesen.

3.24 Rastertunnelspektroskopie

Mittels Rastertunnelspektroskopie kdnnen Informationen Uber die lokale Elektronenstruktur von
Oberflachen gewonnen werden [Tsu93]. Die Tunnelspitze wird nicht bei konstanten
Tunnelstrom Uber die Oberflache gerastert, sondern befindet sich tber einem beliebig gewahlten
Punkt der Oberflache, z.B. Uber einer Insel oder einem einzelnen Adsorbat-Atom. Die
Rastertunnelspektroskopie stellt besonders hohe Anforderungen an die Stabilitat der
Tunnelspitze wéahrend des Experiments. Genauso hoch sind die Anforderungen an die
mechanische Stabilitat des gesamten Mikroskopaufbaus, weil sich die Position der Spitze
wahrend der Aufnahme eines Spektrums nicht &ndern darf.

Es werden zwei wichtige Spektroskopie-Modi unterschieden [Kuk94]. Bei der (gi/dz)
Spektroskopie wird fur eine konstante Tunnelspannung der Tunnelstrom als Funktion des
Abstandes registriert. Die GroRe ((dInl/g)ist in grober Néherung proportional zur lokalen
Tunnelbarrierenhéhe auf der Oberfliche und unterscheidet sich daher fir chemisch
verschiedenartige Spezies. Bei der (dl/dt8pektroskopie wird bei konstantem Abstand der
Tunnelstrom als Funktion der Tunnelspannung aufgenommen. Der Verlauf der fdl/dU)
Kennlinien (differentieller Tunnelleitwert) wird wesentlich durch die lokale elektronische
Zustandsdichte bestimmt, ist dieser aber nicht unbedingt direkt proportional, ti@lL [Li97]
am Beispiel von Ag(111) zeigen.

Auf weitergehende Ausfihrungen zur Theorie der Rastertunnelspektroskopie wird an dieser
Stelle verzichtet, weil im experimentellen Teil der Arbeit davon kein Gebrauch gemacht wird.
Stattdessen sei z.B. auf die Referenzen [Kuk94] und [Tsu93] verwiesen.
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3.3 Chemische Sensitivitit des Rastertunnelmikroskops

Im RTM kdnnen verschiedene Effekte zum Auftreten eines chemischen Kontrastes beitragen.
Einige theoretische und experimentelle Ansétze dazu werden im folgenden Abschnitt
vorgestellt.

Das Modell von Lang. Erste Ansétze zur ldentifizierung der chemischen Natur von
Adsorbat-Atomen lieferte ANG [Lan86, Lan87]. Er verfolgte einen anderen Ansatz zur
Beschreibung des Tunnelstroms atR$OFFund HAMANN. In seinem Modell betrachtete er die
Verteilung des Tunnelstroms in der Vakuumregion zwischen zwei planaren, parallelen
Metallelektroden, wobei auf den Elektroden je ein Atom, die Spitze (Na) bzw. die Probe (Na,
Mo oder S) reprasentierend, adsorbiert ist. Dieser Ansatz ist nicht so abstrakt, wie er anfangs
scheinen kénnte. Denn haufig sind reale Spitzen eher stumpf und erst kleine Cluster oder
einzelne Atome am Spitzenende ermdglichen hochauflosende Messungen.

LANG berechnete die scheinbare Grof3e verschiedener Adsorbat-Atome als Funktion der
Tunnelspannung. Im Ergebnis dieser Rechnungen zeigte sich eine starke Abh&ngigkeit der
GroRRe der Adsorbat-Atome von der Tunnelspannung. Insbesondere soll ein S-Atom bei einer
Spannung von +1 V unsichtbar sein und oberhalb von +1 V sogar als Vertiefung abgebildet
werden. Die Ursache dafir ist die veranderte Zustandsdichte der Oberflache in Anwesenheit des
S-Atoms. Damit stiitzt das Modell voralG in starkem Mal3e die Vorstellung, dal3 eine RTM-
Abbildung nicht einfach die Topografie einer Oberflache widerspiegelt, sondern wesentlich
durch die elektronischen Eigenschaften der Oberflache bestimmt wird.

Das Modell von Sautet. SAUTET berechnete RTM-Abbildungen von verschiedenen
Adsorbat-Atomen (u.a. B, C, N, O, Na, Al) auf einer Pt(111)-Oberflache mittels einer
Elektronenstreumethode (,electron-scattering quantum-chemical method”) [Sauw@TETS
zerlegte den Tunnelstrom in zwei Komponenten, die sich auf den Tunnelstrom auswirken, die
sthrough-surface”- und die ,through-adsorbate“-Komponente. Er geht davon aus, dal der
Strom, der aus der Wechselwirkung zwischen der Spitze und den Pt-Atomen resultiert, in der
Nahe des Adsorbat-Atomes reduziert ist. Diese ,through-surface“-Komponente fihrt fur
beliebige Adsorbat-Atome zu einer Vertiefung. Die zweite Komponente bildet der Strom, der
aus der Wechselwirkung zwischen der Spitze und den atomaren Orbitalen des Adsorbates
resultiert. Diese ,through-adsorbate“-Komponente fuhrt zu einer Erhohung. Es hangt es nun
vom Verhaltnis dieser beiden Komponenten ab, ob das Adsorbat-Atom insgesamt als Erhéhung
oder als Vertiefung abgebildet wird, d.h. wie der Kontrast des Adsorbat-Atoms aussieht. Fur
Adsorbate mit grofRen Elektronegativitaten liefert die ,through-surface“-Komponente sehr
kleine Werte, so dafR Adsorbate wie O oder N insgesamt als Vertiefungen abgebildet werden.

Unterscheidung von Legierungspartnern.Bei der RTM-Abbildung der Oberflache einer
Legierung ist meist vorher bekannt, durch welche Komponenten die Legierung gebildet wird.
Die Stochiometrie der Legierungspartner ist aber haufig unbekannt oder liegt nahe bei 1:1. In
beiden Féllen lassen sich die atomaren Spezies auf der Oberflache nicht allein mittels RTM
unterscheiden, zumal die Stdchiometrie an der Oberflache verschieden von der im
Kristallinneren sein kann. Die Unterscheidung der Legierungspartner ist deshalb ohne die
theoretische Modellierung der RTM-Abbildung nicht méglich.

SCHMID und VARGA [H0f98, Var99] untersuchten den chemischen Kontrast verschiedener
Legierungen auf atomarer Skala. Fur eine Pt-Rh-Legierung sind die Verhaltnisse noch einfach.
Der chemische Kontrast tritt im RTM reproduzierbar auf und ist nicht von speziellen Adsorbat-
Atomen an der Tunnelspitze abhangig.cCH8ID und VARGA berechneten die
Zustandsdichteverteilung an der Oberflache mittels der Vollpotential-Ebene-Wellen-Methode
(FLAPW) und interpretierten die Korrugation auf der Pt-Rh-Oberflache im Rahmen der Theorie
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von TERSOFFund HAMANN (s. Kap. 3.2.2). Das filhrte sie zu der experimentell bestatigten
Annahme, dal3 die Rh-Atome heller abgebildet werden als die Pt-Atome. Stimmen die
Ergebnisse von Experiment und Theorie qualitativ noch recht gut berein, so treten quantitativ
dennoch Differenzen um den Faktor 2 auf.

Als schwieriger erwies sich die Interpretation des chemischen Kontrastes auf der Oberflache
einer Pt-Ni-Legierung, zumal der chemische Kontrast nicht reproduzierbar war. D.h. bei einigen
RTM-Messungen trat er auf, bei anderen hingegen nicht. Mittels der FLAPW-Methode wurde
fur die Zustandsdichte ein so geringer Unterschied zwischen den Pt- und den Ni-Atomen
berechnet, dal3 eine Unterscheidung im RTM nicht zu erwarten war. Das entspricht den RTM-
Messungen von GIiMID und VARGA, bei denen kein chemischer Kontrast auftrat. Andere
RTM-Abbildungen hingegen zeigen einen sehr deutlichen chemischen Kontrast. Dieser
Kontrast laRt sich jedoch nicht mit dem einfachen Modell v@&RSDFF und HAMANN
beschreiben, sondern wird auf ein spezielles Adsorbat-Atom an der Spitze zuriickgefiihrt. Fir
dieses (unbekannte) Adsorbat-Atom soll die Tendenz zur Ausbildung einer chemischen
Bindung mit einem Ni-Atom starker als mit einem Pt-Atom sein. Infolgedessen ware die
Zustandsdichte zwischen einem Ni-Atom und dem Adsorbat-Atom an der Spitze erhdht.
Maoglicherweise bewegt sich zusatzlich das Adsorbat-Atom infolge der Wechselwirkung mit
dem Ni-Atom auf dieses zu. Beide Mechanismen erhéhen den Tunnelstrom. Sitzt also das
(unbekannte) Adsorbat-Atom an der Tunnelspitze, erscheinen die Ni-Atome bei der Abbildung
mit konstantem Tunnelstrom hoher als die Pt-Atome [Var99]. Die Elektronenstruktur der
Oberflache &Rt also einen zu geringen Kontrast erwarten, als daf3 er im RTM zu sehen ware.
Dieser Kontrast kann aber durch eine spezielle Spitzenkonfiguration und die Wechselwirkung
zwischen Spitze und Probe verstarkt und dadurch im RTM sichtbar werden. Die theoretische
Beschreibung solcher Kontrastmechanismen steht allerdings noch aus.

Adsorbate am Apex der Tunnelspitze Wie eben schon erlautert, kann sich ein Adsorbat-
Atom am Apex der Tunnelspitze auf den RTM-Kontrast auswirken. Der Kontrast kann verstarkt
oder auch umgekehrt werden. Ein Beispiel dafur fihreaNRet al. [Rua93] an. Die Autoren
manipulierten eine W-Spitze so, dall am Spitzenapex im einen Fall O adsorbiert ist und im
anderen nicht. Sie bildeten die O-induzierte1(2 bzw. (31)-Rekonstruktion der Ni(110)-
Oberflache ab und konnten nachweisen, dal mit dem O-Atom am Spitzenapex die Ni-Atome
und mit dem W-Atom am Apex die O-Atome abgebildet werden. Genauere Aussagen zur
Kontrastentstehung kdnnten jedoch wiederum nur tber theoretische Modelle erhalten werden.

Atomare Spezies auf ionischer OberflacheHHEBENSTREIT et al. [Heb99] konnten mittels
RTM fir NaCl-Schichten auf AI(100) zeigen, dal3 nur eine atomare Spezies abgebildet wird.
Allerdings ist die Zuordnung der Helligkeitsmaxima zu def-Nsaw. Cl-lonen allein aus den
RTM-Abbildungen nicht mdglich. Die Identitdt der atomaren Spezies sollte durch die
Anwendung der Theorie VOnERSOFF und HAMANN geklart werden. EBENSTREIT et al.
bedienten sich deshalb zundchst der FLAPW-Methode zur Berechnung der lokalen
Zustandsdichte. Sie leiteten aus dem Verlauf der lokalen Zustandsdichte ab, dalR bei negativen
Tunnelspannungen die @bnen abgebildet werden. Es sind also vorrangig besetzte CI-3p-
Zustande, die zum Tunnelstrom bei negativen Tunnelspannungen beitragen. Aulierdem
bestimmten sie die atomare Korrugation der Oberflache in Abhangigkeit von der Schichtdicke
mittels FLAPW und nach dem Modell voreRSoFFund HAMANN (s. Kap. 3.2.2). Sie konnten
nachweisen, daR bis zu einer Dicke von 2 ML die Ubereinstimmung zwischen RTM-
Experiment und -Theorie sehr gut ist. Es sei angemerkt, dal strenggenommen der
Gultigkeitsbereich der Theorie voreRsoFFund HAMANN bereits verlassen wurde, weil die
atomare Auflésung der Oberflache im Experiment vorrangig mit Tunnelspannungen unterhalb
von -1V gelang. HBENSTREIT et al. [Heb99] summierten deshalb Uber alle Zustéande im
Energiebereich, der durch die gewahlte Tunnelspannung undrgegeben wird, anstatt nur
die Zustande amaRMiI-Niveau zu beriicksichtigen.
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Die Betrachtungen fir die Rastertunnelmikroskopie an einer dinnen isolierenden Oxid-Schicht
sind komplizierter als die im Kapitel 3.2 fir Metalle beschriebenen. Der einfache Metall-
Vakuum-Metall-Tunnelibergang (Probe-Vakuum-Spitze) wird durch den komplexeren Metall-
Oxid-Vakuum-Metall-Tunnellbergang ersetzt. Die neue Anordnung allein ware von geringerer
Bedeutung, wenn die Oxid-Schicht ebenfalls metallisch ware. Es handelt sich aber um eine
isolierende Schicht, die eine Bandlicke ausbildet und deekemiFEnergie im Bereich der
Bandlicke liegt. Wahrend nach dem Modell voBR$OFF und HAMANN bei Metallen die
Zustande in der Nahe desAMI-Niveaus zum Tunnelstrom beitragen, muf3 dieses Modell fur
einen Isolator versagen, weil er in der N&he desvi~Niveaus keine Zustande hat.

Eine der ersten Arbeiten zur Theorie der Rastertunnelmikroskopie bzw. -spektroskopie an
dinnen Oxid-Schichten stelltern&cCiA et al. vor [Gar86a, Gar86b]. Sie benutzten die Idee von
BINNIG et al. (Ref. 6 aus [Gar86a]), die davon ausgingen, dalRefas-Niveau der Spitze bei
positiven Tunnelspannungen die Oxidzustédnde oberhalb EleglHNiveaus abtastet. Bis zur
unteren Leitungsbandkante, d.h. im Bereich der Bandliicke, tunneln die Elektronen durch das
Oxid hindurch, im Bereich des unbesetzten Leitungsbandes hingegen bewegen sich die
Elektronen mit hoher Leitfahigkeit. Als Modell fur ihre Berechnungen wahlteRctd et al.
[Gar86a, Gar86b] eine 3 ML hohe NiO-Schicht auf metallischem Ni-Substrat. Sie berechneten
den Tunnelleitwert dI/dU als Funktion einer veranderlichen positiven Tunnelspannung U. Damit
gehen in ihre Betrachtung nur die Zustdnde oberhalb HRKMIFENnergie ein. @GRCIA et al.
konnten ihr Modell in gute Ubereinstimmung mit experimentell gemessenen Tunnelspektren
bringen. Das ist aus heutiger Sicht ein Uberraschendes Ergebnis. Denn in das Modell von
GARCIA et al. flieBen Parameter ein, die aus Bandstruktur-BerechnungererarURA et al.
[Ter84a, Ter84b] stammen.ERAKURA et al. beschrieben NiO noch alsoMr-HUBBARD-
Isolator. Mittlerweise ist aber bekannt, dal3 NiO ebenso wie CoO ein Ladungstransfer-lsolator
ist. Deshalb miissen einige Details der Interpretationen, die aus dem ModelhrRoiA @t al.
stammen, kritisch hinterfragt werden.

Eine allgemeine Aussage des Modells vonRGA et al. [Gar86a, Gar86b] ist fur die
vorliegende Untersuchung aber dennoch wichtig. Die Autoren berechneten die Tunnelspektren
nicht nur fir 3 ML NiO/Ni(100), sondern auch fir andere Schichtdicken. Sie stellten fest, daf’
die Tunnelwahrscheinlichkeit von Elektronen, die in das unbesetzte Leitungsband von NiO
tunneln, unabhangig von der Schichtdicke ist. Das korrespondiert mit der Annahme, dal3 sich
die injizierten Elektronen im Leitungsband des Oxides mit geringem Widerstand fortbewegen.
Die Tunnelwahrscheinlichkeit von Elektronen mit Energien im Bereich der Bandliicke nimmt
hingegen mit zunehmender Schichtdicke exponentiell ab. D.h. die Elektronen spiren im Bereich
der Bandliicke eine Energiebarriere, die &hnlich wie die Vakuumbarriere wirkt.

BERTRAMS et al. [Ber94b] bestétigten dieses Verhalten durch das Studium einer teilweise zu
Al,O; oxidierten NiAl(110)-Oberflache. Fir eine Tunnelspannung ¥0rd V kénnen die
Elektronen nur durch die ADs-Inseln hindurch in das Substrat tunneln. Zwar wird die lokale
Tunnelbarriere durch die ADs-Inseln leicht modifiziert, aber im Wesentlichen verhélt sich das
Hohenprofil der Oberflache im Konstant-Strom-Modus so, als wéren die Inseln nicht vorhanden
(ausgenommen Kontrasteffekte am Inselrand). Bei +4 V hingegen tunneln die Elektronen in
unbesetzte Zustande des Oxid-Leitungsbandes hinein und diese Zustande liefern den grof3ten
Anteil zum Tunnelstrom. Damit werden die Inseln ,sichtbar* und zwischen dgdy-Alseln
und dem Substrat bildet sich eine Hohendifferenz von 3 A aus.
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In der vorliegenden Untersuchung wird nicht nur das Tunneln von Elektronen in unbesetzte
Zustande des Oxides oder im Bereich der Bandliicke Uber das Oxid hinweg in unbesetzte
Zustdnde des Substrates betrachtet, sondern auch das Tunneln von Elektronen aus dem
besetzten Valenzband des Oxides in unbesetzte Zustande der Tunnelspitze.

Ein Modell des Metall-Oxid-Vakuum-Metall-Tunneliberganges fir verschiedene
Tunnelspannungen zeigt Abb. 12. Es spiegelt die realen Verhéltnisse am System CoO auf
Ag(100) wider. Die verschiedenen Austrittsarbeiten o E4.05eV, EKE=3.8¢eV,

Ex> = 4.54 eV) und ERMI-Energien sowie die einzelnen Tunnelabstande flr eine 2 ML dicke
CoO-Schicht (mit E=2.5eV) sind im richtigen Verhaltnis zueinander eingezeichnet. Die
Diskussion der Tunnellibergangs soll im folgenden aber dennoch allgemein gehalten werden.

Das Substrat und die Oxid-Schicht befinden sich in direktem Kontakt und damit im
thermodynamischen Gleichgewicht, d.h. derMI-Niveaus sind ausgeglichen. Im Modell wird
angenommen, daf} die Tunnelspannung vollstandig Uber der Vakuumbarriere abféllt. Diese
Annahme ist allerdings nur fiir dinne Oxid-Schichten und grol3e Dielektrizitdtskonstanten
sinnvoll. Wahrend die zwischen zwei Metallen angelegte Tunnelspannung vollstandig und
linear im Vakuumbereich abfallt, wirde bei Hinzunahme der Oxid-Schicht die Spannung
teilweise auch Uber der Schicht abfallen. Fur eine Dielektrizitatskonstantg, ¥d20 (CoO)
und eine geringe Schichtdicke kann dieser Spannungsabfall vernachlassigt werden. So wirden
beispielsweise bei einer Kombination aus einer 5 A dicken Oxid-Schicht und einer 5 A breiten
Vakuumbarriere nur etwa 5 % der Tunnelspannung Uber der Schicht, hingegen 95 % Uber der
Vakuumbarriere abfallen. Die experimentell gewéhlte Tunnelspannung und die zwischen der
Probenoberflache und der Spitze tatsachlich abfallende Spannung sind aber dadurch nicht mehr
identisch. Bei kleineren Dielektrizitdtskonstanten und/oder sehr dicken Schichten wéachst der
Spannungsabfall Uber der Schicht und damit sein Einflu3 auf den Tunnelprozel3 bzw. auf den
RTM-Kontrast. In solchen Fallen muf3 der beschriebene Spannungsabfall fir quantitative
Aussagen bertcksichtigt werden.

Kleine Tunnelspannungen.Fir kleine Tunnelspannungen (z.B. +0.5 V) befindet sich das
FERMI-Niveau der Spitze im Bereich der Bandliicke der Oxid-Schicht. Es gibt dort keine
oxidischen Zustande, die zum Tunnelstrom beitragen kénnen. Die Elektronen tunneln durch die
dunne Schicht hindurch in unbesetzte Zustédnde des Substrates bzw. der Spitze, je nach der
Polaritat der Spannung. Die Bandliicke, d.h. eigentlich eine Liicke auf der ,Energieachse”, wirkt
auf der ,Ortsachse” ebenfalls als Licke bzw. Barriere. Zur Vakuumbarriere kommt also bei
kleinen Tunnelspannungen noch eine Energiebarriere hinzu, deren Breite gleich der
Schichtdicke ist. Da die Vakuumbarriere und die Barriere im Bereich der Bandliicke in dieser
Anschauung gewissermal3en als gleichwertig angesehen werden, spricht der Experimentator
auch davon, daf3 die Oxid-Schicht im RTM nicht zu ,sehen” sei. Das heif3t allerdings nicht, dal3
die Oxid-Schicht fiir kleine Tunnelspannungen keinen Einflu3 auf die RTM-Abbildung hat.

Folgendes Gedankenexperiment liefert eine Vorstellung davon, welchen EinfluR eine
Schicht wachsender Dicke auf ein reales RTM-Experiment im Bereich kleiner Spannungen hat.
Alle Elektronen, die zum Tunnelstrom beitragen, tunneln durch die Bandliicke des Oxides
hindurch. Zunédchst wird die Tunnelspitze an das reine Metallsubstrat angenahert und fir
Tunnelspannung und Tunnelstrom werden feste Werte gewahlt. Daraufhin stellt sich ein
bestimmter Abstand zwischen der Spitze und der Metall-Oberflache ein, der hauptsachlich
durch die Gro3e des Tunnelstroms bestimmt wird (s. Kap. 3.2.2). Bei schrittweiser Erhéhung
der Schichtdicke, von 0 A beginnend, verringert sich der Abstand der Tunnelspitze zur
Oberflache der Oxid-Schicht. Der Abstand der Tunnelspitze zur Metall-Oberflache verandert
sich hingegen kaum. Ab einer bestimmten Schichtdicke wird die Tunnelspitze die Oxid-Schicht
berthren. Fur noch grof3ere Schichtdicken dringt die Spitze in die Schicht ein.
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Tunnelspitze
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Abb. 12 Modell des Metall-Oxid-Vakuum-Metall-Tunneliibergangs fiir drei verschiedene Tunnelspannungen. E

Ex und B, sind die Austrittsarbeiten des Metall-Substrates, der Oxid-Schicht bzw. der metallischen Tunnejspitze. E
kennzeichnet die #ERmI-Niveaus. [E,E, kennzeichnen die untere Leitungsbandkante bzw. die obere
Valenzbandkante. Besetzte Zustdnde sind dunkelgrau unterlegt, unbesetzte mittelgrau und die Bandliicke des Oxides
hellgrau (&). Auch oberhalb des Oxid-Leitungsbandes bis hin zum Vakuumniveau existieren keine Zustande. Der
Tunnelstrom wird durch graue Pfeile reprasentiert und ist unterteilt in den Tunnelstrom, der direkt ber oxidische
Zustande fliet und den, der das Oxid im Bereich der Bandliicke passiert.
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Durch die Wahl eines geringeren Tunnelstroms kann die Schichtdicke, ab welcher der Kontakt
hergestellt ist, zu gréReren Werten hin verschoben werden. Das lal3t sich aber auch bei kleinen
Tunnelstromen nicht beliebig ausweiten. Ab einem bestimmten Punkt kratzt die Spitze beim
Rastern Uber die Probe in der Schicht und zerstort sie. Deshalb kdnnen sehr dicke Oxid-
Schichten unter diesen Tunnelbedingungen nicht abgebildet werden.

GroRRe TunnelspannungenEine VergréRerung der Tunnelspannung verschiebt etk
Niveaus der metallischen Tunnelspitze und der isolierenden Oxid-Schicht weiter gegeneinander.
Je nach der Polaritat der Spannung erreicht damaviFNiveau der Spitze irgendwann die
Unterkante des Leitungsbandes (+2.5 V) oder die Oberkante des Valenzbandes des Oxides
(-2.5 V). In beiden Fallen kdnnen dann auch oxidische Zustdande zum Tunnelstrom beitragen.
Die GroRRe der bendtigten Tunnelspannungen hangt von der Grol3e der Bandlicke ab, liegt also
im Bereich von einigen Volt. Bei positiver Tunnelspannung werden Elektronen aus der
Tunnelspitze in das Leitungsband der Schicht injiziert und durchlaufen es. Bei negativer
Tunnelspannung werden Locher aus der Tunnelspitze in das Valenzband der Oxid-Schicht
injiziert. Sie durchlaufen die Schicht ebenfalls und gelangen in das Substrat. In beiden Fallen
setzt sich der Tunnelstrom zusammen aus einem Anteil, der durch die Oxidschicht tunnelt und
damit sehr klein ist, und einem Anteil, der direkt Gber die Oxidzustande fliel3t und damit den
Hauptbeitrag zum gesamten Tunnelstrom liefert. Ist die Schicht dinner als die mittlere freie
Weglange der Elektronen (typischerweise 100 A), dann I&dt er sich nicht auf [Vie99]. In der
vorliegenden Untersuchung sind die betrachteten Schichten maximal 25 A dick. Deshalb ist mit
Aufladungseffekten nicht zu rechnen.

Die bisherigen Betrachtungen in diesem Kapitel gelten sowohl fir Isolatoren als auch fur
Halbleiter unter Bertcksichtigung der entsprechenden Bandlicke. Oberflachen- oder
Defektzustande, die moglicherweise in der Bandlucke liegen, wurden nicht betrachtet. Treten
sie auf, erdffnen sich neue ,Kanale* fir den Tunnelstrom und die Tunnelbedingungen im
Bereich der Bandlicke &andern sich. Der eher phé&nomenologischen Beschreibung des
Tunnelprozesses am Metall-Vakuum-Oxid-Metall-Tunnelibergang soll sich eine Bemerkung
zur theoretischen Beschreibung des Systems anschlief3en.

Das eigentliche Problem bei der theoretischen Beschreibung ist im ersten Schritt die
Bestimmung der elektronischen Bandstruktur von massiven Ubergangsmetall-Oxiden
(s. Kap. 2.1.2) bzw. von Ubergangsmetalloxid-Oberflachen und diinnen Schichten. Zuséatzlich
mussen flr dinne Schichten auf Substraten die Eigenschaften der Schicht-Substrat-Grenzflache
einbezogen werden. Im zweiten Schritt mufd die geometrische und elektronische Struktur der
Tunnelspitze beschrieben werden. Am schwierigsten aber ist wohl die Berlcksichtigung der
Wechselwirkung von Spitzen- und Probenzustdnden bei der Berechnung des Tunnelstroms.
Vollstdndige Berechnungen des Tunnelstroms bei einer ab initio Beschreibung von Substrat,
Schicht und Tunnelspitze, die tber den stérungstheoretischen Ansatz hinausgehen, liegen bisher
nicht vor [Her99].
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4 Experimentelles
4.1 Aufbau der Apparatur
4.1.1 Das UHV-System

Alle Praparationen und Messungen in dieser Arbeit wurden unter UHV-Bedingungen
durchgefiihrt. Der Basisdruck in der gleichermal3en zur Praparation und Analyse dienenden
UHV-Kammer lag stets unterhalb vorx10™*° mbar. Da sich die chemisch relativ inerten
Metalle Au und Ag sowie CoO durch geringe Haftkoeffizienten fir Gase auszeichnen, kann bei
einem Druck von weniger alsx10° mbar (iber mehrere Stunden an einer Probenoberflache
gemessen werden, ohne dal3 Verunreinigungen durch die Adsorption von Atomen oder
Molekilen aus dem Restgas zu erwarten waren. So konnte beispielsweise an dicken CoO-
Schichten sogar Uber mehrere Tage gemessen werden, ohne dall Veranderungen an der
Oberflache im RTM zu beobachten gewesen waren. Ahnliches berichtete arrE [Mlar92],

der Uber mehrere Tage hinweg auf Au, Ag und NiO-Schichten messen konnte, ohne dal3 sich
das AUGER-Spektrum der Oberflachen veréanderte. Beim Aufdampfen von reinem Ni hingegen
konnte nach etwa 20 h eine mellbare Reaktion mit dem Restgasu@BR-Spektrum
nachgewiesen werden. Ahnliches ist wohl auch fiir CoO bzw. Co zu erwarten.

Der grundlegende Aufbau der Praparations- bzw. Analysekammer sowie ihrer Komponenten
erfolgte Mitte der achtziger Jahre durcER&HAUS [Ber88]. Im Laufe der vergangenen Jahre
waren jedoch stets kleine Veranderungen im Aufbau nétig, die im folgenden Abschnitt kurz
beschrieben werden.

Zur Erzeugung und Aufrechterhaltung des erforderlichen Vakuums von weniger als
1x10° mbar wird ein Pumpsystem bestehend aus einer zweistufigen, 6lgedichteten
Drehschieber-Vakuumpumpe vom Typ D 10BHV (Fa. LEYBOLD) und einer Turbo-
Molekularpumpe eingesetzt. Die Oldiffusionspumpe vom Typ DIF 063 (Fa. BALZERS) wird
nach einem Umbau des Systems nicht mehr eingesetzt. Es hat sich gezeigt, dal} sie den
Wasserstoff-Partialdruck nicht nachweisbar senken und somit beim ausschlie3lichen Einsatz
von Gasen wie Argon und Sauerstoff keine Verbesserung des Enddruckes in der Kammer
bewirken kann. AuRerdem wurde die Turbo-Molekularpumpe TPU 510 (Fa. BALZERS) mit
Olgeschmiertem Kugellager gegen eine neuere Turbo-Molekularpumpe mit Magnetlagerung
TURBOVAC 340 M (Fa. LEYBOLD) ausgetauscht. Im Normalbetrieb mul3 diese Pumpe, im
Gegensatz zur alten Pumpe, nicht mehr mit Wasser gekuhlt werden. Viel wichtiger war jedoch
die Feststellung, dall diese Pumpe derart vibrationsarm lauft, dafl nun auch wahrend des
Pumpenbetriebs atomare Auflosung mit dem RTM erzielt werden kann. Fir einen Teil der
Experimente mit mehreren Préparations-Mel3-Zyklen kann es von grof3em Vorteil sein, wenn
die Pumpen wahrend der RTM-Messung nicht ausgeschaltet werden muissen.

Eine lonenzerstauberpumpe 1Z 270 (Fa. LEYBOLD) und die Titansublimationspumpe ST 22
(Fa. VACUUM GENERATORS) ergédnzen das UHV-Pumpsystem. Mit ein@rvABD-
ALPERT-lonisationsrohre (HeiRkathode) wurde der Kammerdruck standig Uberwacht. Zusatzlich
konnte das Restgas mit einem Quadrupol-Massenspektrometer analysiert werden.
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4.1.2 Komponenten fiir die Probenpraparation

Sputterkanone. Zur Reinigung der Proben steht eine Sputterkanone vom Typ IQE 11/35
(Fa. SPECS) zur Verfiigung. Uber einen GaseinlaRflansch an der Sputterkanone gelangt das
Sputtergas Ar direkt in die Entladungszone. Die Entladungszone ist gegen das ubrige UHV-
System durch eine zylinderférmige Ummantelung getrennt. Durch ein Loch von 5 mm
Durchmesser treten die Ar-lonen aus. Dieser Aufbau hat den Vorteil, daR der Ar-Partialdruck in
der UHV-Kammer etwa zwei GroRenordnungen unter dem erforderlichen Druck K0

10 mbar) in der Entladungszone liegen kann. Es kénnen kinetische Energien bis 5 keV bei
Emissionsstromen von etwa 10 mA erreicht werden. Typische Probenstréme lagen bei
3 bis 10uA, wobei die kinetischen Energien im Bereich von 600 eV bis 1 keV gewahlt wurden.

Probenheizung. Das Heizen der Proben erfolgte indirekt mittels eines W-Filaments
(Wendel) in etwa 2 mm Abstand von der Probenrlickseite. Bei einem Filamentstrom von 2.8 A
wurden etwa 320°C erreicht. Durch das Anlegen einer Spannung (100 V bis 500 V) zwischen
Filament und Probe kénnen 1000°C und mehr erreicht werden.

Co-Verdampfer. Als Aufdampfquelle fiir das Ubergangsmetall Co diente ein Eigenbau von
BINDER [Bin98]. Es handelt sich dabei um eineibOSEN-Zelle, bei der das Co aus einem
Al,O;-Tiegel verdampft wird. Mehrere Strahlungsbleche fiihren zu einem sehr guten Verhaltnis
zwischen Heizleistung und Abwarme des Verdampfers, der wahrend des Betriebs nicht mit
Wasser gekihlt werden mul3. Die Quelle wurde innerhalb von etwa 40 min langsam erwarmt,
um Risse in den elektrischen Keramik-Durchfiihrungen zu vermeiden. Kennzeichnend fur die
Verdampferquelle ist die hohe Stabilitat der Aufdampfrate.

Gaseinlal3systemDer zur Herstellung der Oxid-Schichten benétigte Sauerstoff wird, ebenso
wie das Argon, Uber ein GaseinlaRsystem mittels eines Feindosierventils in die UHV-Kammer
eingelassen. Abgepumpt wird dieses Einla3system Uber eine separate Vorpumpe und eine
kleinere, luftgeklhlte Turbopumpe TPU 062 (Fa. BALZERS). Wahlweise erfolgt der Einlal
von Argon Uber das Feindosierventil an der Sputterkanone oder von Sauerstoff Gber ein
separates Feindosierventil. Bei Bedarf ist der Aufbau des GaseinlaRsystems leicht flr den
Einsatz anderer Gase madifizierbar.

4.1.3 Das Rastertunnelmikroskop

Aufbau des Mikroskops

In der vorliegenden Arbeit wurden alle Messungen mit einem Raumtemperatur-
Rastertunnelmikroskop durchgefihrt. Anfangs ist noch mit dem Aufbau \ERGHBRUS
[Ber88] gemessen worden, welcher vom Prinzip her dem Aufbau wexidB und FOHRER

gleicht [Bin86]. Allerdings wurden im Verlauf der vorliegenden Untersuchung auch am RTM-
Aufbau betréchtliche Veranderungen vorgenommen (Abb. 13). Es soll an dieser Stelle kurz
beschrieben werden, welche Details des Aufbaus verandert wurden und warum sie eine
Verbesserung der Mel3situation darstellen.

Spitzen-,Laus”. Zum einen wurde das feststehende Rasterdreibein aus Piezokeramiken mit
der Spitzenhalterung durch eine seitwarts (x-Richtung) bewegliche ,Laus” ersetzt, die nun einen
Roéhrchenscanner mit der Tunnelspitze tragt. Die ,Laus” lauft auf drei FURen mit Stahlkugel am
Aufsetzpunkt, wobei zwei Fuf3e in Fuhrungsschienen linear gefihrt werden. Diese Fuhrung
ermdglicht die sehr prazise Bewegung der ,Laus“. Die ,Laus“-Flf3e selbst bestehen aus
Scherpiezokeramiken. Wird an ihnen eine Sdgezahn-Spannung angelegt, fihrt das aufgrund der
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Abb. 13 Schematische Darstellung des Rastertunnelmikroskops ohne elektrischen Zufiihrungen [Anm2].

grolReren Tragheit des ,Lauskdrpers” im Verhaltnis zu den ,LausfiiBen” zur Vorwéartsbewegung
der ,Laus"“. Die (gegeniber der alten aufwendigere) Konstruktion hat den Vorteil, dai
verschiedene Bereiche auf der Probenoberflache schnell und gezielt erreicht werden kénnen.

Auf der Spitzen-,Laus” ist ein Rdhrchenscanner montiert, der die Tunnelspitze tragt. Mit
dem werden die xy- und die z-Richtung der Tunnelspitze wahrend der RTM-Messung realisiert.
Wahrend das alte Rasterdreibein bei den Messungen starke Instabilitaten aufwies, die sich in
ruckartigen Bewegungen der Tunnelspitze &uBerten und zu stlickweise versetzten Bildbereichen
auf atomarer Skala fuhrten, konnten derartige Stérungen mit dem neuen Réhrchenscanner nicht
beobachtet werden.

Proben-,Laus”. Die urspriingliche Dreibein-,Laus”, welche die Probe tragt [Ber96a],
wurde durch eine ,Laus”, die der Spitzen-,Laus” &hnlich ist, ersetzt. Sie wird jedoch normal zur
Probenoberflache (z-Richtung) gefihrt und dient, ebenso wie die alte Dreibein-,Laus”, sowohl
der Grob- als auch der Feinannaherung. Die Genauigkeit der ,Laus“-Bewegung hat sich
gegeniiber dem alten Aufbau erheblich verbessert. Die Anndherung der neuen Proben-,Laus” an
die Spitze erfolgte wiederum zuerst mit einer Fernsteuerung bei gleichzeitiger visueller
Uberwachung mit einem Fernrohr (Grobannaherung) und dann bis zum Erreichen des
Tunnelkontaktes mit Hilfe der Regelelektronik (Feinanné&herung).

Test des neuen MikroskopaufbausEs wurden zahlreiche Messungen am Ag-Substrat
durchgefiihrt, die zur Ermittlung der Leistungsfahigkeit und des Schwingungsverhaltens des
RTMs nach diesen betrachtlichen Umbauten dienten. Mit dem neuen Aufbau kann
standardmaRig die Ag(100)-Oberflache atomar aufgeldst werden. Da atomare Korrugationen im
Bereich von etwa 0.2 A ohne Probleme, d.h. schwingungs- und rauscharm, abgebildet werden
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konnten, kann das als Indiz fir einen stabilen Mikroskopaufbau gewertet werten. Anhand von
Messungen mit atomarer Auflosung wurde der Réhrchenscanner kalibriert. Diese Kalibrierung
wurde von Zeit zu Zeit wiederholt, da gerade neue Scanner schnell altern und damit ihren
Scanbereich bei vorgegebener Spannung veradndern. Aufgrund der mehrfachen Kalibrierung
kann beim Ausmessen lateraler Abstande in RTM-Abbildungen von einem Fehler unterhalb von
etwa 5 % ausgegangen werden. Diese Kalibrierung gilt strenggenommen nur fir Abbildungen
auf atomarer Skala. Fir groRere Bildbereiche kann der Fehler wegen der nichtlinearen
Ausdehnung der Piezoelemente auch grol3er sein.

Der grof3te abbildbare Probenbereich nach dem Umbau des RTMs betrug etwa
2250 Ax 2250 A. Wenn das auch im Vergleich zu anderen RTMs mit Rasterbereichen bis zu
mehreremm2 nicht viel ist, so reichte es doch fiir die hier untersuchten Strukturgréf3en aus, z.B.
fir Inseln mit bis zu etwa 400 A Durchmesser. Fiir statistische Betrachtungen eignet sich das
RTM in diesem Fall ohnehin nicht, sondern es bedarf der Erganzung durch eine mittelnde
Methode wie der Beugung langsamer Elektronen (LEED).

Steuerungselektronik. Eine weitere Veranderung betraf die gesamte elektronische
Ansteuerung des RTMs, die voEBGHAUS aufgebaut und getestet wurde [Ber88]. Sie ist durch
eine neuere Steuerelektronik der Fa. OMICRON aus dem Jahre 1990 ersetzt worden. Diese
Steuerelektronik Ubernimmt die Ansteuerung der Spitzen- und Proben-,Laus” sowie des
Rohrchenscanners (Rasterung in xy-Richtung und Regelung in z-Richtung). Der Mel3betrieb ist
mit dieser Steuerungselektronik effektiver geworden. Viele Parameter, wie Tunnelspannung und
Tunnelstrom, Regelkonstante und Rasterposition auf der Probe, werden allerdings auch hier
noch manuell Gber entsprechende Stellknépfe an der Elektronik reguliert.

Neuere Elektroniken erlauben hingegen die Steuerung fast aller Parameter, die flr den
MelRprozelR wichtig sind, Uber eine spezielle Software. In einigen wenigen Fallen konnten
eigene Messungen an einer solchen Anlage durchgefiihrt werden. Die Umstellung vom
.Handbetrieb® mit Stellknépfen auf den mit Software gesteuerten Betrieb (Eingabe von
Zahlenwerten Uber die Tastatur oder Ziehen von Balken mit der Maus) erwies sich als sehr
gewobhnungsbedurftig. Selbstverstandlich bietet solch eine Ansteuerung zahlreiche Vorteile.
Wenn es aber darauf ankam, bei ,nahezu“ atomarer Auflésung wiederholt kurze
Spannungspulse geeigneter GrolRe auf die Spitze zu geben, um stabile Abbildungsbedingungen
zu erhalten, oder die Strome und Spannungen um kleinste Betrage zu andern, hat die manuelle
Arbeit mit Stellknopfen auch Vorteile. Es gibt sogar Experimentatoren, die sich extra eine
.,Handsteuerung“ fur solch eine neue Elektronik haben bauen lassen, um die wichtigsten
Parameter wieder manuell steuern zu kénnen [Sch99].

Datenerfassung und —auswertungAls Software zur Steuerung des MefRablaufes und zur
Datenerfassung diente das Programm ,stmprg“ vasCH [Tos89]. Die Auswertung der
Graustufenbilder erfolgte mit dem Programm ,STML" vomrACsS [Kra99]. Das Programm
erleichtert u.a. die optimale Darstellung der RTM-Bilder und erlaubt das Ausmessen von
Strukturen sowie die Anwendung von Fast-Fourier-Transformation und Autokorrelation auf die
RTM-Bilder.

MelRmodi

Konstant-Strom-Modus. Alle Messungen, die in dieser Arbeit vorgestellt werden, wurden im
Konstant-Strom-Modus (constant current mode) durchgefiihrt. Fir die Tunnelspannung wird ein
fester Wert gewahlt. Die Regelelektronik andert den Abstand der Spitze zur Probe durch
Anderung der Spannung am Roéhrchenscanner, so daf3 der Tunnelstrom beim Rastern der Spitze
uber die Probe konstant gehalten wird. Die Gro3e der Regelspannung am Rohrchenscanner
entspricht einem bestimmten z-Hub der Spitze. Der z-Hub wird fur jeden MeRpunkt in einen
Grauwert umgerechnet und als Funktion der Rasterkoordinaten zweidimensional aufgetragen.
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Diese Auftragung entspricht fir Metall-Oberflachen einem Topografiebild der Oberflache, wie
bereits in Kap. 3.2.2 erlautert wurde. Jede RTM-Abbildung besteht im allgemeinen aus
500500 Bildpunkten.

Konstant-Hohe-Modus. Ein weiterer MeBmodus ist der Konstant-Hohe-Modus (constant
height mode), bei dem ebenfalls ein fester Wert flr die Tunnelspannung gewahlt wird. Die
Tunnelspitze wird in einem festen Abstand, d.h. bei unveranderlicher z-Spannungskomponente
am Rohrchenscanner, lber die Probe gerastert wird. In diesem Modus fiihrt die Auswertung des
veranderlichen Tunnelstroms zum entsprechenden Grauwertbild. Dieses Bild liefert zwar keine
Hoheninformation mehr. Dieser Modus hat aber den Vorteil, dal3 er schnelle Messungen auf
glatten Oberflachen und damit die Beobachtung dynamischer Prozesse erlaubt. In der
vorliegenden Untersuchung kam dieser Modus jedoch nicht zur Anwendung.

Rastertunnelspektroskopie.Bei der Rastertunnelspektroskopie werden an verschiedenen
Punkten der Oberflache (dl/dz) oder (dl/dU) - Kennlinien aufgenommen ([Kuk94], S. 20ff.).
((dInl/dz)y)? ist in grober N&herung proportional zur lokalen Tunnelbarrierenhéhe auf der
Oberflache und unterscheidet sich daher fur chemisch verschiedenartige Spezies. Fir die
Charakterisierung der lokalen elektronischen Struktur der Oberflache liefern insbesondere
(di/dU),-Kennlinien wertvolle Informationen, weil sie proportional zur elektronischen
Zustandsdichte sind. Weshalb diese beiden Spektroskopie-Modi dennoch nicht eingesetzt
werden konnten, wird in Kapitel 5.4 erlautert.

Storende Einfliisse auf den MeRproze

Schwingungen. Die Auflésung des Mikroskops muR senkrecht zur Oberflache etwa 0.1 A
betragen und lateral etwa 1 A, damit atomare Aufldsung maglich ist. Wichtige Storeinfliisse, die
eine gute Aufldsung verhindern kénnen, sind Gebaudeschwingungen, akustischer Schall und
Trittschall. Um diese Einfliisse zu minimieren, muf3 das RTM eine groRe mechanische Stabilitat
aufweisen und gegen aufR3ere Schwingungen isoliert sein [Poh86, Sch92]. Beide Kriterien sind
von modernen RTM-Aufbauten leicht erfullbar.

Bei den ersten RTM-Messungen traten immer wieder Schwingungen der Spitze im Bereich
von einigen Hertz auf, die durch ihre groRen Amplituden atomar aufgeldste Messungen
verhinderten. Die Ursache fir die Einkopplung dieser Schwingungen konnte aber schnell
gefunden werden. Da die eingebauten Verdampferquellen Sicht auf Teilbereiche des RTM-
Aufbaus haben, bedampfen sie diese mit jedem Experiment zunehmend. In diesem Fall betrifft
das vorrangig die Aufhdngung des RTMs an vier Federn und die dazwischen zur
Schwingungsdampfung verlaufenden Vitonschnire. Durch die zunehmende Bedampfung mit
verschiedenen Metallen und zahlreiche Ausheizvorgénge ist die Elastizitat der Vitonschnire so
stark vermindert worden, da3 Schwingungen einkoppeln konnten. Deshalb war der Austausch
der Vitonschnire erforderlich. Bei der Montage wurde auf die schon in der ArbeitoggHT
[Tos85] beschriebene Regel geachtet, wonach die Schnire nicht parallel zu den Federn
verlaufen dirfen, weil sonst die Schwingungsentkopplung durch die Federn nicht mehr
gewabhrleistet ist. Vielmehr dirfen sie nur von Feder zu Feder, also senkrecht zu deren Verlauf,
montiert werden. Es ist auRerdem wichtig, die Drahte fur die Ansteuerung der Laus und des
Mikroskops mehrfach an den Vitonschniiren zu befestigen, weil sonst auch Uber diese relativ
steifen Drdhte Schwingungen einkoppeln kdnnen. Beide Hinweise sollten bei erneuten
Umbauten unbedingt beachtet werden.

Piezokeramiken. Zusétzliche Storeinflisse sind bei den Piezokeramiken zu finden. Erstens
ergibt sich eine Hysteresekurve, wenn die Ausdehnung der Keramiken in Abh&ngigkeit von der
angelegten Spannung aufgetragen wird. Zweitens kriechen die Piezokeramiken
unter Umstanden betrachtlich, d.h. ihre Ausdehnung nimmt auch lange nach dem Anlegen der
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Spannung noch zu [Ham91]. Wie stark dieses Kriechen ist, hangt von der gewahlten Keramik
und deren Geometrie sowie von der angelegten Spannung ab.

Temperaturdrift. Der Aufbau des Mikroskops aus Piezokeramiken und Edelstahl kann dazu
fuhren, dall selbst kleine Temperaturdriffen von weniger als 1K Spitze-Probe-
Abstandséanderungen bis zu einigen Nanometern hervorrufen, da die (unterschiedlichen)
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beiden Materialien in der GréRenordifumgiK10
liegen. Bei der Konstruktion des Mikroskops sollte deshalb ein Aufbau angestrebt werden, bei
dem sich temperaturbedingte Langenanderungen kompensieren. Diese Bedingung ist fur das
verwendete Raumtemperatur-RTM nicht erfillt. Deshalb missen Temperaturschwankungen
wahrend der Messungen unbedingt vermieden werden.

Gesamtdrift. Insgesamt stellt sich die Drift wahrend des MelR3prozesses als Summe aus dem
Kriechen der Piezokeramiken und der Temperaturdrift dar. Beim hier verwendeten
Mikroskopaufbau waren derartige Driften nicht ganzlich vermeidbar, sie konnten jedoch
insgesamt recht gut beherrscht werden. Haufig missen aus den RTM-Bildern laterale
Ausdehnungen von Inseln und Terrassen oder atomare Abstande ermittelt werden. Deshalb war
es von Interesse abzuschatzen, wie sich Driften, wenn sie denn Uberhaupt auftreten, auf das
RTM-Bild auswirken.

In diese Abschatzung missen sowohl die Richtung als auch die Geschwindigkeit der Drift
einflieBen. Beide GroRen lassen sich leicht ermitteln, indem man wenigstens zweimal
hintereinander RTM-Bilder mit identischen Bildaufnahmeparametern aufnimmt. Ohne Drift
muRten dann die abgebildeten Probenbereiche identisch sein. Da die Bereiche aber i. allg. unter
DrifteinfluR voneinander abweichen werden, kann daraus die GroRe der Drift quantitativ
bestimmt werden. Es laf3t sich ableiten, in welcher Richtung und wie stark das RTM-Bild
verzerrt bzw. gestaucht oder gedehnt ist. In einigen Fallen ist es sinnvoll, die Drift der Bilder
nachtraglich zu korrigieren. Das kann mit Hilfe von Computerprogrammen geschehen, die
entsprechende Entzerrungsfilter zur Nachbearbeitung der Bilder bereitstellen. Oft reichen
jedoch qualitative Uberlegungen aus, um laterale Abmessungen in RTM-Bildern mit geringen
Fehlern bestimmen zu kénnen. Die Aufnahmezeit flr eine Bildzeile betragt bei 500 Bildpunkten
typischerweise 1 s, fur das ganze Bild demnach 500 s. Da sich Driften auf der Minutenskala
abspielen, wirken sie sich entlang einer Zeile kaum aus. Senkrecht dazu ist der Fehler 500 mal
grolRer. Deshalb sind Langenmessungen entlang der Rasterrichtung der Spitze viel genauer, als
senkrecht dazu. Darauf wurde bei der Auswertung der RTM-Daten stets geachtet. Hingegen auf
eine standardmafige Driftkorrektur mit Hilfe von Software wurde im Falle der vorliegenden
Messungen verzichtet. Bei zu groRer Drift, wie sie manchmal zu Beginn der Messungen auftrat,
wurde die MeRRgeschwindigkeit erhoht, da fur kiirzere Mel3zeiten pro RTM-Bild die Verzerrung
der Abbildung abnimmt.

Die Parameter G und K

In letzter Zeit sind weitere Parameter, die einen Einflul} auf die RTM-Abbildungen haben, in
den Blickpunkt des Interesses geruckt. Sie betreffen vor allem die quantitative Auswertung des
Hohenprofils bzw. der Rauhigkeiten von Oberflachen. Ein Artikel vGoIRaR et al. [Agu99]

befal3t sich ausfihrlich mit dem Einflu3 der RTM-Regelparameter auf die RTM-Abbildungen.
Eine wichtige MefRgréRe, die sich aus den RTM-Abbildungen gewinnen a3, ist die
Oberflachen-Rauhigkeit. Auch wenn die Qualitdt von Abbildungen derselben Probenstelle mit
verschiedenen Regelparametern sehr gut ist und sie visuell gleich zu sein scheinen, kann die
topografische Information und damit die aus den RTM-Abbildungen berechnete Rauhigkeit sehr
unterschiedlich sein. Die visuelle Einschatzung der Bildqualitét ist daher kein hinreichendes
Kriterium fiir eine optimale Abbildung, weil das menschliche Auge im Vergleich zu einem
Analog-Digital-Wandler nur sehr wenige Grauwerte voneinander unterscheiden kann [Agu99].



4.1 Aufbau der Apparatur 37

Abb. 14  Ag(100), 35 min gesputtert
bei 300K (2200 A<2200 A, -1V,
0.1nA, 150Qus pro Bildpunkt,
500 Bildpunktex 500 Bildpunkte).
Teilweise geht die Auflésung infolge
zu schnellen Rasterns und/oder zu
grofRer Zeitkonstante sogar ganz
verloren (s. Pfeile).

Das Hohenprofil der Abbildung einer sehr rauhen Oberflache h&ngt beispielsweise empfindlich
vom Verhaltnis zwischen der Rastergeschwindigkeit der Spitze und der Zeitkonstante des
Regelkreises ab. Zu schnelles Abrastern der Oberflache (bzgl. einer bestimmten Zeitkonstante)
fuhrt dazu, daf3 der Abstand zwischen Spitze und Probe nicht schnell genug nachgeregelt
werden kann. Das gemessene Hohenprofil ,verschmiert* und es wird eine geringere Rauhigkeit
vorgetauscht. Weil infolgedessen schon die Vergleichbarkeit von Abbildungen mit ein- und
demselben RTM in Frage gestellt ist, gilt dies erst recht fir Messungen mit verschiedenen
RTMs. AGUILAR et al. fihrten die dimensionslosen Parameter G und K zur Beschreibung des
RTM-Regelkreises ein. Sie werden u.a. durch die Geschwindigkeit, mit der die Spitze tber die
Probe rastert, die Zeitkonstante des Regelkreises und den Verstarkungsfaktor des Tunnelstroms
bestimmt. Die Definition der Parameter G und K sowie eine Diskussion ihres Einflusses auf die
RTM-Abbildung ist in den Arbeiten vonMGIUANO et al. [Ang98a, Ang98b] enthalten.

AbschlieBend sei angemerkt, daf} das Interesse fur die eben vorgestellten Arbeiten aus den
eigenen RTM-Messungen an gesputterten Ag-Oberflachen erwachsen ist. Dort trat namlich
gerade das Problem auf, dalR die tiefen Sputterkrater nur bei ausreichend kleiner
Rastergeschwindigkeit bzw. ausreichend grof3er Mef3zeit pro Bildpunkt und geeignet gewahlter
Zeitkonstante fiir den Regelkreis abgebildet werden konnten (Abb. 14). Das Abrastern der
Oberflache erfolgte i. allg. von links nach rechts und unten beginnend. Zu schnelles Abrastern
verschmiert die ,Abwarts“-Stufen (s. Pfeile). Die ,Aufwarts“-Stufen hingegen werden optimal
abgebildet. Beim Rastern in entgegengesetzter Richtung kehren sich die Verhaltnisse
entsprechend um. Die Erh6hung der Rastergeschwindigkeit fuhrt letztlich zum vollstandigen
Verlust der Auflosung. Liegen fiir atomar glatte Oberflachen die optimalen Mel3zeiten bei etwa
500 bis 80Qus pro Bildpunkt, so reichen fir die gesputterte Oberflache sogar 5000
Bildpunkt noch nicht aus, wie Abb. 14 deutlich zeigt. Die beschriebenen Effekte wurden nur
gualitativ betrachtet. Eine quantitative Beschreibung mit Hilfe der Parameter G und K bot sich
im Rahmen der vorliegenden Untersuchung nicht an.
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4.1.4 RTM-Spitzen

Die Praparation und Charakterisierung von RTM-Spitzen ist eines der zentralen experimentellen
Probleme der RTM [Che93]. Obwohl der Praparation geeigneter Tunnelspitzen schon seit der
Einfihrung dieser Technik grol3te Aufmerksamkeit geschenkt wurde, kann von einer
umfassenden Losung des Problems noch immer nicht gesprochen werden. Weit verbreitet sind
der Einsatz von W- oder Pt/Ir-Spitzen. W-Spitzen werden durch elektrochemisches Atzen
hergestellt und Pt/Ir-Spitzen meist durch mechanisches Abschneiden einer Spitze von einem
Draht. Bis heute wird versucht, die Praparation von Spitzen zu optimieren. Neuere Artikel zu
W-Spitzen verotffentlichten z.B.d8IG et al. [Son93], BANG et al. [Zha96] und KEIN et al.

[Kle97]. Jiingst wurde auch von einem zweistufigen AtzprozeR fiir Pt/Ir-Spitzen berichtet
[S@r99]. Andere Autoren versuchten, gezielt andere Spitzenmaterialien, wie z.B. Ag [Gor93,
Iwa98], zum Einsatz zu bringen.AWiIN et al. [Mam90] setzten Au-Spitzen als Emissionsquelle

fur Nanocluster ein und strukturierten auf diese Weise die Oberflache von Au(11l). Die
Charakterisierung der Spitzenqualitat wird haufig mittels Rasterelektronenmikroskopie oder
Transmissionselektronenmikroskopie  vorgenommen. Einen guten  Uberblick  uber
Spitzenherstellungsverfahren und verschiedene SpitzenmaterialiergikOfFot93].

In der vorliegenden Untersuchung wurden ausschlieBlich W-Spitzen zur Abbildung
verwendet. Mehrere Praparationsschritte sind nétig, um aus einem 0.3 mm dicken W-Draht eine
geeignete RTM-Spitze herzustellen. Zuerst wird ein Drahtende in eine NaOH-Lo6sung
eingetaucht. Durch einen elektrochemischen AtzprozeR wird der Draht an der Grenzflache Luft-
Elektrolyt immer dinner, bis das untere Drahtende durch sein Eigengewicht, und nicht
ausschlieRlich durch den AtzprozeR, abgetrennt wird. Das verbleibende Drahtende wird
daraufhin schnell aus der Atzlésung entfernt. Auf diese Weise entstehen geeignete
Tunnelspitzen [Tos85]. Es ist guinstig, das Drahtende vor Beginn des Atzprozesses nur etwa 1-
3 mm in die Atzlésung einzutauchen, weil die Spitzen dann besonders scharf werden ([Che93],
S. 283). Nach der Entnahme aus der Atzlosung werden durch das Spulen der Spitze in
destillietem HO Reste der NaOH-Losung entfernt. Mit einem Lichtmikroskop wurde
anschlieBend die Qualitat der Spitzen gepruft. Obwohl auf diese Weise nicht direkt die ,atomare
Qualitat" der Spitze eingeschatzt werden kann, gibt das makroskopische Erscheinungsbild des
Spitzenapex' einen guten (subjektiven) Anhaltspunkt zum Erkennen geeigneter Spitzen. Kurze,
hyperbolisch zulaufende Spitzenschenkel erweisen sich als mechanisch stabile, glinstige Form.
Zum Vergleich sei auf rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von derartigen Spitzen
verwiesen ([Che93], S. 284).

Mit allen im Verlauf der zahlreichen Experimente eingesetzten Spitzen waren atomar
aufgeloste Messungen moglich. Dazu war es jedoch zunachst notig, weitere Praparationsschritte
unter UHV-Bedingungen anzuschlie3en. Die Spitzen wurden langere Zeit erhdhten Strom- und
Spannungswerten beim Tunneln ausgesetzt, vorsichtig mit der Probe in Kontakt gebracht oder
Spannungspulsen von bis 20 V wiederholt ausgesetzt. Die letzte Mdglichkeit ist besonders
effektiv, da es durch die starken elektrischen Felder am Spitzenapex zum Materialtransport an
der Spitze (oder zwischen Spitze und Probe) kommen kann, der oft mit der Bildung scharfer
Mikrospitzen einhergeht [Ber96a]. Die Ergebnisse, die mit den so préaparierten Spitzen erzielt
wurden, waren insgesamt befriedigend. Allerdings ist der genaue Zustand der Spitze bei den
einzelnen Messungen nicht bekannt.

Es sei abschliel3end erwahnt, dal3 mit neuen W-Spitzen anfangs immer auf reinen Ag- oder
Au-Oberflachen gearbeitet wurde. Wie die Experimente zeigten, kann die Spitze mindestens
40 A in die sehr weichen Materialien eingetaucht werden, ohne dafR sie dabei beschadigt wird.
Sie wird dadurch mit Ag bzw. Au Uberzogen, was vermutlich gunstiger fir die abbildenden
Eigenschaften der Spitze und ihre chemische Stabilitdt ist, als das Vorliegen von meist
oxidiertem Wolfram am Spitzenapex.
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4.2 Praparation

4.2.1 Ag(100)-Substrat

Orientierung und Politur. Mittels LAUE-Aufnahmen wurden die Ag-Kristalle orientiert. Die
Fehlorientierung war kleiner als 0.5°. Die mechanische Politur erfolgte ausschlief3lich mit
Al,O;, beginnend mit einer Kérnung vonuin bis hin zur feinsten Kdrnung von 0.G6.
AnschlieBend wurde der Kristall mit der feinsten Kérnung chemo-mechanisch poliert. Den
Abschluld der Praparation auB3erhalb der UHV-Kammer bildete das Glihen des Kristalls in
einem Argon-Wasserstoff-Gemisch (95 % Ar, 5 % bei 700°C. Dadurch sollten mechanische
Spannungen beseitigt werden, die wahrend des Poliervorgangs in den Kristall eingebracht
worden waren [Men99].

Weitere Behandlung vor dem Einschleusen in die UHV-KammerDie Ag-Einkristalle
wurden sehr sorgfaltig unter Vermeidung von mechanischen Spannungen auf einem Tantal-
Probentrager befestigt. Kleine Tantal-Blattfedern driicken von oben her leicht auf den Rand der
Probe und geben ihr auch noch nach haufigem Erwé&rmen und Abklhlen festen Halt auf dem
Probentrager, ohne die Probe selbst zu beschadigen, d.h. ohne Versetzungen durch plastische
Verformung am Probenrand zu induzieren.

Vor dem Einschleusen in das UHV-System wurden die Proben bzw. die Probentrager mit
2-Propanol (Isopropylalkohol —Hg0) gesplilt. Beim Trocknen der Oberflache erwies es sich
als aulerst wichtig, das Losungsmittel mit einem Mal von der Oberflache zu blasen, damit keine
Flecke auf der Oberflache zuriickbleiben. Ag reagiert sehr empfindlich auf die Wahl des
falschen oder eines verunreinigten Losungsmittels. 2-Propanol eignet sich (neben Ethanol) auch
sehr gut zur Reinigung aller anderen Vakuumkomponenten. Auf den gewdhnlich praktizierten
Einsatz von Aceton (auch zur Lecksuche) muf3te dagegen verzichtet werden, weil das an dieser
Apparatur vorhandene SPA-LEED-System mit einer Lanthanhexaborid-Kathode ausgestattet
ist, deren Lebensdauer beim Kontakt mit Aceton drastisch herabgesetzt wird.

Praparation unter UHV-Bedingungen. Nach dem Einschleusen in das UHV wurde die
Probe zunachst mit Ar-lonen gesputtert. Niemals sollte mit dem Heizen der Probe begonnen
werden, da sonst evtl. vorhandene Verunreinigungen, eingebracht durch die Politur und die
Montage der Probe, zur Quelle von Versetzungen werden kdnnen. Die Bewegung dieser
Versetzungen wirde durch das Heizen der Probe angeregt werden. Sie kbnnen den gesamten
Kristall durchlaufen und damit zur Stufenbildung an der Oberflache fiihren. Der Kristall kann
u.U. fur oberflachenphysikalische Messungen unbrauchbar werden und mifdte gegebenenfalls
erneut poliert werden.

Die Praparation von Ag-Substraten im UHV wurde in der Literatur vielfach beschrieben
(u.a. [Tei92, Tei94]). Typische Praparationsschritte sind das Sputtern mit 600-¢dAn bei
einem Ar-Partialdruck von etwac10°® mbar und nachfolgendes Heizen bei 300°C bis 350°C.

Sputtern und Heizen. Beim Sputtern von Ag werden bei einer Energie von 600 eV etwa
drei Atome pro auftreffendem Ar-lon ,abgestaubt” ([Hen91], S.68)CHERT [Tei92] gibt an,
dafR bei 600 eV, einem Ar-Partialdruck vorl8™ Torr, einem lonenstrom von 2u#/cm? und
300 K die Abtragrate etwa 2.2 ML/min betragt. In den vorliegenden Experimenten sollte die
Abtragrate nicht wesentlich von diesem Wert abweichen, da die gewdahlten Parameter sehr
ahnlich sind.

Anfangs wurde die Oberflache in jedem Praparationszyklus bei 300 K mit Ar-lonen (Ar-
Partialdruck in der Kammer 10mbar, im lonisierungsraum der Sputterkanone etwartibar)
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der Energie 600 eV gesputtert. Fir neu eingeschleuste Proben sollte die Sputterzeit bei jeweils
60 min liegen. Nach mehreren Praparationszyklen ist die Probenoberflache so sauber, dal3 mit
dem RTM keine Verunreinigungen auf der Oberflache nachweisbar sind. In diesem Stadium
reichen auch nach Aufdampfexperimenten geringere Sputterzeiten von etwa 15 min aus.

In weiteren Versuchen wurde suksessive bei héheren Temperaturen bis etwa 500 K
gesputtert, weil dadurch die Ausbeute pro auftreffendem lon noch zunehmen sollte. Nach
anschlieendem Heizen bei 600 K fiihrte das ebenso zu einer glatten Oberflache. Die optimalen
Sputterbedingungen allerdings konnten erst spater einer Arbeit @sPAGTINI et al. [C0os98]
entnommen werden. Darin wird gezeigt, dal3 die Ag(100)-Oberflache oberhalb von 440 K beim
Sputtern lagenweise abgetragen wird. Die bis dahin intuitiv gewéhlte Sputtertemperatur von
etwa 500 K wurde seitdem standardmafig beibehalten, wobei allerdings stets bei 300 K mit dem
Sputtern begonnen und erst dann die Probe innerhalb weniger Minuten erwarmt wurde. So
sollte eine mogliche Diffusion von aufgedampftem Material in den Ag-Einkristall hinein von
vornherein vermieden werden. Die Wahl der geeigneten Sputter-Parameter hat den Vorteil, dal3
die Probe im Idealfall des lagenweisen Abtrags gar nicht mehr geheizt werden mifte oder
zumindest geringere Temperaturen und Heizzeiten zur Glattung der Oberflache ausreichen
wirden. So reichte in diesem Fall die o.a. Temperatur von 600 K flr maximal 10 min aus.

Andere Autoren wahilten Temperaturen von 550°C [Bed95] und 480°C [Mar93]. Hohe
Temperaturen kénnten jedoch zur unerwiinschten Diffusion von Verunreinigungen aus dem
Volumen zur Oberflache fuhren. Auch die Erwdrmung des Ta-Probentragers, dessen Halterung
und der sonstigen weiteren Umgebung in der UHV-Kammer ist als Quelle fir unerwinschte
Adsorbate zu bertcksichtigen. Ein zusatzliches Problem sind die unterschiedlichen
Ausdehnungskoeffizienten von Ag und Ta. Hohe Temperaturen beim Heizen fuhren leicht dazu,
daf3 die Proben nach dem Abkuhlen nicht mehr fest in der Halterung sitzen. Die Analyse mittels
RTM und SPA-LEED wird dann unter Umstanden aufgrund von auftretenden Schwingungen
unmdoglich. Derartige Probleme treten héaufig z.B. bei Si und Ru auf, fir deren Praparation
Temperaturen von 1250°C [Hil99] bzw. 1330°C [Amm97] notig sind. Es ist demnach von
Vorteil, wenn kurze Heizzeiten bei geringen Temperaturen gewahlt werden kénnen.

4.2.2 Au(111)-Substrat

Vor dem Einschleusen in die UHV-Kammer.Der Au-Einkristall mit der (111)-Oberflache
wurde aul3erhalb der UHV-Kammer wie der Ag-Einkristall behandelt. D.h. beim Orientieren
und Polieren der Oberflache wurde analog vorgegangen. Das abschlieRende Glihen im Argon-
Wasserstoff-Gemisch zum Beseitigen mechanischer Spannungen im Kristall erfolgte allerdings
bei 900°C. Der so praparierte Kristall wurde ebenfalls auf einem Ta-Probentrager befestigt und
vor dem Einschleusen in die UHV-Kammer mit 2-Propanol gespiilt.

Praparation unter UHV-Bedingungen. In der Literatur sind zahlreiche Angaben zur
Praparation der Au(111)-Oberflache zu finden. So sputterteRTEN et al. [Har85] die
Au(111)-Oberflache in mehreren Zyklen mit Ne-lonen bei 600 K und heizten nachfolgend bei
900 K. GHAMBLISS et al. [Cha91b] sputterten mit Ar-lonen (1 keV) bei 300 K und heizten den
Kristall danach mindestens 5 min ebenfalls bei etwa 9004(KHds et al. [T6I97] geben das
Sputtern mit Ar-lonen bei 700 eV und nachfolgendes Heizen bei 800 Ké&u. &Y al. [W06I89]
sputterten nur mit 500 eV, heizten den Kristall aber sogar bei 1000 K.

In der vorliegenden Untersuchung wurde die Au(111)-Oberflache mit Ar-lonen gesputtert,
deren Energie zwischen 600 eV und 1 keV lag. Zum Ausheilen der Sputterdefekte wurden
Temperaturen zwischen 700 K und 1000 K gewahlt.

In einer neueren Untersuchung wurde mittels Rontgenbeugung festgestellt, daf? die Au(111)-
Oberflache beim Sputtern mit Ar-lonen der Energie 500 eV bei einer Temperatur von 120°C bis
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220°C nahezu lagenweise abgetragen wird [Mur98]. Deshalb darf angenommen werden, daf3
wie im Fall der Ag(100)-Oberflache zum Ausheilen der Defekte geringere Temperaturen als
oben angegeben ausreichend sind. Dieses Wissen konnte aber in die vorliegende Untersuchung
nicht mehr einflieBen, weil die Experimente an der Au(111)-Oberflaiche vor der
Veroffentlichung der Arbeit von MRTY et al. [Mur98] abgeschlossen waren.

4.2.3 CoO-Schicht

Die Untersuchung der strukturellen und elektronischen Eigenschaften von CoO-Schichten sollte
maglichst glatte, wohlgeordnete Oxid-Schichten zum Ausgangspunkt haben. Das setzt die Wabhl
einer geeigneten Praparationsmethode voraus. Im folgenden Abschnitt sollen verschiedene
Praparationsmoglichkeiten vorgestellt und diskutiert werden.

Oxidation von Co-Einkristall-Oberflachen. In der Vergangenheit erfolgte die Herstellung
dunner Oxid-Schichten haufig, indem massive Co-Einkristall-Oberflachen bei geeigneter Wahl
des Partialdruckes und der Substrattemperatur miie®gt wurden. Eine Ubersicht iber die
Ergebnisse solcher Arbeiten an verschiedenen Oberflachen #ibeR-an [Hei99a]. Die durch
ihn referierten Arbeiten zeigen die Bildung von verschiedenen Co-O-Uberstrukturen und CoO-
artigen Strukturen in Abhangigkeit von der gewéhlten Oberflachen-Orientierung, yom O
Angebot und von der Temperatur. Tendenziell bilden sich bei geringeBel@yungen
Adsorbat-Strukturen und erst bei hohep-B2legungen oxidische Strukturen. Bei niedrigen
Temperaturen (unterhalb 300 K) wird mehrfach die Bildung vosO¢berichtet, wahrend sich
bei hoheren Temperaturen eher CoO bildet bzwO¢pach dem Heizen in CoO umgewandelt
wird.

Die Oxidation einer Co-Einkristall-Oberflache hat aber mehrere Nachteile. Ein Nachteil ist,
daRR sich wegen der groRBen Gitterfehlpassung von etwa 20 % zwischen Co und CoO
defektreiche, rauhe Schichten bilden. AuBerdem passen die Kristallstrukturen schlecht
zueinander, weil Co bei 300 K eine hexagonale dichtgepackte Struktur (hcp) ausbildet, CoO
hingegen eine kubische NaCl-Struktur. Ein weiterer wichtiger Nachteil ist, daf3 die Oxidation
des Kristalls, von der Oberflache beginnend, nicht beliebig weit in das Volumen hinein
fortgesetzt werden kann. D.h. die Oxid-Schicht hat eine begrenzte Dicke, typischSikid..2
Der zuerst genannte Nachteil kann durch die Wahl geeigneter Substrate umgangen werden.

Diinne CoO-Schichten auf einem SubstratGeeignete Substrate stellen z.B. Ag und Au
dar, die wie CoO in einer kubischen Struktur (fcc) kristallisieren. Die Gitterfehlpassung zum
CoO (a=4.26 A) ist mit—-4.3 % fur Ag (a=4.085 A) bzw.—4.5 % fiir Au (a=4.078 A)
relativ gering. Fir Ag und Au als Substratmaterial sprechen zusatzlich deren geringe chemische
Reaktivitat sowie die einfache Praparation einer sauberen, glatten Oberflache.

Fur die Praparation von CoO-Schichten auf Ag oder Au gibt es zwei Mdglichkeiten.
Entweder wird zuerst eine bestimmte Menge Co aufgedampft und nachtraglich oxidiert oder es
wird wahrend des Aufdampfens @ngeboten. Bei der nachtréglichen Oxidation ist zu erwarten,
daf’ das metallische Co zunéchst dreidimensional aufwéchst, weil die Gitterfehlpassung zum Ag
etwa 13.2 % und zum Au etwa 13.1 % betragt. Die nachtragliche Belegung, mifotiert
weitreichende Umordnungen auf der Oberflache. Bei niedrigen Temperaturen kann die
oxidische Oberflache daher sehr defektreich sein. Das Heizen des Oxides konnte dennoch zu
einer glatten CoO-Schicht fihren. Von nachtraglich oxidierten Mg-Schichten auf Ag(100) ist
beispielsweise bekannt, dal3 sich nichtstéchiometrische Oxidkomponenten bilden und daf3 sie
metallische Anteile enthalten [Wol99]. Durch Heizen der Schichten kdnnen jedoch beide
Anteile stark reduziert werden.

Einen wesentlichen Nachteil hat jedoch auch diese Praparationsmethode. Beliebig dicke
Oxid-Schichten konnen in einem einzigen Praparationszyklus wiederum nicht hergestellt
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werden, weil nicht mehr als 5 ML des Metalls durchoxidieren wiirden, genau wie im Fall der
Co-Einkristall-Oberflachen. Durch das wiederholte Aufdampfen von Co und nachfolgendes
Oxidieren lieRe sich aber die Schichtdicke des Oxides dennoch vergréf3ern. Sicher sind Zyklen
mit kleineren Co-Aufdampfmengen ginstiger, wenn die nachfolgend zur Oxidbildung nétigen
Umordnungen mdoglichst gering gehalten werden sollen. Daher ist es naheliegend, O zusammen
mit Co anzubieten (Kodeposition), anstatt viele ,kleine* Praparationszyklen zu wiederholen. Es
ist darauf zu achten, dal’ die Oberflache wéahrend des Aufdampfens mit O gesattigt sein muf3.
Das setzt die Wahl eines ausreichend hohgRd®tialdruckes voraus. Schon bei geringen Co-
Aufdampfmengen sind dadurch Co-O-Adsorbat-Strukturen und oxidische Strukturen zu
erwarten. Der Einbau von Defekten wird stark reduziert. Friihere Arbeiten zeigten bereits am
Beispiel von NiO auf Ag(100) und Au(111), dafl3 durch die Kodeposition von Ni yundieO
glattesten Schichten hergestellt werden koénnen [Ned95, Mar93, Mar92]. Der wichtigste
Parameter im Zusammenhang mit diesen Wachstumsexperimenten ist, neben,dem O
Partialdruck, die Substrattemperatur wahrend des Aufdampfens. In der vorliegenden
Untersuchung wurde sie zwischen 300 K und 600 K variiert.

Kodeposition von Co und Q. Fir die Kodeposition wird zunachst das Substrat auf die
gewtlinschte Temperatur gebracht (oder eben bei 300 K belassen). Gleichzeitig wird der Co-
Verdampfer, ,ohne Sicht* auf das Substrat, auf die erforderliche Verdampfungstemperatur von
ca. 1300°C gebracht. Sind die beiden Temperaturen stabil, wird der gewlinsEtatei&druck
(Reinheit: 99.998 %) in der UHV-Kammer eingestellt. Erst dann wird die Substrat-Oberflache
in den Co-Dampfstrahl geschwenkt und je nach gewtnschter Aufdampfmenge darin belassen.
Ein Experiment wird im allgemeinen beendet durch das Herausschwenken der Probe aus dem
Co-Dampfstrahl, das Stoppen dep-Zufuhr und das Abschalten der Probenheizung. Die
Abklhlung der Probe auf 300 K dauert bis zu 30 min.

Kalibrierung des Co-Verdampfers. Die Kalibrierung des Verdampfers erfolgte durch das
Aufdampfen von Co auf Au(11l). Die Co-Aufdampfrate wurde aus den RTM-Bildern zu
0.2 ML/min bestimmt. Wiederholte Kalibrierungen ergaben eine gute Reproduzierbarkeit der
Aufdampfrate, vorausgesetzt, der Verdampfer wurde vor dem Aufdampfen immer in gleicher
Weise auf die Endwerte von Strom und Spannung bzw. die maximale Leistung von 30 W
gebracht. Die Spannung wurde im Abstand von 2 min um 1V erhdht, bis die Endwerte von
18.1 V und 1.7 A erreicht waren. Die Temperatur des Verdampfers wird wahrenddessen durch
ein WRe3-WRe25-Thermoelement Uberwacht [Bin98]. Die Endtemperatur von etwa 1300°C
entspricht einer Thermospannung von 23.5mV. Es wurde noch etwa 8 min bis zur
Stabilisierung der Thermospannung gewartet, bevor mit dem Aufdampfen begonnen wurde.

Ablauf der Oxidationsreaktion. An dieser Stelle sollen keinesfalls etwaige Ergebnisse der
vorliegenden Untersuchung vorweggenommen werden. Es geht vielmehr darum, eine
allgemeine Vorstellung lUber das Zusammentreffen von Co unduCentwickeln. Die @
Molekiile wiirden bei 300 K und einem typischen Partialdruck)pt@x10° mbar etwa sechs
Mal pro Sekunde miteinander sto3en. Die mittlere freie Weglange betragt dabei etwa 73 m, die
mittlere  Geschwindigkeit 446 m/s und die FlachenstoRratex1@¥m?s™. Bei etwa
10" Oberflachenatomen pro Quadratmeter werden damit etwa 27 % der gesamten Substrat-
Oberflache pro Sekunde von-®lolekilen getroffen. Die Haftwahrscheinlichkeit ist allerdings
auf den reinen, relativ inerten, Substraten sehr gering. Gleichzeitig sind entsprechend der Co-
Aufdampfrate von 0.2 ML/min = 0.003 ML/s nach einer Sekunde erst 0.3 % des Substrates mit
Co belegt. Innerhalb einer Sekunde treffen also ®@hr Q-Molekile als Co-Atome auf der
Oberflache auf. Dieses Verhéltnis ist ein Indiz daflir, daR auch die Dichte von Co-Atomen im
Raum zwischen Verdampfer und Probe gering ist. Die Co-Atome gelangen auf geradem Weg
mit Geschwindigkeiten in der Grofenordnung von 1000 m/s zur Probenoberflache und halten
sich weniger als eine Millisekunde im Gasraum auf. Daher ist es unwahrscheinlich, dal3 ein Co-
Atom und ein G-Moleklll schon im Gasraum vor der Substrat-Oberflache aufeinandertreffen
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und miteinander reagiereny®olekiile kbnnen auf der Oberflache nur dann verbleiben, wenn

sie auf bereits adsorbierte Co-Atome treffen. Fur letztere wird angenommen, dal3 sie nach dem
Auftreffen zwar auf der Oberflache diffundieren kdnnen, aber nicht desorbieren. Bliebe jedes
O,-Molekill beim Auftreffen auf ein adsorbiertes Co-Atom haften, dann entsprache,der O
Partialdruck p(@ = 1x10° mbar etwa einem 80fachen-Cbzw. 160fachen O-UberschuR® an

der Oberflache.

Ein geringeres Angebot an,@iirde nur eine unvollstandige Oxidation von Co zur Folge
haben. Das zeigen bereits die Photoelektronen-Spektren sioBRHHei99a], der parallel zur
vorliegenden Untersuchung das Oxidwachstum u.a. in Abhangigkeit veRar@aldruck
wahrend des Aufdampfens untersuchte. Dieses Wissen fliel3t direkt in die vorliegenden
Experimente ein. Es wurden deshalb nur wenige (Kontroll-)Experimente bei anderen
Partialdriicken durchgefiihrt. Der Schwerpunkt liegt damit auf der Variation der
Substrattemperatur wahrend des Aufdampfens bzw. auf dem nachfolgenden Heizen der CoO-
Schichten und der Untersuchung des Wachstums bei zunehmender Bedeckung.

Die unvollstandige Oxidation bei,@artialdriicken unterhalb vorx10°® mbar weist darauf
hin, daf? vermutlich nicht jedes auftreffende-NIolekiil dissoziiert und nachfolgend in die
Oxid-Schicht eingebaut wird. Einige Moleklle desorbieren bereits, bevor sie eine chemische
Bindung mit Co eingehen.

Es sei angemerkt, dalR die Belegung einer Oberflache mit einem Gas im allgemeinen in
Langmuir (1L = %X10° Torr - s= 1.33x 10° mbar) angegeben wird. Nach einer ,Faustregel”
wird bei einem Partialdruck vonx10® Torr und einem Haftkoeffizienten von Eins pro
Oberflachenatom genau ein Gasmolekil adsorbiert. Danach werden der Substrat-Oberflache
innerhalb von 5 min etwa 225 L,(der gewissermalR3en 225 Monolagendngeboten. Dieser
Wert ist etwas grof3er als jene 80fache Belegung, die sich aus den o.a. Rechnungen ableiten liel3.
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5 Wachstum von Co und CoO auf Ag(100)

5.1 Charakterisierung der Ag(100)-Oberfliche

Die genaue Kenntnis der Substrat-Eigenschaften bildet fir das Verstandnis des Wachstums von
dinnen Schichten eine elementare Voraussetzung. Deshalb wurde der Charakterisierung des
Substrates grof3e Aufmerksamkeit geschenkt.

Qualitat der Ag-Einkristalle. Zwei verschiedene Ag-Einkristalle kamen zum Einsatz. Der
anfangs eingesetzte Kristall war relativ schlecht orientiert (Fehlorientierung > 0.5°). Zudem war
seine Oberflache unzureichend poliert. Dafiir sprechen zum einen breite LEED-Reflexe und
zum anderen die RTM-Messungen, durch die eine hohe Stufendichte sowie zahlreiche
Gleitlinien nachgewiesen werden konnten (Abb. 15 (a)). Fir RTM-Messungen war die Probe
dennoch geeignet, weil immer hinreichend glatte Bereiche gefunden werden konnten, in denen
auf etwa 2000 A< 2000 A nur wenige Ag-Stufen auftraten. Von LEED-Untersuchungen an
diesem Kristall waren dagegen keine auswertbaren Informationen zu erwarten.

Die meisten Messungen wurden aber an einem hochorientierten Ag-Einkristall mit einer
Fehlorientierung der Oberflache von weniger als 0.5° durchgeflihrt. Dieser Kristall zeigte schon
nach wenigen Sputter-Heiz-Zyklen scharfe LEED-Reflexe. Die Terrassenbreiten lagen
Uberwiegend bei 500 A bis 1500 A (Abb. 15 (b)).

Oberflache nach dem Sputtern Nach dem Sputtern ist die Oberflache durch den Beschuf3
mit Ar-lonen stark aufgerauht und es bilden sich kraterahnliche Sputterstrukturen aus, wie sie
schon aus frilheren SPA-LEED-Experimenten und Monte-Carlo-Simulationen an der Ag(100)-
Oberflache bekannt sind [Tei92]. Abb. 16 (a) zeigt eine RTM-Abbildung dieser Strukturen. Die
kraterahnlichen Sputterstrukturen lassen sich auf die Erzeugung von Leerstellen durch das
Herauslosen von Atomen aus der Oberflache zuriickfihren. Bei 300 K diffundieren solche

~

[001]

(b)
Abb. 15  Ag(100)-Oberflache. (a) Typisches RTM-Bild der fehlorientierten Probenoberflache (15a%@0 A,
-0.5V, 0.1 nA). (b) Die hochorientierte Probe nach wenigen Praparationszyklen (250808 A,—2.4 V, 0.1 nA).
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(b)

Abb. 16 Kraterstrukturen auf der Ag(100)-Oberflache nach dem Sputtern mit Argon-lonen (600 eV, 10 min,
300 K) (a) etwa 1 h nach Beendigung des Sputterns (1500500 A, -1V, 0.1 nA) und (b) nahezu dieselbe
Probenstelle etwa 9 h spater (1506 A500 A, -1V, 0.9 nA). In beiden Abbildungen wurde der Kontrast durch
nachtragliche Bildbearbeitung angehoben.

Leerstellen auf der Oberflache und bilden Leerstellen-Cluster, d.h. tieferliegende Terrassen, auf
denen wiederum Leerstellen durch auftreffende Ar-lonen erzeugt werden kdnnen. Gleichzeitig
diffundieren bei 300 K aber auch die Ag-Adatome. Sie sind bestrebt, die Krater gewissermaf3en
»Zzuzuschitten. Das Wechselspiel von lonen-Beschuf3 und Diffusion von Leerstellen bzw.
Atomen bringt die beschriebene Kraterstruktur hervor [Tei92]. Dieser Prozel3 ist
temperaturabhéangig. Alle Leerstellen-Inseln bzw. Krater bilden Stufenkante(illi®)-
Richtungen aus. Dieses Verhalten bei 300 K wird auch W®oHERT [Tei92] beschrieben. Bei

170 K findet er hingegen sowohl fir den Atomabtrag als auch fur das Wac{istm und
(100-Stufen mit gleicher Wahrscheinlichkeit.

Diffusionsbedingte Glattung der Oberflache.Bei 300 K wird die Probenoberflache auch
ohne zuséatzliches Heizen durch Diffusionsprozesse nach ausreichend langer Zeit von selbst
geglattet [Tei94]. Diese Tendenz wird durch eine Serie von eigenen Messungen bestatigt, in der
die Oberflache Uber mehrere Stunden hinweg beobachtet wurde. In Abb. 16 (b) wird dieselbe
Probenstelle wie in Abb. 16 (a) nach 9 h gezeigt. Ein EinfluR der Spitze auf die
Diffusionsvorgange an der Oberflache kann ausgeschlossen werden. Wéahrend der Mel3zeit von
9 h wurde namlich nicht der gesamte Bereich von 15801800 A abgerastert, sondern nur ein
Ausschnitt von 400 A 400 A. Im Zentrum dieses Ausschnittes lag die mit einem Pfeil
gekennzeichnete Ag-Insel (Abb. 16 (b)). Zu Beginn des Beobachtungszeitraums war diese, nun
zweilagige, Ag-Insel noch eine fiinflagige Ag-Pyramide, die nachfolgend lagenweise von oben
her abgetragen wurde. Stellvertretend seien zwei Bilder aus dieser Mel3reihe dargestellt (Abb.
17 (a), (b)).

Die (100-Stufen (,1“) sind deutlich ,ausgefranster” als didd0-Stufen (,2“). Das fuhrt zu
dem Schlul3, daf? die Ag-Atome oberer Lagen vorrangig Uibét@de Stufenkanten hinweg auf
die n&chsttiefere(n) Terrasse(n) diffundieren (s. auch [Tei92]). Die oberste Lage der Ag-
Pyramide wird als erste vollstandig abgebaut, dann die zweite usw., wobei die Zeit fir den
Abbau aufeinanderfolgender Lagen zunimmt. Wurde die erste Lage (von oben) schon nach
90 min abgebaut, dauerte dies fur die zweite (nun obere) Lage schon 120 min, wéahrend die
dritte Lage auch nach 180 min noch nicht vollstandig abgebaut war. Durch die Diffusion der
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(@) (b)
Abb. 17 Abbau einer Ag-Pyramide, die durch Sputtern mit Ar-lonen bei 300 K entstanden ist (490034,
-0.75V, 0.1 nA). Wahrend die Pyramide anfangs noch vier Lagen hoch ist (a), besteht sie 90 min spater nur noch aus
drei Lagen (b). Die Drift wahrend der Messung war gro3er als sich durch den Vergleich zwischen (a) und (b) ergibt.
Die Position der Spitze muR3te deshalb iber die gesamte MeRzeit von 9 h hinweg mehrere Male nachgeregelt werden.

Ag-Atome nimmt die Rauhigkeit der Oberflache stetig ab und fiihrt nach mehreren Stunden zu
einer Oberflache, wie sie in Abb. 16 (b) zu sehen ist. Nachtragliches Heizen bei etwa 600 K
glattet eine gesputterte Oberflache hingegen schon nach wenigen Minuten (s. Abb. 15 (b)).

Versetzungsstrukturen. Auf der gesputterten Oberflache treten neben den beschriebenen
Sputterkratern auch Schraubenversetzungen und zwei zunachst unbekannte Defekttypen auf, die
im Verlauf der folgenden Betrachtungen ebenfalls mit Versetzungen in Zusammenhang
gebracht werden kénnen. Auf der geheizten Oberflache sind die Sputterkrater vollstandig
ausgeheilt und es haben sich glatte Stufenkanten und grofe Terrassen gebildet. Die
verschiedenen Versetzungsstrukturen treten aber immer noch auf, wenn auch seltener.

Reine Schraubenversetzungen sollen nicht betrachtet werden. Die Aufmerksamkeit sei
vielmehr auf die beiden Defekttypen gerichtet, wie sie in Abb. 18 mit atomarer Auflésung
dargestellt sind. Sie sollen als Defekttyp | und Il bezeichnet werden. Charakteristisch ist das
Auftreten von einer partiellen Stufe (Abb. 18 (a)) bzw. von zwei partiellen Stufen (Abb. 18 (c))
mit einer Hohe von jeweils etwa 0.7 A. Die laterale Ausdehnung der Defekte an der Oberflache
betragt etwa 60 A (Defekttyp I) bzw. 60-240 A (Defekttyp ). Ihre Struktur soll im
folgenden Abschnitt beschrieben werden.

Defekttyp I. Parallel zur Stufe des Defektes | verlaufen die atomaren Reihen, insbesondere
die mit 1 bis 4 bezeichneten Reihen (Abb. 18 (a)), nahezu geradlinig. Senkrecht dazu ist ein
Versatz der Reihen zu beobachten. Dieser Versatz ist im kontrastverstarkten Bild (Abb. 18 (b))
leichter zu erkennen. Das Defektzentrum erstreckt sich an der Oberflache etwa im Bereich der
mit 1 bis 4 bezeichneten Reihen. Zwischen den Reihen 1 und 2 hat sich ein kleiner Graben
gebildet, vermutlich weil die Atome beider Reihen ein wenig auseinandergeriickt sind, wie es
im Modell der Abb. 19 (s.u.) noch plausibel gemacht werden wird. Die Reihen 2 und 3 bestehen
im dargestellten Ausschnitt der Oberflache aus genauso vielen Atomen wie die Reihe 1.
Allerdings ist durch Vergleich der drei Reihen streckenweise eine gewisse Verschiebung der
Atome gegeneinander zu beobachten, die aber zu den Enden des Defektes hin wieder
verschwindet. Erst die Reihe 4 hat im Bildbereich ein Atom mehr, als die anderen drei Reihen.
Und die Atome der Reihe 4 sind deutlich angehoben gegentber allen anderen Atomen. Dadurch



48 5 Wachstum von Co und CoO auf Ag(100)

Abb. 18 Ag(100)-Oberflache mit atomar aufgeldsten Defektstrukturen (9A A, —0.01V, 0.1 nA). (a, b)
Defekttyp I, (c, d) Defekttyp Il. (b) bzw. (d) entsprechen der Abbildung (a) bzw. (c) nach Kontrastverstarkung.
(a) Die atomaren Reihen im Bereich des Defektes sind numeriert und durch Pfeile gekennzeichnet. (b) Die beiden
weil3en Linien markieren nahezu ungestort verlaufende Atomreihen. Auf der einen Seite des Defektes (Bereich B1)
verlaufen zwischen den beiden Linien 23 weitere Atomreihen, auf der anderen Seite (Bereich B2) 24 weitere
Atomreihen. Der Versatz der atomaren Reihen wird beim Blick in Richtung der eingezeichneten Linien deutlich. (c)
Der besseren Ubersicht wegen sind nur die Reihen 2 und 4 bezeichnet. Die Analogie zu Defekttyp | ist erkennbar.

entsteht eine Stufe mit einer gemessenen Hoéhe von 0.7 A, die zum Bereich B1 hin steil, zum
Bereich B2 hin flach auslauft.

Defekttyp Il. Die Aussagen zum Defekttyp | sind auf den Defekttyp Il Ubertragbar. Die
beiden Stufen des Defekttypes Il scheinen gleichwertig zu sein. Sie sind durch eine Drehung des
Defektes um 180° (Drehachse senkrecht zur Bildebene) ineinander tberflhrbar (Abb. 18 (c),
(d)).

Modell fur die Defekttypen | und Il. Die Defekte vom Typ | und Il sind keine reinen
Oberflachendefekte, sondern sie reichen in das Kristallinnere des Ag-Kristalls hinein. Da mittels
RTM nur die Oberflache zuganglich ist, scheint eine Bestimmung der Defektstruktur schwierig
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zu sein. Aber zusatzlich zur Erscheinungsform der Defekte an der Oberflache ist noch mehr
bekannt. Es handelt sich um intrinsische Defekte des reinen Substrates ohne die Beteiligung von
Fremdatomen. Die Defekte entstehen durch plastische Deformation der Oberflache, denn sie
treten gehauft nach dem Sputtern auf. Und sie sind auch nach dem Einbringen von
Nanoeindriicken mit der Tunnelspitze in der Nahe des Eindruckes zu finden, wie durch weitere,
hier nicht vorgestellte, Experimente gezeigt werden konnte. Daher liegt es nahe, sie mit
Versetzungen in Zusammenhang zu bringen. Das Vorhandensein und die Bewegung von
Versetzungen ist aber untrennbar mit den Gleitsystemen eines Kristalls verbunden. Das
Gleitsystem eines fcc-Kristalls besteht aus den {111}-Gleitebenen und (ti&6)-
Gleitrichtungen. Die Burgersvektoren haben die Form{1a@ und beschreiben reine
Schraubenversetzungen sowie 60°-Versetzungen. 60°-Versetzungen kénnen in ihrer Gleitebene
in eine 30°- und eine 90°-Partialversetzung mit Burgersvektoren der Fai2/@ufspalten,

weil diese Konfiguration energetisch gunstiger ist. Zwischen den Partialversetzungen wird
dadurch ein intrinsischer Stapelfehler aufgespannt. Eine anschauliche Vorstellung von den
Gleitsystemen und Versetzungen in einem fcc-Kristall wird durch die Darstellung im
THoMPSONTetraeder vermittelt (s. [Nab67], S. 215ff.). Darauf kann an dieser Stelle aber nicht
weiter eingegangen werden.

DE LA FIGUERA et al. [Fig98] haben mittels RTM Defekte auf Au(001) beschrieben, die den
auf Ag(100) bzw. Ag(001) beobachteten Defekten zu gleichen scheinen. Das Héhenprofil an der
Oberflache wird Uber den Einbau von Versetzungen beschrieben. Bei den beschriebenen
Versetzungen handelt es sich um Defekte im Kristallinneren mit Durchstol3punkten an der
Oberflache. Fir den Defekttyp | nehmen sie an, daf3 ein in der (111)-Ebene liegender
Stapelfehler die Oberflache durchst6f3t, der von zwe&CBLEYschen Partialversetzungen
aufgespannt wird. Dieses Modell ist auf Ag(001) Ubertragbar, weil ein Ag-Kristall die gleiche
Kristallstruktur und nahezu die gleiche Gitterkonstante aufweist wie ein Au-Kristall. Wahrend
der BURGERSVektor der vollstandigen Versetzung in der (001)-Oberflache liegt, wie sich durch
Vollziehen des BRGERsSUmlaufes um den gesamten Defekt in Abb. 18 (a) nachvollziehen
lakt, haben die BRGERSVektoren der beiden Partialversetzungen Komponenten senkrecht zur
Oberflache. Das ist die Ursache fir die Ausbildung der partiellen Stufe.

Den Defekttyp Il beschriebeave LA FIGUERA et al. [Fig98] in ahnlicher Weise. Beide Stufen
des Defektes kénnen analog zu Defekttyp | beschrieben werden, wie schon aus dem Vergleich
von Abb. 18 (a) und (c) zu vermuten war. Die Partialversetzungs-Paare liegen in der (111)- bzw.

(i’l_l) -Ebene. Die beiden Ebenen sind wie die Stufen an der Oberflache durch eine Drehung um

180° ineinander Uberfuhrbar. Weil beide {111}-Ebenen um 54.74° gegen die (001)-Oberflache
geneigt sind, schneiden sie einander im Kristallinneren unter einem Winkel von 109.47°
(Tetraederwinkel). An der Schnittkante der beiden {111}-Ebenen bzw. der beiden Stapelfehler
in diesen Ebenen bildet sich eine nicht gleitfahige, reine Stufenversetzung (stair-rod dislocation)
aus. Weitere Details bezlglich der Versetzungsstruktur im Kristallinneren kbnnen dem Acrtikel
von DE LA FIGUERA et al. [Fig98] entnommen werden. Die Autoren simulierten auf der
Grundlage des eben vorgestellten Modells die Hohenprofile der Oberflachen fir die
Defekttypen | und Il. Insbesondere berechneten sie aus ihrem Modell die Ho6he der partiellen
Stufe zu 0.68 A, was in guter Ubereinstimmung mit dem o. a. Wert von 0.7 A ist. Atomare
Details hingegen werden durch das Modell nur unzureichend beschrieben. Ohnehin wéare ein
direkter Vergleich der Oberflachen von Au(001) und Ag(001) schwierig, weil Au(001) eine
(5xn)-Rekonstruktion aufweist, wahrend Ag(001) nicht rekonstruiert.

Atomare Struktur des Defekttypes I. Im folgenden soll versucht werden, die atomare
Struktur des Defekttypes | auf der Oberflache detailliert zu beschreiben. Dazu wird die
Oberflache zunéachst parallel zur (111)-Ebene aufgeschnitten. Das entspricht in Abb. 18 (a)
einem Schnitt, der rechts von Reihe 1, und parallel zu ihr, beginnt und schrag in die Bildebene
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hinein zum Bereich B2 hin verlauft. Die Ebenen nach dem Schnitt sind in Abb. 19 (a)
dargestellt. Die ungestort verlaufende Reihe 1 ist dunkel hervorgehoben. In Abb. 19 (b) wird die
Reihe 2, vertreten durch sechs Atome, hinzugefiigt. Wie schon erwéhnt, sind einige Atome aus
ihren idealen Positionen ausgelenkt. Es werden aber keine Atome zusatzlich eingebaut. Die
Atome ,M“ befinden sich in gleichartigen, dreifachen Muldenplétzen. Von links beginnend
werden sie schrittweise bis auf Brickenplatze ,Br* (Mitte) verschoben und gehen von dort
wieder in Muldenplatze ,M“ (rechte Seite) zuriick. Beim Ubergang von den Muldenplatzen
.M“ zu den Brickenplatzen ,Br* werden die Atome um das 0.05fache des Abstandes nachster
Nachbarn (2.89 A), also um etwa 0.14 AIi1)-Richtung angehoben, was in die (001)-Ebene
projiziert einer AbstandsvergréRerung von mehr als 0.1 A entspricht. Das kénnte die Ursache
fur die Ausbildung des dunklen Streifens zwischen Reihe 1 und 2 in Abb. 18 (a) sein. Als
Ursache dafir, daR die atomaren Verschiebungen Uberhaupt auftreten, wird die Relaxation der
Oberflache in der Nahe des Defektes angesehen. Die Atome der Reihe 3 relaxieren in
umgekehrter Richtung wie die Atome von Reihe 2, was anhand von Abb. 19 (c) plausibel wird.

Die Hinzunahme der zu Reihe 4 gehdrenden (111)-Ebene bedeutet den Vorsto3 zum
eigentlichen Defektzentrum, denn erst in dieser Reihe wird ein zusatzliches Atom eingebaut.
Der besseren Anschaulichkeit wegen werden die Reihen 1 bis 3 und die dazugehérigen (111)-
Ebenen in Abb. 18 (d) unrelaxiert dargestellt. Die (111)-Ebene zu Reihe 4 enthélt einen
Stapelfehler. D.h. die normale fcc-Stapelung ABCABCwird durch die Stapelung
ABCACABC... ersetzt. Die Auswirkung dieser Fehistapelung auf die Oberflachenatome der
Reihe 4 ist in Abb. 19 (d) dargestellt. Die Atome der Reihe 4 gehen von B-Platzen uber
Brickenplatze ,Br* in C-Platze Uber — im Gegensatz zu den Atomen der Reihe 2. Das fihrt
genau zu der berechneten Anhebung der Oberflichenatome um 0.68ALiRichtung.
Jenseits von Reihe 4 (bzw. rechts davon in Abb. 18 (a)) ist keine Verschiebung der
Oberflachenatome parallel zur Oberflache zu beobachten und die partielle Stufe klingt Uber
mehrere Atomreihen hinweg ab.

Die vorangegangenen Betrachtungen liefern (erstmalig) ein detailliertes atomares Modell
davon, wie sich ein Stapelfehler in der (111)-Ebene auf die atomare Ordnung auf einer (001)-
Oberflache auswirkt, wenn er diese durchstof3t. Dabei konnte der Einbau des Stapelfehlers an
sich und die Auswirkung der Fehlstapelung auf die Positionen der Atome nahe der partiellen
Stufe beschrieben werden. Die Betrachtung stitzte sich dabei im wesentlichen auf die atomar
aufgelésten RTM-Abbildungen der Abb. 18 und das Modell®nA FIGUERA et al. [Fig98].
Theoretische Betrachtungen zur Berechnung der exakten Atompositionen in der Nahe des
Defektes auf Ag(001) waren fiir die Zukunft wiinschenswert.

Fur die in den folgenden Kapiteln vorgestellten Wachstumsexperimente haben die
beschriebenen Defekte allerdings kaum Bedeutung, weil ihre Dichte relativ gering ist.
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Abb. 19 Modell des Defekttyps I. (a) Ungestorter Bereich in der Nahe des Defekttyps I. Die (111)-Ebene liegt
parallel zur Blattebene, die (001)-Ebene im Winkel von 54.74° dazu. Die Atome der Reihe 1 (s. Abb. 18 (a)) sind
dunkel hervorgehoben. (b) Stellvertretend sind einige Atome der Reihe 2 (dunkel) hinzugefiigt, wahrend Reihe 1 nun
wieder hell dargestellt ist. Die mit ,M“ bezeichneten Atome der Reihe 2 am Rand des Defektes befinden sich in
dreifachen Muldenplatzen. Die mit ,Br* bezeichneten Atome befinden sich auf Brickenplatzen. Von links nach
rechts entlang der Reihe 2 gehen die Atome von dreifachen Muldenpléatzen (M) in Bruckenpléatze (Br) tber und von
dort in entgegengesetzter Richtung in Muldenplatze zuriick. Sie gehen also nicht Uber den Briickenplatz hinweg,
sondern gewissermalen bis zu ihm hin und wieder zurtick. Sonst wiirden namlich die Atome in solche Muldenplatze
Ubergehen, deren Besetzung einem Stapelfehler entspricht. Ein Stapelfehler wird in Reihe 2 jedoch nicht beobachtet.
(c) Die zu Reihe 2 gehorende (111)-Ebene ist weiter aufgefillt worden (dunkle Atome). Zusatzlich sind
stellvertretend fur Reihe 3 links und rechts auBen je zwei (helle) Atome in Muldenpléatzen ergénzt worden. Sie
befinden sich in der normalen Stapelposition. Das Atom in der Mitte der Reihe 3 (nur durch Umri3 dargestellt)
weicht jedoch von der normalen Position ab. Es hat sich nach links oben, zu einem der beiden (dunklen) Atome in
Briickenpositionen hin, bewegt und befindet sich damit auf einer Position, die nahezu eine vierfache Mulde ist.
(d) Die hell dargestellten Atome repréasentieren hier die (111)-Ebene zu Reihe 3. Sie sollen als A-Ebene in der
normalen fcc-Stapelfolge ABCABC... angesehen werden. Die mit ,B* bezeichneten Atome der Reihe 4 sitzen auf
den dreifachen Muldenplatzen, die sich bei richtiger Stapelreihenfolge ergeben (B-Ebene). In der Mitte der Reihe 4
sitzen die Atome ,C* auch auf dreifachen Muldenplatzen, allerdings in Positionen der C-Ebene. Das ist die Folge des
DurchstoRes des Stapelfehlers der (111)-Ebene an der (001)-Oberflache. Der Ubergang von B- auf C-Positionen
erfolgt Uber die Bruckenplatze ,Br.
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5.2 Co auf Ag(100)

Vor den Experimenten unter Beteiligung vop sanden solche, bei denen das Wachstums von
reinem Co auf der Ag(100)-Oberflache untersucht wurde. Zwei Aspekte standen dabei im
Mittelpunkt. Zum einen sollten Aussagen zum Wachstum von Co auf Ag(100) bei steigender
Bedeckung gewonnen werden. Und zum anderen sollten verschiedene Temperaturbereiche
betrachtet werden. Ein Vergleich dieser Messungen mit den unter Beteiligung gdmaenen
Messungen liefert wertvolle Hinweise fir die Deutung des Wachstums der Oxid-Schichten.

0.1 ML Co bei 300 K. Co wéchst von Beginn an dreidimensional auf (Abb. 20 (a)). Das
liegt in der groRen Gitterfehlpassung von 13.3 % 4.085 A, a,¢) = 3.54 A) begriindet.
Die Inseln sind regellos auf der Oberflache verteilt und erreichen Héhen von 2 A bis zu 5.5 A,
was etwa ein bis drei atomaren Lagen entspricht. Neben den Inseln treten zahlreiche Defekte in
der oberen Ag-Lage auf, die als Vertiefungen abgebildet werden. Die laterale Ausdehnung aller
Defekte betragt etwa 3 A. lhre Tiefe wurde zu etwa 0.3 bis 0.5 A bestimmt. Allerdings werden
beide Grofien wesentlich durch den Zustand der Spitze und die Rastergeschwindigkeit
bestimmt. Deshalb kdnnen sie nur als Anhaltspunkt fur die tatsachliche Ausdehnung bzw.
Tiefenlage der Defekte dienen. Da auf der reinen Ag(100)-Oberflache derartige Defekte nicht
vorliegen, kann ihr Auftreten direkt auf eine Reaktion mit Co-Atomen zuriickgefuhrt werden.
Vermutlich findet ein Platzwechsel eines Ag-Atoms mit einem Co-Atom statt, wie er z.B. von
LANGELAAR und BDOERMA [Lan98] fur Fe-Atome auf Ag(100) nachgewiesen wurde. Es ist
hingegen eher unwahrscheinlich, dal3 eine Ag-Leerstelle vorliegt. Diese sollte wegen der gro3en
Mobilitdt von Ag-Adatomen bei 300 K sofort wieder ausheilen. Die Defekte selbst bewegen
sich im Rahmen der Mel3zeit (30 min an einer Probenstelle) nicht.

Bei 300 K Substrattemperatur tritt vereinzelt noch ein zweiter Defekttyp auf. Er wird als
ringférmige Vertiefung bzw. ,Sombrero“-Kontrast abgebildet (Abb. 20 (b)). Es ist vorstellbar,
daR dieser Defekttyp aus dem eben schon beschriebenen Typ durch Adsorption eines Atoms aus

(@) " (b)
Abb. 20 0.1 ML Co auf Ag(100), bei 300 K aufgedampft. Die abgebildeten Co-Inseln sind bis zu drei Atomlagen
hoch. (a) Defekte in der oberen Ag-Lage (s. Pfeil) (200200 A, -1V, 0.5 nA). (b) Defekt oder Adsorbat mit
.Sombrero“-Kontrast (s. Pfeile) (200 4200 A,—0.2 V, 0.34 nA).
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Abb. 21 0.25 ML Co auf Ag(100).
Charakteristische Form der Ag-Stufen
bei Vorhandensein von Co-Inseln als
,Pinning“-Zentren (1200 A« 800 A,
-2V, 0.24 nA).

dem Restgas hervorgeht. Ein ,Sombrero“-Kontrast kann aber ebenso durch ein einzelnes
Adsorbat-Atom gebildet werden, wie bereits in Kapitel 3.2.4 erlautert wurde.

0.25 ML Co bei 300 K.Bei zunehmender Co-Aufdampfmenge nimmt die Co-Inseldichte zu.
Zusatzlich wird bei dieser Bedeckung die Form der Ag-Stufen modifiziert (Abb. 21). Verliefen
die Stufen des reinen Substrates Uberwiegend geradlinig i(L#l@nARichtungen, so bestimmt
in diesem Fall die Lage der Co-Inseln den Stufenverlauf. Offensichtlich stellen die Co-Inseln
,Pinning“-Zentren fur die Ag-Stufen dar. Anhand der RTM-Abbildungen konnte nicht eindeutig
festgestellt werden, ob sich die Co-Inseln oberhalb oder unterhalb der Ag-Stufen, d.h. auf der
oberen oder unteren Terrasse, befinden. Der Verlauf der Ag-Stufen in Abb. 21 fuhrt aber zu der
Vermutung, dal3 die Co-Inseln jeweils auf der oberen Terrasse liegen.

2ML Co bei 300K. Eine Erhéhung der Co-Aufdampfmenge fihrt zur Bildung

Abb. 22 2 ML Co auf Ag(100) bei
300 K (500 Ax 500 A, -1V, 0.1 nA).
Es haben sich dreidimensionale,
strukturlose Co-Cluster gebildet.
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dreidimensionaler Co-Cluster auf der Ag(100)-Oberflache. Die Cluster haben eine mittlere
Ausdehnung von 60 bis 70 A und sind teilweise mehr als 15 A hoch (Abb. 22). In den RTM-
Abbildungen gab es keinerlei Hinweise auf die Ausbildung einer kristallinen Ordnung innerhalb
der Cluster. Scheinbar weisen sie keinen hohen Ordnungsgrad auf. Eine vollstandig
geschlossene Co-Schicht bildet sich bei dieser Bedeckung noch nicht aus.

0.25 ML Co bei 100°C.Bei kleiner Bedeckung und erhdhter Temperatur nimmt die Anzahl
und die Vielfalt der Defekte auf der Ag(100)-Oberflache zu (Abb. 23). Gleichzeitig sind die Co-
Inseln flacher und meist nicht héher als eine Monolage. Das wird als Indiz daftir gewertet, dal3
das aufgedampfte Co teilweise im Ag-Substrat vergraben wird.

Es sei an dieser Stelle erwahnt, da die Probe nur wahrend des Aufdampfens auf einer
Temperatur von 100°C gehalten wurde. Stets wurde nach Beendigung des Aufdampfens, d.h.
bei diesem Experiment nach 80 s, die Heizung abgestellt. Die Probe erreichte nach ca. 30 min
wieder 300 K. Weitere Experimente bei gleicher Aufdampfmenge, aber mit langeren
nachtréaglichen Heizzeiten, wurden nicht durchgefuhrt. Aber vermutlich wirden die Co-Cluster
nach langerem Heizen vollstandig im Ag-Substrat vergraben werden.

0.05 ML Co bei 200°C.Bei sehr geringer Bedeckung und einer hohen Substrattemperatur
treten keine mehrlagigen Co-Inseln mehr auf. Lediglich eine Vielzahl verschiedener Strukturen,
im folgenden als Defekte bezeichnet, dominiert die Oberflache (Abb. 24 (a)). Uber die Struktur
dieser Defekte kann nur spekuliert werden. lhre GroRe laRt aber die Vermutung zu, dal
teilweise mehrere Co-Atome als Cluster im Substrat vergraben liegen. Einige Kontraste zeigen
kein echtes Loch, sondern lediglich eine kleine Vertiefung. An diesen Stellen kénnten sich Co-
Cluster unter mindestens einer geschlossenen Ag-Lage befinden. Es ist allerdings nicht
auszuschliel3en, dafl3 auch ein einzelnes, unter die Ag-Oberflache diffundiertes, Co-Atom einen
solch ausgedehnten Kontrast an der Oberflache hervorruft. Andere RTM-Abbildungen zeigen,
daR bei der Interpretation von Defektkontrasten gréfite Sorgfalt angebracht ist, weil das
Erscheinungsbild der Defekte vom geometrischen und elektronischen Zustand der Spitze
abhangt. Abb. 24 (b) macht diesen Sachverhalt deutlich. In dieser Abbildung ist dieselbe

Abb. 23 0.25 ML Co auf Ag(100),
aufgedampft bei 100°C
(500 Ax 500 A,-0.9 V, 0.3 nA).
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(b)

Abb. 24  0.05 ML Co auf Ag(100), bei 200°C aufgedampft. (a) Manche Defekte bilden ,echte” Lécher an der
Oberflache (,1“), andere dagegen liegen unter der Oberflache (,2“). Bemerkenswert sind die verschiedenen
,Sombrero“-Kontraste (,gefillte* (,3*) und ,ungefiillte* (,4“)) (300 A 300 A,-1.4 V, 0.2 nA). (b) Andere Stelle

auf der gleichen Oberflache. Der Kontrast hat sich gegentiber (a) verandert. Die Defekte nehmen hier die Form von
Kreuzen an. Die Lange der Achsen betrégt etwa 5 bis 6 atomare Abstandex(3004,-1.1V, 0.9 nA).

Oberflache wie in Abb. 24 (a), jedoch an einer anderen Probenstelle, abgebildet. Obwohl die
Defekte in beiden Abbildungen vom gleichen Typ sein sollten, hat sich das Erscheinungsbild

der Defekte grundlegend veréndert. Da sich die Tunnelbedingungen nur wenig voneinander
unterscheiden, muf3 die Ursache fir das veranderte Erscheinungsbild der Defekte im
veranderten Zustand der Spitze liegen. Der veranderte Zustand der Tunnelspitze ist auch
tatsachlich nachweisbar. Abb. 24 (b) ist namlich im Gegensatz zu Abb. 24 (a) atomar aufgeltst
(in der Reproduktion ist das allerdings kaum zu erkennen).

Obwohl es gelungen ist, zahlreiche Bilder mit atomarer Auflosung zu erhalten, konnte aus
diesen Bildern keine Aussage zur atomaren Struktur der Defekte gewonnen werden. Fiur einen
Defekttyp, wie er in Abb. 24 (b) durch einen Pfeil markiert ist, war jedoch zumindest eine
genauere Charakterisierung mdoglich (Abb. 25 (a)). Der Defekt dehnt sich Uber 5 bis 6
Atomabstande aus, was jedoch durch mechanische Spannungsfelder oder elektronische Effekte
verursacht sein kann und nicht mit der Anzahl der eingebauten Co-Atome korrelieren muf3. Das
Defektzentrum scheint links neben dem eingezeichneten Kreuz, im Kreuzungspunkt zweier Ag-
Atomreihen, zu liegen. Die Ag-Atomreihen in der Nahe des Defektes sind verbogen. Dieser
Effekt ist deutlich entlang der mit Pfeilen gekennzeichneten Reihen in der Abb. 25 (a) zu sehen.

Dartiberhinaus wurde in aufeinanderfolgenden RTM-Bildern beobachtet, wie eine
(unbekannte) Spezies aus dem Restgas auf diesem Defekt adsorbiert und nachfolgend wieder
desorbiert. Denselben Defekt wie in Abb. 25 (a) zeigt Abb. 25 (b), nur in diesem Fall mit dem
Adsorbat darauf. Das Zentrum des Adsorbates ist durch ein Kreuz an derselben Position wie in
Abb. 25 (a) markiert. Der Vergleich von Abb. 25 (b) mit Abb. 25 (a) fuhrt zu der Folgerung,
daR entweder der Defekt nicht symmetrisch ist oder das Adsorbat sich nicht im Zentrum des
Defektes befindet. Nach wenigen Minuten desorbierte die in Abb. 25 (b) beobachtete Spezies
wieder. Der Defekt bzw. der Co-Cluster unbekannter Struktur blieb dadurch unverandert.

3 ML Co bei 200°C.Ist die aufgedampfte Co-Menge ausreichend grof3, bilden sich auch bei
200°C dreidimensionale Co-Cluster aus (Abb. 26). Deren GroRe streut bei 200°C mit 30 A bis
70 A mehr als bei 300 K. Obwohl mit 3 ML Co bei 200°C (Abb. 26) gegeniiber 2 ML Co bei
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Abb. 25 0.05 ML Co auf Ag(100), bei 200°C aufgedampft (5& A0 A, -1.1V, 0.9 nA). Defekt ohne Adsorbat
(a) und mit Adsorbat (b). Beide Kreuze markieren dieselbe Probenposition.

300 K (Abb. 22) 50 % mehr Co aufgedampft wurde, bleibt die Ag-Oberflache bei der
Bedeckung von 3 ML zu etwa 40 % unbedeckt. Das ist ein Beweis dafir, dal3 Co, besonders bei
héheren Temperaturen, im Ag-Substrat vergraben wird.

Der Transport einer derart grof3en Menge Co in das Volumen hinein verwundert zunachst,
weil Co und Ag im Volumen nicht miteinander mischbar sind ([Lan61], Bd. IV/5a, S. 29).
Daher sollte es sich um einen Oberflacheneffekt handeln. Zunachst wurden die
unterschiedlichen Oberflachenenergien von Ag und Co als alleinige Triebkraft fir die
Bedeckung von Co mit Substratmaterial angenommen. Fiir Ag(100) werden™ Ridie
Oberflachenenergie angegeben und fiir Co, je nach Oberflachen-Orientierung, die wesentlich
gréReren Werte zwischen 2.8 3rand 3.8 Jif [Vit98]. Von anderen Systemen ist bekannt,
daR unter diesen Voraussetzungen das aufgedampfte Material von Substratmaterial umgeben
und auch bedeckt werden kann.

Vergrabungsmechanismus.ZIMMERMANN et al. [Zim99] schlagen einen modifizierten
Mechanismus fiir Co-Cluster auf Ag(100) vor. Mittels Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM) und energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) zeigten sie, dald Co-Cluster mit
einer lateralen Ausdehnung von etwa 130 A nicht einfach nur mit Ag bedeckt werden, sondern
in das Substrat einsinken kénnen bzw. vergraben werden. Treibende Kraft fir das Einsinken ist
wiederum die Reduktion der freien Energie der Oberflache, die durch den Abbau der Co-
Vakuum-Grenzflache, d.h. der Oberflache, zugunsten des Aufbaus der Co-Ag-Grenzflache
unter der Oberflache erreicht werden kann. Die Autoren schlagen vor, dalR in einem ersten
Schritt die Co-Cluster mit Substratmaterial bedeckt werden und nachfolgend in das Substrat
einsinken. Das Einsinken eines Co-Clusters wird dabei als ein Prozel3 beschrieben, in dem Ag-
Atome von Bereichen unterhalb des Clusters entlang der Ag-Co-Grenzflache zur Oberflache
diffundieren. Dieser Prozel3 hangt stark von der Substrattemperatur ab. Wéahrend das Einsinken
bei 300 K monatelang dauern wirde, schatzemmERMANN et al. [Zim99] bei 600 K
Einsinkzeiten von etwa 100 s ab. Das Modell des Vergrabens von aufgedampftem Material im
Substrat wurde vor einigen Jahren auch schon vasLMt al. [Nag95] fur das System Cu auf
Pb(111) vorgeschlagen.
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Abb.26 3 ML Co auf Ag(100),
aufgedampft bei 200°C. Etwa 40 %
des Substrates bleiben unbedeckt. Ein
Vergleich mit 2 ML Co, die bei 100°C
aufgedampft wurden, zeigt, dal
betrachtliche Mengen Co in Ag geldst
sind (1000 Ax 1000 A,-1 V, 0.1 nA).

Moglicherweise beschreibt der Vergrabungsmechanismus auch die Ergebnisse der vorliegenden
Untersuchung am System Co auf Ag(100) bei Temperaturen von 100°C und 200°C richtig. Es
war jedoch nicht das Ziel der Untersuchung, das zu zeigen.

Es sei noch einmal betont, daR die voéllige Unmischbarkeit zweier Metalle keine
hinreichende Voraussetzung fir den Erhalt scharfer Grenzflachen bei der Herstellung von
Schichtsystemen ist. So wéachst z.B. das System Fe/Cr/Fe, u.a. wegen der geringen
Gitterfehlpassung von 0.6 %, nahezu Lage-fir-Lage auf. Deshalb wurde lange Zeit das
Vorliegen absolut scharfer Grenzflachen angenommen. Bei der Untersuchung der magnetischen
Eigenschaften dieser Schichtsysteme traten aber eine Reihe von Anomalien auf, deren Ursache
zunachst ungeklart blieb. Mit RTM-Messungen konnte dann gezeigt werden, daf3 Cr, welches
auf Fe(100)-Whisker aufgedampft wird, mit dem Fe in der Oberflache legiert. Das konnte die
Ursache fur die magnetischen Anomalien sein [Dav96].

Als weiteres interessantes Beispiel sei in diesem Zusammenhang eine Ag-Cu-
Legierungsschicht auf Ru(0001) angefiihrt. Obwohl alle drei Metalle (Ag, Cu, Ru) im Volumen
nicht miteinander mischbar sind, legieren Ag und Cu auf der Ru(0001)-Oberflache miteinander,
wenn sie gleichzeitig aufgedampft werden [Ste95]. Als treibende Kraft fir die
Legierungsbildung wird in diesem Fall der Abbau der Gitterverzerrung angesehen, denn die
Gitterfehlpassung zwischen Cu und Ag betragt etwa 13 % und die Gitterkonstante von Ru liegt
etwa in der Mitte zwischen der von Cu und Ag.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, daf3 auf Oberflachen Durchmischungs- und
Legierungsphanomene auftreten, die nicht durch die Volumeneigenschaften der beteiligten
Komponenten zu erklaren sind. Wichtige GroRen sind in diesem Zusammenhang die
Gitterkonstanten und die Oberflachenenergien der Komponenten.
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5.3 Co und O auf Ag(100)

Im folgenden Abschnitt sollen die Ergebnisse der Experimente diskutiert werden, bei denen Co
und Q der Ag(100)-Oberflache gleichzeitig angeboten, d.h. kodeponiert wurden. Die
Substrattemperatur wurde zwischen 300 K und 570 K variiert, um die Bedingungen fiir ein
optimales Schichtwachstum zu ermitteln. Zuséatzlich wurde versucht, durch nachfolgendes
Heizen die Qualitat der Schichten zu verbessern.

5.3.1 Wachstum bei 300 K

Beim Aufdampfen von 0.6 ML Co in £Atmosphére bei 300 K bilden sich Strukturen auf der
Oberflache aus, deren Interpretation recht schwierig ist (Abb. 27 (a), (b)). Vier verschiedene
Graustufen-Bereiche, exemplarisch mit 1 bis 4 bezeichnet, sind zu unterscheiden (Abb. 27 (a)).
Eine eindeutige Zuordnung der Bereiche mit verschiedenen Graustufen zu den beteiligten
Komponenten Ag, Co und O kann nur durch den Vergleich mehrerer RTM-Abbildungen, die
bei verschiedenen Spannungen aufgenommen wurden, erfolgen. In diesem Zusammenhang sei
auf die Aussagen von Kapitel 3.4 im theoretischen Teil der Arbeit verwiesen. Die Interpretation
der Abbildungen wurde zusétzlich dadurch erschwert, dal’ die O-Atome auf der so préaparierten
Oberflache offensichtlich stark mit der Tunnelspitze wechselwirken und deshalb leicht
Anderungen an der Spitze hervorrufen kénnen.

Die Analyse der verschiedenen RTM-Abbildungen zeigt, dal’ es sich beim Bereich ,1“ um
das reine Ag-Substrat handelt. Aus dem Ag-Substrat wurden wahrend des Wachstums Ag-
Atome entfernt, so dal3 sich Locher im Substrat (,4") bilden. Es ist unwahrscheinlich, dal3 bei
300 K Leerstellen-Cluster stabil sind. Deshalb ist vermutlich in diese Substrat-L6cher sowohl
Co als auch O eingelagert. Die aus dem Substrat herausgelosten Ag-Atome diffundieren tber

(b)
Abb. 27 0.6 ML Co und O, aufgedampft bei 300 K. (a) Bereiche mit vier verschiedenen Graustufen sind zu
unterscheiden: 1 - Ag-Substrat, 2 - Ag-Insel, 3 - Co-O-Struktur, 4 -Lécher im Substrat mit Co-O-
Einlagerung (500 A 500 A, +1 V, 0.24 nA). (b) Kontrastanderungen als Folge veranderter Tunnelspannung oder
von Instabilitaten an der Spitze (800800 A,—1 V/+1 V, 0.24 nA).
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die Oberflache, bis sie stabile Nukleationsplatze finden. Solche Platze finden sie an bereits
gebildeten Co-O-Adsorptionsstrukturen auf den Ag-Terrassen (z.B.,3") und an Ag-
Stufenkanten (nicht gezeigt). Die Ag-Atome werden nicht in die Co-O-Inseln eingebaut,
sondern bilden ihrerseits Ag-Inseln, die unmittelbaren Kontakt zu den Co-O-Inseln haben. Die
Identifizierung der Bereiche ,2" als Ag-Inseln ful3t hauptsachlich auf der Feststellung, dal3 die
Stufenhdhe der Inseln 2 A betragt, und zwar unabhéngig von der gewahlten Tunnelspannung
oder Kontrastanderungen, die durch Spitzeneffekte verursacht sind. Die Gesamtflache der Inseln
aus segregiertem Ag ist etwa doppelt so grol3 wie die Gesamtflache der Locher im Substrat.
Deshalb sind die Locher vermutlich mehr als eine Monolage tief.

Die Co-O-Inseln (z.B.,3") liegen nicht, wie Abb. 27 (a) vermuten laRt, tiefer als die
Substrat-Oberflache. Vielmehr sind die gewéhlte Tunnelspannung®hund der Zustand
der Spitze die Ursache dafiir, daR die oxidischen Inseln als Vertiefungen von 1.5 A abgebildet
werden. Die Locher im Substrat haben unter diesen Tunnelbedingungen eine Tiefe von bis zu
3 A. DaR auch dieser Wert von der Tunnelspannung und dem Zustand der Spitze abhangt, ist
ein weiterer Hinweis darauf, dal in den Lochern Co und O eingelagert sind (s.0.). Eine
Vorstellung davon, wie sich die Tunnelspannung und Spitzeneffekte auf die Abbildung der
verschiedenartigen Strukturen auswirkt, vermittelt Abb. 27 (b). Nach zunachst instabilen
Spitzenverhaltnissen im unteren Bildteil, konnte die Oberflache-bé&i stabil abgebildet
werden. Im oberen Drittel des Bildes wurde die Polaritat der Tunnelspannung umgekehrt, was
zu einer Kontrastanderung fihrt. Die Kontrastdnderungen im oberen Bildteil sind dann
wiederum eine Folge von Instabilitaéten an der Spitze.

Nachtragliches Heizen bei 470 K.Das nachtragliche Heizen der eben beschriebenen
Oberflache fuhrt zu erheblichen strukturellen Umordnungen auf der Oberflache (Abb. 28 (a)).
Die Locher vom Typ ,4* sind vollstandig verschwunden. Ag-Inseln vom Typ ,2" treten nur
noch vereinzelt auf. Sie sind an der Stufenhthe von 2 A und(dé)-Richtung der
Stufenkanten zu erkennen sind. Nach einiger Zeit sollten sie jedoch wegen der hohen Mobilitéat
der Ag-Atome zerfallen.
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Abb. 28 (a) 0.6 ML Co und O, aufgedampft bei 300 K, nachtraglich geheizt bei 470 K. Die Vielzahl der Stufen in
den (110-Richtungen ist durch die schlechte Substrat-Orientierung bedingt (180080 A, -1V, 0.3 nA).
(b) Modell einer CoO-Insel auf Ag(001) ohne Beriicksichtigung der Gitterfehlpassung. Die Co-Atome liegen in den
vierfachen Muldenplatzen des Substrates. Die Stufenkanten liegen ifi@®+Richtungen, in denen Co-und O-
Atome alternierend auftreten und eine energetisch giinstige, ,nhichtpolare” Inselbegrenzung bilden.
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Durch das Heizen scheinen sich stabile CoO-Inseln gebildet zu haben. Die Stufenkanten sind
um 45° gegenuber der Co-O-Adsorbat-Struktur gedreht. Wahrend die Stufen vor dem Heizen in
(110-artigen Richtungen lagen, liegen sie nulif0-artigen Richtungen (vgl. dazu Abb. 27

(a), (b)). Die Oberflache der rautenféormigen CoO-Inseln ist rauher als die des Substrates. Eine
Uberstruktur ist jedoch nicht zu erkennen.

Die (100-Stufenkanten deuten auf die Ausbildung einer geordneten CoO-Struktur hin, im
Unterschied zur Co-O-Adsorbat-Struktur bei 300 K. Das atomare Modell in Abb. 28 (b) soll
diese Behauptung belegen. Stufenkantefiii)-Richtungen wirden entweder durch Co- oder
durch O-Atome gebildet. Diese Anordnung hat starke©MB-Krafte zur Folge und ist nicht
stabil. An Stufenkanten ifl00)-Richtungen sind Co- und O-Atome alternierend angeordnet.
Dadurch werden die@JLomMmB-Krafte minimiert und die Konfiguration ist stabil.

Erhéhung der Co-Aufdampfmenge bei 300 KDie Erh6hung der Co-Aufdampfmenge auf
1.2 ML in O-Atmosphare fuhrt zu einer Oberflache, wie sie in Abb. 29 (a) gezeigt wird. Die
Zuordnung der vier Helligkeitsbereiche scheint auch in diesem Fall schwierig zu sein. Sie kann
aber unter Zuhilfenahme der Kenntnisse von 0.6 ML Co-Aufdampfmenge (Abb. 27 (a), (b))
eindeutig vorgenommen werden. Die hellsten Bereiche sind dem segregierten Ag zuzuordnen,
die zweithellsten der Co-O-Adsorbat-Struktur, die dritthellsten entsprechen dem Ag-Substrat
und die dunkelsten Bereiche den Lochern im Substrat. Es ist wiederum ersichtlich, daf sich bei
300 K noch keine geordnete CoO-Struktur ausbildet, was besonders in den vorwiddgnd
artigen Inselbegrenzungen zum Ausdruck kam. Die Co-O-Adsorbat-Struktur hat aber dennoch
bereits oxidischen Charakter. Das ist aus dem Kontrastverhalten weiterer RTM-Abbildungen bei
verschiedenen Tunnelspannungen ersichtlich.

Nachtragliches Heizen bei 470 KAuch fur diese Bedeckung wurde die Veranderung der
Oberflache durch nachfolgendes Heizen untersucht. Das Ergebnis zeigt Abb. 29 (b). Wiederum
bilden sich, wie zu erwarten war, rautenférmige CoO-Inseln. Ein Vergleich der nominellen
Aufdampfmenge von 1.2 ML mit der beobachteten Bedeckung legt die Vermutung nahe, dal3
die rautenformigen CoO-Inseln bereits Doppellagen sind. Allein anhand der gemessenen
Stufenhéhen, die zwischen 1 A und 2 A liegen, 4Rt sich diese Vermutung jedoch nicht

Abb. 29 (a) 1.2 ML Co und O, aufgedampft bei 300 K (1008 A000 A,—1 V, 0.2 nA). (b) 1.2 ML Co und O,
aufgedampft bei 300 K, nachtréaglich geheizt bei 470 K (10601400 A,—3 V, 0.2 nA). Die Kontrastanderung etwa
in der Bildmitte wurde durch eine Spitzeninstabilitat hervorgerufen.
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(@) - (b)
Abb. 30 (a) 5ML Co und O, aufgedampft bei 300 K (1506 A500 A,-2 V, 0.1 nA). Die Oberflache ist rauh
und weist Hohenunterschiede bis zu 15 A auf. (b) Umordnung der Schicht durch nachtrégliches Heizen fiir 20 min
bei 470 K (1500 A< 1500 A,-2 V, 0.1 nA).

beweisen. Ausreichend gut aufgeloste und stabile RTM-Abbildungen konnten an dieser
Oberflache meistens nur fir negative Tunnelspannungeh ¥ bis—0.8 V) erzielt werden. Fur
negative Tunnelspannungen ist allerdings nicht zu erwarten, da3 aus den Abbildungen die
topografische Stufenh6he ablesbar ist, wie in Kapitel 5.4 noch gezeigt wird. Denn der Kontrast
wird nicht nur durch die topografische, sondern auch durch die elektronische Struktur der
Oberflache bestimmt.

Hohe BedeckungenDie bei 300 K erzeugten Schichten rauhen mit steigender Bedeckung
zunehmend auf. Das ist in Abb. 30 (a) am Beispiel von 5 ML Co, aufgedampft-in O
Atmosphare, gezeigt. Durch nachfolgendes Heizen kann die rauhe Oberflache betrachtlich
geglattet werden und es bildet sich eine nahezu geschlossene Schicht aus (Abb. 30 (b)).
Allerdings treten zusétzlich Cluster mit einem Durchmesser bis zu 60 A und einer Hohe bis zu
10 A auf. Sie sind wahrscheinlich metallischem Co zuzuordnen. Diese Annahme stiitzt sich auf
AUGER-Elektronen-Spektren einer 15 ML dicken Schicht, die ebenfalls bei 300 Kxin O
Atmosphéare aufgedampft wurde [Hei99a]. Das Peakhdhen-Verhéltnis des O-KLL-Ubergangs
bei 510 eV zum Co-LMM-Ubergang bei 656 eV legt mit einem Wert von etwa 6 den Schlufl
nahe, daf die Schicht bei 300 K unter O-Mangel aufwachst. Das Heizen dieser Schicht kdnnte
zur Bildung von stéchiometrischem CoO gefiihrt haben. Gleichzeitig kdnnte Uberschiissiges Co
zur Oberflache diffundiert sein und dort, wegen der groRen Gitterfehlpassung zu CoO, Cluster
gebildet haben.

Heizen in O-Atmosphare. Nochmaliges Heizen derselben Probe fir 10 min bei 470 K,
diesmal allerdings in @Atmosphare, hat strukturelle Veranderungen der Oberflache zur Folge.
Wahrend grolRe Teile der Oberflache eine geordnete GaP@truktur aufweisen, wie in der
rechten Halfte von Abb. 31 zu sehen ist, kénnen nun aucimp(Bzw. p(x2)-Uberstrukturen
nachgewiesen werden. Sie missen eine Folge des zusatzlicAegebotes sein, da sie vorher
nicht beobachtet wurden. Mdglicherweise wird an diesen Stellen die stdchiometrische
Co0O(100)-Oberflache oxidiert und bildet dadurch bereits Strukturen aus, wie sie fur die in
Kapitel 2.2.4 beschriebenen £n(100)-Oberflachen zu erwarten sind.
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Abb.31 5ML Co und O, aufgedampft bei
300 K, 20 min ohne 9und nach dem Abkiihlen
in einem weiteren Schritt 10 min mit,®ei 470 K
geheizt (150 A 150 A, -1.5V, 0.1 nA). Neben
p(2xn)- und p(%2)-Strukturen liegt auch die
(1x1)-Struktur vor.

Auf der eben betrachteten Oberflache sind zugleich Inseln nachgewiesen worden, deren Form
nur mit der Ausbildung einer hexagonalen Struktur auf der Oberflache erkléart werden kann
(Abb. 32 (a) und (b)). Leider blieben bislang alle Versuche, die Oberflachenstruktur dieser
Inseln atomar aufzuldésen, erfolglos. Das gleichzeitige Vorliegen von kubischen und
hexagonalen Strukturen auf der Oberflache kdnnte darauf hindeuten, daf} sich die kubische
Struktur beim Heizen unter gleichzeitigem Angebot vgra@gsam in die hexagonale Struktur
umwandelt. Das kdnnte nach den Ausfihrungen von Kapitel 2.2.4 auch plausibel erscheinen.
Moglicherweise fuhrt nédmlich die Oxidation von CoO(100)-Bereichen tatsachlich zu
C0304(100)-ahnlichen Oberflachenstrukturen. Die (100)-Oberflache wandelt sich vermutlich

(€Y (b)
Abb.32 5ML Co und O, aufgedampft bei 300 K, 20 min ohng Wdd 10 min mit @ bei 470 K geheizt
(1000 Ax 1000 A,-1.8 V, 0.1 nA). Die Abbildungen (a) und (b) zeigen dasselbe Bild. Die Grauwerteskala in (b)
wurde so gewahlt, daf3 die Tendenz zur Bildung von Inseln mit hexagonaler Begrenzung deutlicher zu erkennen ist.
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nachfolgend, wegen ihrer geringeren Stabilitdt, in eine (111)-artige Oberflache um. Zur
Unterstitzung dieser These soll eines der LEED-Experimente vorgestellt werden.

LEED-Experiment. Die Ag(100)-Oberflache wurde wie Ublich prapariert. Es ergab sich ein
scharfes LEED-Bild mit einer 1)-Struktur. Dann wurden 5 ML Co in,@tmosphére bei
300 K aufgedampft. Erneut wurde das LEED-Bild ausgewertet. Alle Reflexe sind nach dem
Aufdampfen stark verbreitert und von geringer Intensitat. Das weist auf eine schlecht geordnete
CoO-Schicht hin und stellt eine Bestiatigung der RTM-Ergebnisse dar (s. Abb. 30 (a)).
Nachfolgend wurden auf diese Schicht weitere 5 ML CoO aufgedampft. Die LEED-Reflexe
deuten auf eine kubische Struktur hin, sind aber stark verbreitert und sehr intensitatsschwach.

Im nachsten Schritt wurde die Probe fir 10 min bei 500 K igAthosphéare
(p(0,) = 1x10°° mbar) geheizt. Damit sollte die Qualitat der CoO-Schicht erhdht werden. Statt
der erwarteten §1)-LEED-Reflexe der CoO(001)-Oberflache ergibt sich das recht komplexe
LEED-BiIld von Abb. 33 (a). Die Reflexe sind scharf und weisen auf einen hohen Ordnungsgrad
der Oberflache hin. An dieser Stelle zahlt sich das hohe Auflésungsvermdgen der SPA-LEED-
Optik aus. Die Auswertung des LEED-Bildes fuhrt zu dem Schluf3, daf’ sich auf der Ag(100)-
Oberflache zwei um 30° gegeneinander verdrehte){Bkonstruierte CoO(111)-Doménen
gebildet haben. Die GewilRheit, dal3 diese Interpretation richtig ist, erwachst hauptséchlich aus
dem Umstand, dalR auch eng benachbarte LEED-Reflexe getrennt voneinander abgebildet
werden. Zum Vergleich mit dem experimentellen LEED-Bild von Abb. 33 (a) ist in Abb. 33 (b)
das Modell des reziproken Raums flr die beiderx®)2ekonstruierten CoO(111)-Doménen
gezeigt. Die offenen bzw. geschlossenen Kreise repréasentieren die Gitterpunkte der (111)-
Doménen im reziproken Raum. Die Gitterpunkte der beiden Doméanen gehen bei einer Drehung
um 30°, mit dem zentralen (00)-Reflex als Drehzentrum, ineinander tber. Dem (00)-Reflex am
nachsten liegen zwolf Reflexe, die von derq®R2Rekonstruktion stammen.

Das vorgestellte Modell beschreibt die Herkunft aller intensiven Reflexe. Bei genauerem
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Abb. 33 (a) LEED-BIld einer 10 ML dicken CoO-Schicht, die bei 300 K aufgedampft und anschlie3end bei 500 K
in O, geheizt wurde. Es treten schwache Reflexe auf, die nicht mit dem Modell beschrieben werden (z.B. s. Pfeile).
(b) Modell des LEED-Bildes unter der Annahme, dal zwei um 30° gegeneinander verdreRjergi@nstruierte
CoO(111)-Domanen vorliegen. Die geflllten Kreise reprasentieren die reziproken Gitterpunkte der ersten Domaéne,
die offenen Kreise die der zweiten Doméne. Die jeweilige Einheitszelle ist mit durchgezogenen bzw. gestrichelten
Linien gekennzeichnet. Die hellgraue Kreisflaiche entspricht etwa dem in (a) experimentell erfal3ten Bereich. Der
Kreis hat einen Radius von 190% deniBouiN-Zone.
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Hinsehen, d.h. insbesondere durch gezielte eindimensionale Schnitte durch das LEED-Bild
(Linienprofile), konnten noch weitere sehr schwache Reflexe detektiert werden. Stellvertretend
sind zwei Reflexe in Abb. 33 (a) mit einem Pfeil gekennzeichnet. Weitere schwache Reflexe
gehen daraus durch 90°-Drehungen hervor. Ihre Herkunft konnte bislang nicht geklart werden.
Die Vermutung ist aber die, dafl? kleine Bereiche der Oberflache neben den CoO(111)-Doménen
auch eine p(22)-rekonstruierte CoO(100)-Struktur aufweisen.

Orientierung der (111)-Domanen beziglich Ag(100).Die (10)-artigen Reflexe der
Ag(100)-Oberflache, deren LEED-BIld hier nicht gezeigt wird, liegen in horizontaler bzw.
vertikaler Richtung bezogen auf den Ausschnitt des LEED-Schirms, wie er in Abb. 33 (a)
dargestellt ist. Damit liegen sie in Richtungen, in denen auch Reflexe der (111)-Domanen
auftreten. Aus dieser Beziehung kann eine eindeutige Aussage zur Lage der (111)-artigen CoO-
Doméanen in Bezug zum darunterliegenden Ag-Substrat gemacht werden. Dem sind zwei
weitere Uberlegungen voranzuschicken. Auf Ag(100) liegen die dichtgepackten Atomreihen,
mit einem atomaren Abstand von etwa 2.88 A, in den zwei méglidiéh-Richtungen dieser
Oberflache. Auf CoO(111) liegen die Atome in drei verschiedenen Richtungen dichtgepackt —
den (110-Richtungen beziglich der (111)-Oberflache. Der Abstand benachbarter Co-Atome
(bzw. O-Atome) betragt in diesem Fall etwa 3.01 A (s. Kap. 2.2.3).

Die Reflexlage der (111)-Domanen fuhrt zu dem Schlul3, daf3 je eine der drei dichtgepackten
Atomreihen von CoO parallel zu einer der beiden dichtgepackten Atomreihen des Ag-Substrates
liegt. Diese Vorstellung ist durchaus plausibel, denn die Fehlpassung der massiven Kristalle
entlang der dichtgepackten Atomreihen betragt nur etwa 4.3 %. Ein Modell, welches die Lage
der beiden (111)-Domanen in Bezug zum Ag-Substrat veranschaulicht, zeigt Abb. 34. Die
Gitterfehlpassung wurde in diesem Modell allerdings nicht bertcksichtigt, d.h. der Abstand
nachster gleichartiger Nachbarn wurde in der Ag(001)- und der CoO(111)-Oberflache
gleichgesetzt. DalR im Experiment vermutlich eine geringe Fehlpassung auftritt, andert nichts an
der Tatsache, dal3 die Schicht parallel zu den dichtgepackten Atomreihen besser palst als
senkrecht dazu.

Das Modell in Abb. 34 klart vom Prinzip her nur, wie die LEED-Reflexe einer (111)-artigen
(1x1)-Schichtstruktur in Bezug zu denen einer (100)-artigerl)¢Substratstruktur liegen.
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Abb. 34  CoO(111)-Doméanen auf Ag(001). Modell der Lagebeziehung zwischen CoO-Schicht und Ag-Substrat.
Der besseren Ubersicht wegen ist jeweils nur eine (111)-Ebene mit Co-Terminierung dargestellt. Vermutlich sind es
auch tatsachlich die Co-Atome, die in der Grenzschicht zum Ag liegen, da O keine Bindung zum Substrat ausbildet.
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Vermittelt wird diese Beziehung durch die Wechselwirkung zwischen Substrat und Schicht an
der Substrat-Schicht-Grenzflache. Das Auftreten dex3)(Rekonstruktion ist hingegen die
Folge der Instabilitat der CoO(111)-Oberflache (d.h. der Schicht-Vakuum-Grenzflache).

Dieses LEED-Experiment an einer 10 ML dicken CoO-Schicht stiitzt die Uberlegungen
hinsichtlich der Umwandlung einer kubischen in eine hexagonale Oberflachenstruktur, die sich
bereits an der 5 ML dicken CoO-Schicht mittels RTM ergaben. Allerdings handelt es sich nicht
unbedingt um die G®,4(111)-Oberflache. Gleichermallen ist es mdglich, daf sich eine nahezu
stdchiometrische CoO(111)-Oberflache gebildet hat, wie im Modell auch vereinfacht
angenommen wurde. Die p(2)-Rekonstruktion entsprache in diesem Fall der oktopolaren
Rekonstruktion, welche zur Stabilisierung der Oberflache fuhrt (s. Kap. 2.2.3). RTM-
Abbildungen lieRen bisher keine eindeutige Aussage zur Oberflachenstruktur zu, obwohl die
Rauhigkeit der Schicht insgesamt gering war.

Prinzipiell ist es nicht ungewohnlich, dal3 sich auf Metallen kubischer Struktur hexagonale
Oxidstrukturen bilden. So berichteteraW6 et al. [Wan90], dal? bei der Oxidation von Ni(100)
in Abhangigkeit von der Temperatur sowohl NiO(111) als auch NiO(100) entsteht. NiO(111)
liegt auch bei WMNG et al. in zwei Doménen vor. Die thermodynamisch stabilere Form ist
allerdings NiO(100). Es bildet sich bei hohen Temperatureng00 K) aus. Ahnliches ist auch
schon von &Kl et al. [Sai89] Uber dieses System berichtet worden. Aber auch kubische
Oxidstrukturen auf hexagonalen Metall-Oberflachen wurden beobachtet. Unter bestimmten
Bedingungen wurde das Wachstum von NiO(100) auf Au(111) nachgewiesen [Ber93, Ber94al].

5.3.2 Wachstum bei 390 K

Eine erhdhte Substrattemperatur beim Aufdampfen verandert das Wachstum grundlegend, wie
in Abb. 35 fiur 0.6 ML Co in @Atmosphare zu sehen ist (vgl. dazu Abb. 27). Es bilden sich
runde und rechteckige Inseln. Beide Inseltypen liegen vorrangig auf dem Ag-Substrat. |hre
scheinbare Hohe bei der gewéhiten Tunnelspannung-3ahbetragt etwa 1.6 A. Nur wenige

Abb.35 06ML Co wund O,
aufgedampft bei 390 K
(800 Ax 800 A,-3V, 0.1 nA).
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@) (b)
Abb. 36  Streifenformige Uberstruktur der ersten Lage, atomar aufgelést (20008 A, -1V, 0.1 nA). Die
Abbildungen (a) und (b) wurden an verschiedenen Stellen einer mit 1.2 ML Co und O bedeckten Probe an
gleichartigen Uberstruktur-Streifen aufgenommen. Es wird vermutet, da das unterschiedliche Erscheinungsbild der
Streifen in (a) und (b) nur durch unterschiedliche Spitzenbedingungen hervorgerufen wird.

Inseln sind in der ersten Lage eingebaut (s. Pfeile). lhre scheinbare Tiefe betragt etwa 0.6 A.

Die rechteckigen Inseln zeigen eine streifenformige Uberstruktur mit einem Streifenabstand
von etwa 15 A bis 17 A. Sie treten nur in der ersten Lage auf und verschwinden bei héheren
Bedeckungen vollstéandig. Trotz zahlreicher Abbildungen mit atomarer Auflésung (z. B. Abb.
36 (a), (b)) konnte die atomare Struktur der Uberstruktur-Streifen nicht geklart werden. An
dieser Stelle kam eines der Grundprobleme der RTM zum Tragen - die fehlende
Elementspezifitat.

Bei einer Aufdampfmenge von 2 ML Co in-Btmosphére ist die erste Lage fast vollstéandig
geschlossen und die zweite Lage beginnt zweidimensional aufzuwachsen (Abb. 37 (a)). Die
schon bei 300 K recht hohe Mobilitéat von Ag-Atomen gewinnt bei 390 K weiter an Bedeutung.
Es kommt zur Koexistenz von segregiertem Ag und einer ungeordneten Co-O-Adsorbat-
Struktur. Die Ag-Inseln erscheinen etwas heller als die umgebende Adsorbat-Struktur (z.B.
Insel ,,2%). Sie zeichnen sich auRerdem durch ihre glatte Oberflache aus. Die Unordnung der Co-
O-Adsorbat-Struktur laRt sich an den zahlreichen, regellos verteilten, hellen , Tupfen* erkennen.
Deren Korrugation liegt unterhalb 0.15 A. Damit diese geringen Hohenunterschiede in der
Abbildung sichtbar werden, ist der Kontrast von Abb. 37 (a) leicht angehoben worden.

Heizen bei 470 K.Durch das Heizen der eben beschriebenen Adsorbat-Strukturen &Rt sich
deren Ordnungszustand wesentlich erhéhen. (Abb. 37 (b)). Die Bedeckung der Oberflache
scheint dabei abzunehmen, weil sich die Schicht gewissermallen zusammenzieht. Es liegt die
Vermutung nahe, dal3 die Schicht nach dieser Umordnung bereits zwei Monolagen dick ist.
GroRRe Bereiche des Ag-Substrates sind deshalb nach dem Heizen unbedeckt. Da zu der
komplizierten Topografie der CoO-Schicht, noch mehrere Substratstufen in Abb. 37 (b)
hinzukommen, ist die Unterscheidung von Ag-und CoO-Bereichen anfangs recht schwierig.
Deshalb sind einige Bereiche der Abbildung zur besseren Orientierung explizit gekennzeichnet.
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Die Unterscheidung der einzelnen Bereiche wird durch ihre Oberflachenrauhigkeit, die
Stufenkanten-Orientierung und die Stufenh6he mdglich. Die Ag-Oberflache ist sehr glatt ist, die
CoO-Schicht hingegen weist eine leichte Welligkeit auf. Die Ag-Stufen liegen hauptséchlich in
den{110-Richtungen (,1), wahrend di€l00-Richtungen die bevorzugte Stufenorientierung

fur die CoO-Schicht darstellen (,3). Unbedeckte Ag-Stufen haben eine Héhe von 2 A (,1%).
Fir die Stufenhéhe der Schicht auf dem Ag-Substrat ergibt sich hingegen ein Wert von 1.5 A
(,3“). Dieser Wert liegt aber weit unterhalb von 4.26 A, der theoretisch zu erwartenden Hohe
fiir zwei Monolagen. Und der Wert liegt sogar unterhalb von 2.13 A, wie fiir eine Monolage zu
erwarten ware. Dieses Ergebnis konnte zunéchst nicht verstanden werden. Erst weitere
Experimente, in denen systematisch RTM-Kontraste als Funktion der Tunnelspannung
bestimmt wurden, brachten Aufschluf3. Eine ausfuhrliche Behandlung der Problematik erfolgt in
Kapitel 5.4. Es zeigt sich eine starke Abhangigkeit des RTM-Kontrastes von der
Tunnelspannung. Das weist auf elektronische Abbildungseffekte hin. Und zwar dergestalt, dai3
bei einer Spannung vor2 V firr eine Doppellage CoO die Stufenhthe scheinbar nur 1.5 A
betragt. Aus RTM-Abbildungen mit Tunnelspannungen w¥a#2.5 V liel3e sich hingegen der
erwartete Wert von 4.26 A ablesen.

Es sollen nochmals die Stufen dieser Oberflache betrachtet werden (Abb. 37 (b)). Die mit
,1“ markierte Stufe ist eine unbedeckte Substratstufe mit der erwarteten Hohe von 2 A. Die
Stufe ,1“ wird scharf abgebildet. Die Verlangerung der Stufe ,1“ nach unten hin wird von CoO
bedeckt (Bereich ,2%). Die Stufenhthe stimmt auch an dieser Stelle mit der einer reinen Ag-
Stufe Uberein. Allerdings erscheint die Stufe verbreitert. Dieses Kontrastverhalten wird
dahingehend gedeutet, dalR die Wechselwirkung zwischen der CoO-Schicht und dem Substrat
gering ist. Als Folge davon legt sich die CoO-Schicht wie ein Teppich Uber die Terrassen und
die Stufen des Substrates. Dieser Wachstumsmodus wird auch als Teppich-Modus bezeichnet
[Hen95]. In Kapitel 5.3.3 wird ausfiihrlicher auf den Teppich-Modus eingegangen.

Grenzen eine CoO-Doppellage und eine Ag-Monolage aneinander, entsteht ein neuer
Stufentyp mit einer Héhe von etwa 0.5 A (z.B. ,5%), wegen des Héhenunterschiedes zwischen

(@) (b)
Abb. 37 2 ML Co und O, aufgedampft bei 390 K. (a) 1, 3: Co-O-Adsorbat-Struktur, 2: Insel aus segregiertem Ag
(500 Ax 500 A,-2 V, 0.1 nA), (b) Probe nachtraglich bei 200°C geheizt. Die CoO-Schicht besteht aus Doppellagen.
1: Ag/Ag-Stufe, 2: Ag/Ag-Stufe, mit CoO belegt, 3: Ag/Co0O-Stufe, 4: CoO-Monolage auf CoO-Doppellage, 5: CoO-
Doppellage und Ag grenzen aneinander an (10801800 A 2.5V, 0.1 nA).
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2 A fir Ag und 1.5 A fur die CoO-Doppellage. Wachst eine weitere CoO-Lage auf einer CoO-
Doppellage, so ist die Stufe (,4“) 2.3 A hoch. Das ist mehr als der erwartete Wert von 2.13 A.

Bei 390 K wurden CoO-Schichten mit Bedeckungen gréRer als 2 ML nicht prapariert. Die
bei 300 K und 390 K erzielten Praparationsergebnisse und die beim nachtraglichen Heizen
erreichte Verbesserung der Schichtqualitdt legten es nahe, die Schichten von vornherein bei
470 K zu préaparieren.

5.3.3 Wachstum bei 470 K

Bei einer Substrattemperatur von 470 K nimmt die Bedeutung von Platzwechselvorgdngen
zwischen Co- und Ag-Atomen zu. Ein auf der Oberflaiche ankommengdtoléekil wird
deshalb haufiger auf bereits eingebaute Co-Atome treffen, als auf Co-Adatome. Das stellt einen
wesentlichen Unterschied bei der Keimbildung im Vergleich zu niedrigen Substrattemperaturen
dar. Offensichtlich wird aufgedampftes Co vorrangig in das Substrat eingebaut und bildet dort
mit O Inseln (Abb. 38 (a)). Bei geringen Bedeckungen sind die eingebauten CoO-Inseln nicht
homogen und relativ defektreich. Auf den Inseln sind die Bereiche ,1* und ,2“ anhand der
unterschiedlichen Helligkeit und Rauhigkeit zu unterscheiden. Es kann an dieser Stelle nicht
geklart werden, welcher der beiden Bereiche topografisch hoher liegt. Die Oberflachenstruktur
von ,1“ tritt sowohl auf runden Inseln auf, als auch auf Inseln, die teilweise durch gerade Stufen
begrenzt werden. In den angrenzenden Bereichen ,2“ ist die atomare Struktur gut geordnet, wie
atomar aufgeloste Messungen zeigen. Vermutlich wird die Stufenform der Inseln ,1* durch das
umgebende Material bestimmt. Die Stufenkanten der CoO-Bereiche ,1“ sin¢l1id)-
Richtungen orientiert. Das entspricht der Richtung der Ag-Stufen. Eine atomar aufgeldste Insel
mit der Oberflachenstruktur von Bereich ,1" zeigt Abb. 38 (b). Bei den Inseln ,3% die nicht
eingebaut sind, handelt es sich bereits um die nachste Lage CoO, wobei auch hier die
Oberflache defektreich ist.

Kontrastanderung durch Spitzeneffekt. Verschiedene RTM-Messungen an dieser
Oberflache fuhren zu der Annahme, dal3 der Kontrast zwischen den Bereichen ,1* und ,2“ eher

Abb. 38 (a) 1 ML Co und O, aufgedampft bei 470 K (80&&00 A, -2 V, 0.1 nA). (b) VergréRerung des in (a)
gekennzeichneten Ausschnittes mit atomarer Auflésung auf einer eingebauten Inselnc(150 A,-2 V, 0.1 nA).
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(b)

Abb. 39 Kontrastanderung durch einen Spitzeneffekt. Zwar unterscheiden sich die Tunnelspannungen der beiden
Abbildungen. Das ist jedoch nicht der alleinige Grund fur die Kontrastanderung. (a) Starke Auspragung der
Defektstrukturen (400 A 400 A,—2 V, 0.1 nA). (b) Scheinbar glatte Oberflache (400 400 A,-1.6 V, 0.1 nA).

eine Folge unterschiedlicher elektronischer Eigenschaften als eine Folge der Topografie ist.
Eine typische Kontrastanderung durch einen Spitzeneffekt zeigt die Abb. 39 ((a) bzw. (b)). In
Abb. 39 (a) wird die Oberflache in gleicher Weise wie in Abb. 38 (a) abgebildet. Die typischen
Defekte auf den Inseln ,1%, ,2“ und ,3“ sind sichtbar. Die Insel ,1“ ist in der Mitte 0.7 A hoch,
am Rand etwa 1.1 A. Deshalb wird der Rand der Insel ,1* heller abgebildet als die Insel selbst.
Insel ,2“ enthalt{110-Stufenkanten, wie sie schon aus Abb. 38 (a) bekannt sind, und liegt
maximal 1.7 A tief. Auf Insel ,3“ ist ein rechteckiger Bereich mit Begrenzungetlig)-
Richtungen eingeschlossen. Er liegt tiefer, als das ihn umgebende Ag-Substrat.

In Abb. 39 (b) erscheint die Oberflache wesentlich glatter als in Abb. 39 (a). Feine
Strukturen auf der Oberflache werden nicht mehr aufgeldst und die Hohen der Inseln haben sich
verandert. So haben die Inseln ,1“ und ,3“ eine gleichméaRige H6he von 1.7 A. Insel ,2¢ liegt
nur noch 1 A (anstatt 1.7 A) tiefer als das Ag-Substrat. Die Spannungsabhéangigkeit des RTM-
Kontrastes wird in Kapitel 5.4 fur geringfligig dickere CoO-Schichten diskutiert. Fir den hier
vorliegenden Fall geringer Bedeckung konnten bisher die elektronischen nicht von den
topografischen Effekten getrennt werden. Es wird aber vermutet, dal3 Abb. 39 (b) die
tatsachliche Topografie der Oberflache besser widerspiegelt als Abb. 39 (a). Mdglicherweise
befinden sich die beschriebenen Defekte in Abb. 39 (a) nicht direkt an der Oberflache, sondern
an der Grenzflache zwischen Substrat und CoO. Sie sind infolgedessen nur dann sichtbar, wenn
Elektronen die oberste CoO-Lage durchtunneln. Diese Vorstellung befindet sich im Einklang
mit der Aussage, dal3 der Kontrast in Abb. 39 (a) eher elektronisch dominiert ist. Ursachen flr
die Defektbildung kdnnten z.B. der nichtstéchiometrische Einbau von O oder die Bildung einer
CoO-Ag-Oberflachenlegierung sein. Fir dickere CoO-Schichten nimmt die Neigung zum
Defekteinbau ab, wie weiter unten in diesem Kapitel fir 5 ML CoO gezeigt wird (Abb. 41 (a)).

Erhohung der Bedeckung.In Abb. 40 (a) ist eine Ubersichtsmessung fiir 3 ML CoO
dargestellt. Die CoO-Schicht ist relativ glatt, zeigt jedoch kein ideales Lage-fir-Lage-
Wachstum. Manche Teilbereiche zeigen ahnliche Defektstrukturen wie Abb. 39 (a). Obwonhl die
Oberflache inzwischen vollstandig mit CoO bedeckt sein sollte, existieren Ag-Inseln auf der
Oberflache. Sie kénnen wiederum anhand ihrer geringeren Oberflachenrauhigkeit und des
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()
Abb. 40 3 ML CoO (1500 Ax 1500 A, 0.1 nA). (a)-2.5 V: CoO wird tiefer als Ag abgebildet. (82.5 V: CoO
wird héher als Ag abgebildet. Die Hohenangabe der Profile bezieht sich auf A.

Kontrastverhaltens bei verschiedenen Tunnelspannungen identifiziert werden. Einerseits kénnte
Ag segregiert sein und auf CoO liegen. Andererseits kbnnte Ag aber auch segregieren und
weiterhin Kontakt zum Substrat haben, so dal? es eine mehrlagige Insel ausbildet, die von CoO
umgeben ist.

Die Topografie der Oberflache ist den RTM-Abbildungen an dieser Stelle nicht entnehmbar.
Die Umpolung der Tunnelspannung beispielsweise fihrt zu einem Kontrastsprung in der RTM-
Abbildung (Abb. 40 (a) bzw. (b)). In diesem Beispiel handelt es sich nicht um einen

G (b)
Abb. 41 5 ML CoO, aufgedampft bei 470 K (80054800 A, 0.1 nA). CoO-Schicht mit Stufenkanten(ir00)-
Richtungen (,1“). Die CoO-Schicht legt sich wie ein Teppich {{kéf)-artige Ag-Stufen. (a}2.5 V: Die Inseln aus
segregiertem Ag (z.B. die gestrichelt umrandeten Bereiche) sind bei dieser Spannung kaum von CoO zu
unterscheiden. ()1.5 V: Deutlich sind glatte Bereiche (Ag-Inseln) von rauhen Bereichen (CoO) zu unterscheiden.
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Spitzeneffekt. Abb. 40 (a) und (b) zeigen nahezu identische Probenbereiche. Bei genauem
Vergleich der beiden Abbildungen sind viele Bereiche zu finden, in denen sich der Kontrast
verdndert hat. Die eingezeichneten Hohenprofile (H6henangabe in A) verdeutlichen die
Kontrastanderung. Das Profil verlauft jeweils entlang einer Linie, die auf CoO beginnt, eine
langgestreckte Ag-Insel schneidet und wieder auf CoO endet2F&iN Tunnelspannung liegt
Ag scheinbar 1.3 A héher, fiir +2.5 V scheinbar 1.5 A tiefer als CoO.

5ML CoO. Die Erhéhung der Aufdampfmenge flhrt zu einer zunehmend besseren
Ausrichtung der CoO-Stufenkanten in déb00)-Richtungen (Abb. 41). Die CoO-Lagen
wachsen nahezu lagenweise auf. Bei negativen Tunnelspannungen sind fast keine Defekte auf
der Oberflache nachweisbar. Das deutet auf eine stochiometrische CoO-Schicht hin.
Erstaunlicherweise sind auch fir 5 ML CoO noch Ag-Inseln auf der Oberflache zu finden. Zwei
davon sind in Abb. 41 (a) gestrichelt umrandet. Sie heben sich bei einer anderen
Tunnelspannung besser von ihrer Umgebung ab (Abb. 41 (b)). Insbesondete&sbéiweisen
die Ag-Inseln eine glattere Oberflache als CoO auf. In Abb. 41 (b) ist zu erkennen, dal3 die
Co0-Schicht noch immer nicht vollstandig geordnet ist. Bei einer Tunnelspannund..gov
sind Defekte in der Schicht erkennbar. B&i5 V sind sie jedoch nicht sichtbar. Das kdnnte
wiederum darauf hinweisen, daf} die Defekte nicht in der ersten Lage der CoO-Schicht, sondern
tiefer liegen. In Kapitel 5.4 wird noch ausfihrlich erlautert, weshalb es verninftig ist
anzunehmen, dall bei2.5V die Information direkt von der CoO-Oberflache, béi5 V
hingegen eher aus tieferen Lagen kommt.

10 ML CoO. Die grofite Aufdampfmenge betrug 10 ML Co und fihrte in Verbindung mit
O, zu 10 ML dicken CoO-Schichten (Abb. 42). Ag-Inseln waren fir diese Aufdampfmenge
nicht mehr nachweisbar. Es erforderte sehr viel Geduld, so dicke Oxid-Schichten tberhaupt im
RTM abzubilden und es gelang nur bei Tunnelspannungen unterhal2o¥%. D.h. es wurde
ausschlieBlich aus den besetzten Valenzbandzustanden des Oxides getunnelt. Theoretisch ist die
Abbildung oberhalb vor-2.5V durch das Tunneln in die unbesetzten Leitungsbandzustande
des Oxides denkbar, praktisch konnte jedoch (noch?) keine solche Abbildung gewonnen

Abb. 42 10 ML CoO, aufgedampft
bei 470K (800 Ax800A, -3.5V,
0.1 nA). Die kleinen Cluster, die
vorrangig an den Stufenkanten
auftreten, sind von der Spitze
abgeworfenes Material.
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Abb. 43 MoIRE-Muster auf

Co0(100). Die Schicht wurde bei 470 K
aufgedampft und 20 min bei 470 K
weitergeheizt. Nach der
Charakterisierung im RTM wurde die
Probe nochmals fiir 25 min bei 580 K
geheizt und dann erneut im RTM
charakterisiert (800 A 800 A, 2.5V,

0.1 nA). Die Grauwerteskala der
Abbildung wurde so gewahlt, dal? das
MolIrRe-Muster optimal zu erkennen ist.

1

werden. FUr Tunnelspannungen zwisch@b V und+2.5 V, d.h. im Bereich bzw. nahe der
Bandlucke des Oxides, ist damit zu rechnen, dafl} die Spitze in die Oxid-Schicht hineinfahrt
(s. Kap. 5.4). Somit konnte in diesem Spannungsbereich keine Auflésung erwartet werden.

MOIRE-Muster. Durch zusétzliches Heizen kann die Ordnung der CoO-Schichten verbessert
werden. Ein Indiz dafir ist die zunehmende Ausbildung regelmaiigereMMuster (Abb. 43).

Zwar bilden sich die regelméaRigen Maschen desR&-Musters auch schon bei 470 K aus, die
Ordnung der Schicht kann aber offensichtlich durch zuséatzliches Heizen bei etwas hdheren
Temperaturen verbessert werderIRE-Muster kdnnen nur dann entstehen, wenn eine diinne
Schicht epitaktisch auf einem kristallinen Substrat aufwachst. Dieé¥Maschenweite ist

durch die Gitterfehlpassung zwischen Substrat und Schicht und durch die Orientierung der
Schicht bezlglich des Substrates bestimmt. Ein Beispiel fUr ein relativ gut geordimgkes M
Muster zeigt Abb. 43. Eine 6 ML dicke CoO-Schicht wurde in einem ersten Schritt nach der
Ublichen Praparation bei 470 K noch fur weitere 30 min bei 470 K geheizt. Die anschlieBende
Charakterisierung im RTM zeigte bereits eine verbesserte Qualitat im Vergleich zu nicht
zusatzlich geheizten Schichten. Wahrend an der 5 ML dicken CoO-Schicht (Abb. 41 (b)) noch
Defekte (in tieferen Lagen) nachweisbar waren, sind sie schon nach dem ersten Heizen nicht
mehr zu finden. In einem zweiten Schritt wurde die Schicht fir 20 min bei 580 K geheizt. Die
Ordnung der Schicht konnte dadurch nicht mehr signifikant beeinflu3t werden, jedoch pragte
sich das MIRE-Muster stellenweise deutlicher aus (Abb. 43). Es hat eine Maschenweite von
nahezu 100 A. Das ist etwas mehr als die 70 A, die bei einer Gitterfehlpassurg.8dn
zwischen CoO und Ag zu erwarten waren. Die Lage demEAMusters weist darauf hin, dal3

es beziglich des Ag-Substrates nicht verdreht ist.

Allerdings zeigt die Schicht nun an vielen Stellen die Tendenz aufzureil3en und dadurch das
Substrat freizulegen. Deshalb ist es ginstiger, nicht oberhalb von etwa 470 K bis 500 K zu
heizen. Ein Vergleich von Schichten, die sofort nach Beendigung des Aufdampfens abgekuhlt
worden waren, mit solchen, die noch fir eine gewisse Zeit bei der Aufdampftemperatur von



5.3 Cound O auf Ag(100) 73

470 K gehalten wurden, zeigt die Verbesserung der Schichtqualitét mit zunehmender
Nachheizzeit. Ein nachtragliches Heizen von mindestens 30 min ist sinnvoll.

Teppich-Modus. In der Literatur sind nur wenige Arbeiten zu finden, die sich Uberhaupt mit
dem Wachstum von Schichten im Teppich-Modus befassen. Nicht zuletzt deswegen ist die
Feststellung wichtig, daf’ sich CoO auch schon unterhalb von 1 ML im Teppich-Modus Uber die
Substratstufen legt. In der folgenden Diskussion sollen die dazu vorliegenden Ergebnisse
vorgestellt und mit den Ergebnissen anderer Autoren verglichen werden.

Auf Ag(100) sind es vor allem did10-artigen Substratstufen, die von CoO im Teppich-
Modus bedeckt werden, da Ag-Stufeq180)-Richtungen selten auftreten. Wegen der geringen
Gitterfehlpassung ware aus rein geometrischer Sicht die Ausbildung eingdl C@cstufe Uber
der Ag{110-Stufe denkbar. Allerdings wére die Stufenkante nur mit einer der beiden
lonensorten besetzt (vgl. Kap. 2.2.2). Die dadurch auftretendendMs-Krafte kdnnten der
Grund daflr sein, dal die diinne Schicht die Ausbildung einer solchen Stufe vermeidet und sich
stattdessen im Teppich-Modus Uber die Ag-Stufe legt.

Ganz ahnliche RTM-Resultate erhieltendGKLER et al. [GI696] an NaCl-Schichten auf
Ge(100), welche bei 150 K aufgedampft wurden. Im RTM wurde die Probenoberflache
allerdings bei 300 K untersucht. In diesem Fall wurde die NaCl-Struktur der Schicht
(a=5.63 A) mit der Diamantstruktur des Substrates (a =5.65 A) kombiniert. Zwar ist die
Gitterfehlpassung mit etwa 0.5 % sehr klein, aber die Unterschiede in den Hohen der
monoatomaren Stufen von NaCl und Ge(100) sind mit 2.8 A bzw. 1.4 A betréchtlich. Die relativ
geringe Ge(100)-Stufenhdhe beginstigt sicher das Wachstum der NaCl-Schicht im Teppich-
Modus, da mit zunehmender Stufenhdhe die zur Deformation der Schicht nétige Energie
ansteigen muf3te.LGCKLER et al. [Gl696] vermuteten, dal3 es fur die NaCl-Schicht energetisch
glnstiger ist, sich in Stufennahe elastisch zu deformieren, anstatt scharfe Stufen auszubilden,
die mit starken GuLOMB-Kréaften einhergehen. Sie befinden sich damit in Ubereinstimmung
mit frilheren Ergebnissen vVONCWENNICKE et al. [Sch93], die den Teppich-Modus zur
Erklarung von SPA-LEED-Daten fir 3 und 8 Doppellagen dicke Schichten bereits vorschlugen.
In diesen Experimenten wurde NaCl bei 200 K aufgedampft und die Schicht nachfolgend bei
650 K geheizt. Die SPA-LEED-Daten nahmemH®ENNICKE et al. zur Verringerung des
DEBYE-WALLER-Faktors bei 80 K auf.

Aber nicht nur Uber so geringe Stufenhdhen wie 1.4 A wachst NaCl im Teppich-Modus
hinweg, sondern auch uber 2.3 A hohe Stufen auf Al(111) bei einer Aufdampftemperatur von
300 K, wie HEBENSTREITet al. [Heb99] mittels RTM zeigten. Der Teppich-Modus ist also nicht
unbedingt an grof3e Stufenhdhendifferenzen zweier Materialien (,vertikale Gitterfehlpassung®)
gebunden, wie urspringlich vermutet [Hen93] .

Da CoO dem NaCl beziiglich Struktur und Bindung sehr &hnlich ist, ist fiir CoO an den 2 A
hohen Ag-Substratstufen ein ahnliches Verhalten wie fir NaCl an den Al-Stufen zu erwarten.
Ein wichtiges Ergebnis der RTM-Messungen ist die Temperaturabhangigkeit des
Wachstumsverhaltens an den Stufen. Bei 300 K und 390 K wachst die Co-O-Adsorbat-Struktur
an der Ag-Stufe auf der unteren Terrasse. Es tritt kein Wachstum im Teppich-Modus auf. Erst
bei 470 K konnte das fiir den Teppich-Modus charakteristische Uberlappen der Substratstufen
beobachtet werden. Das wird als weiteres Anzeichen dafir gewertet, dal3 die Bindung innerhalb
der Co-O-Adsorbat-Struktur noch nicht der des geordneten, stbchiometrischen Oxides
entspricht. Das Aufwachsen der CoO-Schichten im Teppich-Modus ist ein Hinweis auf die
relativ starke Bindung innerhalb der Schichten verglichen mit der relativ schwachen Bindung
der CoO-Schicht an das Ag-Substrat. Das Modell vORWEENNICKE et al. [Sch93] beschreibt
die Anpassung der NaCl-Schicht an das Ge(100)-Substrat in der Weise, dal3 sich NaCl weit weg
von den Stufen glatt auf die Ge-Terrassen legt und daR es in der Nahe der Stufenkanten
Bereiche bestimmter Lange und Verkippung in Bezug auf das Substrat ausbildet. Es ist
qualitativ auch auf CoO/Ag(100) anwendbar. Wegen der Verkippung in Stufennéhe, die der
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Bildung von Mosaiken mit (100)-Oberflache gleichwertig ist, sollten im LEED-Bild
Satellitenreflexe zu erwarten sein. Es gibt zwar erste Hinweise flr das Auftreten von
Satellitenreflexen in den vorliegenden Messungen. lhre Lage konnte aber bislang nicht mit den
Mosaikstrukturen in Zusammenhang gebracht werden. Weitere Experimente zur Bestimmung
der Herkunft und Lage der Reflexe sind daher notig.

WOLLSCHLAGER et al. [Wol98] fanden Satellitenreflexe am System MgO/Ag(100). Jedoch
sind das nicht die Satellitenreflexe in d@dri0-Richtungen, die analog zu CoO/Ag(100) zu
erwarten waren, sondern erstaunlicherweise SatellitéttG®)-Richtungen. MgO/Ag(100) ist
CoO/Ag(100) bezuglich Praparation und Kristallstruktur-Parametern sehr &hnlich. Deshalb soll
auf das Wachstum etwas genauer eingegangen werden. MgO wird durch Aufdampfen von Mg
in O,-Atmosphére bei 350 K auf Ag(100) hergestellt. Die MgO-Schicht wachst unter diesen
Bedingungen optimal (d.h. nahezu lagenweise) auf, wie aus den Intensitatsoszillationen des
SPA-LEED-Spiegelreflexes geschlossen wurde. Bereits beim Aufdampfen einer Monolage
tauchen die bereits erwédhnten Satellitenreflexe auf. Sie entfernen sich mit zunehmender
Elektronenenergie vom (00)-Reflex und werden deshalb Mosaiken zugeordnet. Es handelt sich
um Mosaike, die in die vief100-Richtungen der Oberflache verkippt sind. Durch die
Profilanalyse des Spiegelreflexes und seiner Satelliten bei variierender Elektronenenergie wurde
der Kippwinkel der Mosaike bestimmt. Er betragt 3.9° bei 1 ML MgO, nimmt mit zunehmender
Bedeckung ab und erreicht bei etwa 7 ML MgO mit 1.8° seinen Sattigungswert.

Weil Ag und MgO eine etwa identische Stufenhéhe aufweisen (Gitterfehlpassung 2.9 %),
gehen VOLLSCHLAGER et al. [Wol98] davon aus, dal3 die Stufen als Keimbildungszentren fir
Mosaike ausgeschlossen werden kénnen. Zwar ist diese Argumentation nicht zwingend und die
vorliegenden Untersuchungen an CoO/Ag(100) haben gezeigt, dal3 sich sehr wohl Mosaike an
den Substratstufen ausbilden kénnen. Aber dennoch stammen die Satelliten ({{t0@en
Richtungen tatséchlich nicht von diesen Mosaiken, weil diese Mosaike namlich nur
Satellitenreflexe ifl110-Richtungen zur Folge haben kénnten. Um die Bildung der gefundenen
Mosaikstrukturen erklaren zu kénnen, geht das Modell vapLMCHLAGER et al. [Wol98]
davon aus, da ab etwa 1 ML MgO benachbarte Inseln koaleszieren miufiten. Dabei kénnten
jedoch lonen gleichen Typs aufeinandertreffen, was energetisch auf3erst unglnstig ist.
Infolgedessen wiirde die Schicht unter Losung von Bindungen zum Substrat eine Stufe auf der

Abb. 44 Modell der Bildung von Mosaiken
beim Wachstum von MgO auf Ag(100) (aus
[Wol98]). Die in diesem Modell eingebaute
Stufe liegt in einer(010-Richtung und ist
abwechselnd mit Mg- und O-lonen besetzt.
Die Bildung einer Stufe if110-Richtung ist
demgegeniiber wesentlich unwahrscheinlicher,
weil sie nur mit einer lonensorte besetzt ist
und starke GuLoms-Kréfte mit sich bringt.
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Abb. 45 3 ML CoO auf Ag(100), aufgedampft bei 200°C (80& 800 A,-2.5 V, 0.1 nA). (a) Auf der Oberflache

treten helle Streifen in de(il00-Richtungen auf. (b) Hohenprofil quer Gber einen Streifen. Die Position und
Richtung des Profilverlaufes ist in (a) durch einen Pfeil gekennzeichnet. Das Profil ist asymmetrisch.

Terrasse erzeugen und eine Konfiguration einnehmen, die der im Volumen von MgO &hnlich ist
(Abb. 44). Dieses Modell ist plausibel, zumal die Bindung zum Substrat schwach ist verglichen
mit der Bindung innerhalb der Schicht.

Systematische SPA-LEED-Messungen, wie Si®LV$CHLAGER et al. [Wol98] durch
gleichzeitiges Aufdampfen und Vermessen der Reflexpositionen und -—intensitaten
durchgeflihrten, sind mit der vorhandenen Apparatur an CoO/Ag(100) nicht mdglich. Zwar
lassen sich mit groRBem zeitlichen MeRaufwand Reflexpositionen in Abhangigkeit von der
Bedeckung bestimmen, aber die Reflexintensitaten sind fir verschiedene Bedeckungen nicht
miteinander vergleichbar, weil die SPA-LEED-Daten nicht wéhrend des Aufdampfens
aufgenommen werden kdnnen.

Wenn auch nicht eindeutig gezeigt werden kann, ob die fir MgO auf Ag(100) beobachteten
Phdnomene in gleicher Weise fir CoO auf Ag(100) auftreten, so liefern doch die RTM-
Messungen Hinweise darauf, dal’ die Erzeugung von Stufen in der CoO-Schicht auf glatten Ag-
Terrassen stattfinden kann. Abb. 45 (a) zeigt die RTM-Messung einer 3 ML dicken CoO-
Schicht. Deutlich zeichnen sich zahlreiche helle Streifen in{tieéf-Richtungen ab, deren
Ursache nicht in der Struktur des darunterliegenden Substrates liegt.

Die genauere Betrachtung des Hohenprofils im Bereich des Streifens (Abb. 45 (b)) zeigt auf
der linken Seite einen steilen Anstieg und auf der rechten Seite einen weniger steilen Abfall. Die
wahrscheinlichste Erklarung dafir ist gerade jenes Uberlappen der Schicht von der einen Seite
Uber die Schicht auf der anderen Seite, wie es das Modell in Abb. 44 beschreibt.
Madoglicherweise reichen Grol3e und Dichte dieser Mosaike im Fall von CoO/Ag(100) nicht aus,
um sie mittels SPA-LEED-Messungen nachweisen zu kdnnen. Fir MgO jedenfalls ist bekannt,
daR die Mosaikdichte fir Schichten, die bei hohen Temperaturen (500 K) prapariert wurden,
stark abnimmt [Wol99].
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5.3.4 Wachstum bei 570 K

Wird die Substrattemperatur wahrend des Aufdampfens auf 570 K erhoht, verschlechtert sich
die Schichtqualitat deutlich. Das Aufdampfen von 5 ML Co igA@nosphare fihrt zum
dreidimensionalen Wachstum der CoO-Schicht. Hier nicht dargestellte RTM-Abbildungen
zeigen, dal3 grol3e Teile des Ag-Substrates infolgedessen unbedeckt bleiben. Die Oberflache ist
teilweise mit hohen Oxid-Clustern bedeckt und extrem rauh.

Dreidimensionales Wachstum findet auchell#rR [Hei99a] mittels Photoelektronen-
Spektroskopie an 15 ML dicken CoO-Schichten. Die Schichten wurden bei
Substrattemperaturen zwischen 300 K und 600 K auf Ag(100) aufgedampft. Wahrend sich die
Spektren fir 300 K bis 500 K nur wenig voneinander unterscheiden, weist das Spektrum fur
600 K Merkmale auf, wie sie vom Spektrum des reinen Ag(100)-Substrates bekannt sind. Eine
zusatzliche Struktur an deeRmI-Kante wird als metallische Co-Komponente gedeutet, obwohl
die Auswertung der entsprechendenyGkR-Elektronen-Spektren eine Co-Verarmung der
Schicht im Vergleich zu stéchiometrischem CoO ergibt. Dieser Widerspruch konnte auch im
Rahmen der RTM-Experimente nicht geklart werden. Jedoch weisen sowohl die RTM-
Abbildungen als auch die Photoelektronen- undGBR-Elektronen-Spektren auf schlecht
geordnetes, nichtstdchiometrisches CoO hin, wobei zusatzlich moglicherweise metallisches Co
vorliegt.

Es kann zusammenfassend festgestellt werden, dal3 die optimale Substrattemperatur fir die
Praparation glatter und defektarmer CoO-Schichten zwischen 390 K und 570 K liegen muf3.
Konkret wurde fur 470 K gezeigt, daR auch dickere CoO-Schichten (bis zu 10 ML) nahezu
zweidimensional aufwachsen und die stéchiometrische CoO(100)-Oberflache ausbilden.
Nachtragliches Heizen bei 470 K oder geringfligig htheren Temperaturen verbessert die
Qualitat der CoO-Schichten.



5.4 Spannungsabhangige RTM-Messungen an CoO 77

5.4 Spannungsabhdngige RTM-Messungen an CoO

Bisher stand hauptsachlich die Morphologie der CoO-Schichten im Mittelpunkt der
Betrachtungen. Es wurde aber bereits mehrfach darauf hingewiesen, dafll sich die
Elektronenstruktur der Oxid-Schichten auf die Kontrastentstehung im RTM auswirkt. Werden
die RTM-Abbildungen im Konstant-Strom-Modus als reine Topografie-Information angesehen,
so kann das haufig zu Fehlinterpretationen fiihren. Das folgende Kapitel soll sich daher mit dem
Einflu3 der Elektronenstruktur auf den RTM-Kontrast befassen.

Tunnelspektroskopie.Die Aufhahme von Tunnelspektren an einem Punkt der Probe ist eine
gute Moglichkeit zur Beschreibung der elektronischen Zustande einer Oberflache, wie schon in
Kapitel 3.2.4. erwahnt wurde. Mit der vorhandenen Tunnelelektronik konnten jedoch keine
Spektren aufgenommen werden, die zuverlassige Informationen zur Elektronenstruktur hatten
liefern kénnen. Ein Grund dafir liegt in der Regelung zur automatischen Aufnahme der
Spektren. Soll beispielsweise die Abhangigkeit des Tunnelstroms von der Tunnelspannung bei
festem Tunnelabstand im Bereich veB V bis +3 V ermittelt werden, so wird automatisch
nach der Aufnahme eines Spektrums fir einen Mef3punkt die Spannung sprunghedt\Won
auf -3V zurickgefahren, bevor das Spektrum fir den nachsten Me3punkt aufgenommen wird.
Dieses Regelungsverfahren fihrte bei den Messungen auf Oxid-Schichten regelmalig zu
starken Veranderungen an der Spitze und zu starken Instabilitdten in den Spektren. Ein weiterer
Nachteil bestand darin, da® nur 40 MeRRpunkte pro dI/dU-Spektrum aufgenommen werden
konnten. Im Verlauf der vorliegenden Untersuchung muf3te deshalb auf die Aufnahme von
Tunnelspektren verzichtet werden. Im folgenden Abschnitt soll jedoch gezeigt werden, dal3
recht weitreichende Informationen zur Elektronenstruktur von CoO-Schichten auch durch eine
andere RTM-MeRmethodik gewonnen werden kénnen.

Spannungsabhangige Rastertunnelmikroskopie.Fir die spannungsabhdngige RTM
werden jeweils Serien von RTM-Abbildungen bei stets gleichem Tunnelstrom, aber mit
variierender Tunnelspannung aufgenommen. Jede einzelne Abbildung an einem festen
Probenort wird im Konstant-Strom-Modus aufgenommen. Wie schon in Kapitel 3.4 erlautert
wurde, wird bei Oxid-Schichten das gemessene Hohenprofil nicht allein durch die Geometrie
der Oberflache bestimmt, sondern ganz wesentlich durch deren Elektronenstruktur. Liegt
beispielsweise eine CoO-Inseln isoliert auf dem Ag-Substrat, dann héngt die Hohe der Insel
bzw. die Stufenhthe im Konstant-Strom-Modus von der Tunnelspannung ab. Bei kleiner
Tunnelspannung kann sie als Vertiefung, bei groRer Tunnelspannung als Erhéhung abgebildet
werden. Die Stufenhthe héangt in charakteristischer Weise mit der Elektronenstruktur der CoO-
Insel zusammen. Es soll nachfolgend gezeigt werden, wie aus einer Serie von RTM-
Abbildungen bei gleichem Tunnelstrom, aber variierender Tunnelspannung Aussagen zur
Elektronenstruktur gewonnen werden kénnen.

Eine Voraussetzung fir eine geeignete Serie von Messungen ist eine Oberflache, die
teilweise mit CoO bedeckt ist, aber in einigen Bereichen noch Ag-Substrat unbedeckt laft.
Diese Bedingung wurde z.B. auch von einer Oberflache erfillt, die nominell bereits mit 5 ML
CoO bedeckt ist. Zwar wirde bei einem idealen lagenweisen Wachstum nicht zu erwarten sein,
dalR noch Ag-Bereiche unbedeckt bleiben, dennoch sind solche Bereiche zu finden. Prinzipiell
konnte es sich auch um segregiertes Ag handeln, das auf CoO liegt. Es ist aber zu vermuten, dal3
es sich in diesem Fall um Ag mit direktem Kontakt zum Substrat handelt. Andere Abbildungen
derselben Oberflache zeigen namlich gelegentlich auch Ag-Mehrfachstufen, deren Hohe reinem
Ag-Substrat zugeordnet werden kann. Die Ag-StufenhOhe zeigt in solchen Bereichen
folgerichtig auch keine Spannungsabhangigkeit. Die folgenden Messungen wurden also an einer
Oberflache durchgefiihrt, auf der nur in geringem Mal3e Ag-Substrat unbedeckt vorliegt.
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N +1.5V 26V

Abb. 46 Serie von RTM-Abbildungen im Konstant-Strom-Modus an derselben Stelle der Oberflache bei
verschiedenen Tunnelspannungen (600400 A, 0.1 nA). In der Abbildung oben links ist eingezeichnet, wo und in
welcher Richtung Linienprofile der Oberflache ermittelt wurden. 1: beginnt/endet auf Ag und geht tiber CoO hinweg,
2, 3, 4: beginnen auf Ag, enden auf CoO. Zur Orientierung sind die Ag-Bereiche durch ein Kreuz markiert.
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In Abb. 46 sind exemplarisch vier RTM-Messungen an dieser Oberflache bei konstantem
Tunnelstrom fir die Tunnelspannungswerte 20V, -1.0V, +15V und +2.6V
wiedergegeben, die aus einer Serie von sieben Messungen jeweils an derselben Probenstelle mit
Spannungen im Bereich von -3V bis +3.1V stammen. Es fallt sofort auf, daR das
Erscheinungsbild der vier Abbildungen nicht identisch ist. Mit der Tunnelspannung andert sich
auch der Bildkontrast. Beim Vergleich zwische0 V und +2.6 V hat sich der Kontrast an
einigen Stellen sogar umgekehrt. Mit Sicherheit steht diese Kontrastumkehr nicht mit einer
abrupten Anderung der Spitzeneigenschaften (Spitzeneffekt) in Zusammenhang, sondern sie
kann durch die veranderten Tunnelbedingungen zwischen Spitze und Probe und die
Elektronenstruktur der Probe erklart werden. Das wird im folgenden gezeigt.

Eine Vorstellung von der ,echten* Geometrie der Oberflache vermittelt nur die Abbildung
fur +2.6 V, wie im folgenden noch ausfiuhrlich diskutiert werden wird. Die Oberflache ist fast
vollstandig mit CoO bedeckt, mit Ausnahme der Bereiche, die in der Abbildune fidrmit
einem Kreuz gekennzeichnet sind. Es kann nicht an jeder Stelle des Bildes mit Sicherheit
festgestellt werden, wie hoch die CoO-Schicht dort gerade ist. In der Abbildung sind reine CoO-
Stufen und CoO-Stufen, die durch das Substrat vorgegeben sind, teilweise sehr kompliziert
Uberlagert. Dennoch lassen sich einige CoO-Bereiche, die an Ag-Bereiche angrenzen, gut
identifizieren und charakterisieren. Die unbedeckten Ag-Bereiche kdnnen als geometrische
Referenz gegenitiber dem Oxid angesehen werden. Es wird dann die ,scheinbare”, also
geometrisch und elektronisch beeinfluBte, Stufenhéhe von CoO in Bezug auf das Substrat
gemessen. Liegt CoO scheinbar hoher als das Ag-Substrat, d.h. wird es heller abgebildet, so
wird die Stufenhthe mit positivem Vorzeichen angegeben. Dieser Fall trifft z.B. flir das
Linienprofil 1 der Abb. 46 zu, wo eine CoO-,Bricke" zwischen zwei Ag-Bereichen als
Erhéhung abgebildet wird. Liegt CoO scheinbar tiefer und wird dunkler abgebildet (Profil 2),
erfolgt die Angabe der Hohe entsprechend mit negativem Vorzeichen.

In Abb. 47 wurde die Stufenhéhe von CoO gegen die angelegte Tunnelspannung
aufgetragen. Die Auswertung der Stufenhdéhe wurde fir die Linienprofile 1 bis 4 vorgenommen.
Es zeigte sich, daf3 die Abhangigkeiten fir Profil 1 und 3 bzw. fir Profil 2 und 4 quasi identisch
sind. Mit dem schon in Kapitel 3.4 (Abb. 12) vorgestellten Modell des Tunnelprozesses durch
eine dinne Oxid-Schicht wird der Kurvenverlauf in Abb. 47 verstandlich und es lassen sich
wichtige Aussagen zur elektronischen Struktur der CoO-Schicht ableiten.

Tunnelspannung unterhalb -2 V. Bei Spannungen unterhalb von etwa -2V koénnen
Elektronen aus dem Valenzband von CoO abflieRen, durch die Vakuumbarriere tunneln und in
unbesetzte Zustdnde der Spitze gelangen. Die CoO-Schicht miuRte durch diesen Prozel3 an
Elektronen verarmen, wenn nicht Elektronen aus dem Ag-Substrat nachflieRen wirden. Dabei
werden der Zu- und Abflu? der Elektronen durch die Beweglichkeit der Locher im Valenzband
von CoO bestimmt. Eine Verbiegung der Bandkanten kann nicht ausgeschlossen werden. Sie
sollte aber aufgrund der geringen Schichtdicke von 2 bis 3 ML vernachlassigbar sein.

Tunnelspannung zwischen —2 V und -1 VDurch die Verringerung der Tunnelspannung
auf -2 V bis —1 V wird die Spitze sowohl Uber dem Substrat als auch tber dem Oxid, allerdings
in unterschiedlichem MaRe, naher an die Oberflache herangefiihrt. Uber dem metallischen
Substrat folgt die Abstandsénderung dem Zusammenhang zwischen Strom, Spannung und
Abstand, wie er im Kapitel 3.2.2 hergeleitet wurde. Wird die Spannung kleiner, mul3 die Spitze
nadher an die Oberflache herangefihrt werden, damit der Strom konstant bleibt. Die
Abstandsanderung der Spitze liegt demnach iiber dem Ag-Substrat weit unterhalb von 1 A. Die
gesamte Stufenhthenanderung von uber 2 A wird also iberwiegend von den elektronischen
Effekten des Oxides verursacht. Die Spitze muR3 etwa 2 A naher an das Oxid heranbewegt
werden, damit der Tunnelstrom konstant bleibt. Der Grund fur dieses Verhalten kann nur darin
liegen, daR das HRMI-Niveau der Spitze in diesem Spannungsbereich gerade die
Valenzbandoberkante von CoO Uberstreicht. Die Elektronen ,spuren” deshalb nicht mehr nur
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Abb. 47  Stufenhéhe zwischen CoO und Ag als Funktion der Tunnelspannung. Negative Spannungen sind
kennzeichnend fur das Tunneln von Elektronen aus besetzten Zustanden der Spitze in unbesetzte Zustéande der Probe.
Die Datenpunkte stammen aus der Auswertung der Linienprofile in Abb. 46. Kreise entsprechen Profil 1 bzw. 3,
Dreiecke entsprechen Profil 2 bzw. 4. Die GroRe der Markierungen (Kreis bzw. Dreieck) entspricht etwa der
Fehlerbreite der einzelnen Punkte. Die Verbindungslinien zwischen den Datenpunkten sind nur zur besseren
Orientierung eingezeichnet. Rechts oben ist skizziert, welcher Oberflachen-Konfiguration die Kurven entsprechen.

die Vakuumbarriere, sondern zuséatzlich ein Potential mit der Breite der Bandliicke von CoO im
Ortsraum, welche der Dicke der CoO-Schicht entspricht. Da in der Bandlicke des Oxides keine
Zustande existieren, konnen die Elektronen nur in freie Zustande des Ag-Substrates tunnein.
Dadurch wird die Oxid-Schicht gewissermalBen unsichtbar und die Strukturen der
darunterliegenden Lage bzw. der Grenzflache werden abgebildet (Abd W3,

Tunnelspannung zwischen-1V und +1 V. Eine Erhdéhung der Tunnelspannung bis auf
etwa+1 V andert die Abbildungsbedingungen nur wenig, da sich dasiifNiveau der Spitze
noch im Bereich der Bandliicke befindet.

Tunnelspannung zwischert-1 V und +2.6 V. Noch deutlicher wird die Grenzflache fur
+1.5V. Die schmalen dunklen Streifen (s. Pfeile), die andeutungsweise in allen Bildern zu
sehen sind, stellen wahrscheinlich Ansatze eines schlecht geordneife&Nsters dar, wie
es in Kapitel 5.3.3 beschrieben wurde. Zusatzlich sind weitere Strukturen aus tieferliegenden
Lagen zu sehen. Das Tunneln durch die Oxidschicht hindurch ertffnet einen Weg zur
Charakterisierung der Grenzflache zwischen Oxid und Substrat. Das ist von grof3er Bedeutung,
weil die Grenzflacheneigenschaften z.B. die Funktionalitit von magnetoelektronischen
Bauelementen bestimmen. Im vorliegenden Fall scheint die Grenzflache rauher als die Oxid-
Oberflache zu sein.

Nach Uberstreichen der Leitungsbandunterkante im Bereich von etwa +1V bis +2.6 V
kénnen Elektronen aus den besetzten Spitzenzustanden durch die Vakuumbarriere tunneln, sich
durch das CoO-Leitungsband bewegen und in unbesetzte Zustédnde des Ag-Substrates gelangen.
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Die Spitze mul3 weit zuriickgezogen werden, weil sonst der Tunnelstrom stark ansteigen wirde.
Die Stufenhdhenanderung betragt nun 4.7 bis 5.0 A und ist wiederum hauptséachlich durch die
Elektronenstruktur von CoO verursacht.

Tunnelspannung oberhalb von +2.6 VDie bei Spannungen groer als +2.6 V gemessene
absolute Stufenhéhe der CoO-Schicht auf dem Ag-Substrat I&Rt mit einem Wert von etwa 4.2 A
vermuten, dal es sich um zwei Lagen CoO auf Ag(100) handelt. Bei ausschlieRlicher
Zuhilfenahme der RTM-Messungen kann nicht vollkommen ausgeschlossen werden, dal3 die
geometrische Stufenhdhe noch tber der gemessenen liegt und die Schichtdicke vielleicht sogar
3 ML betragt. Da die Bedeckung der Oberflache aufgrund der Kalibrierung des Verdampfers
mit einem Fehler von weniger als 20 % bekannt ist, kann diese Mdglichkeit aber ausgeschlossen
werden. Die Stufenhéhe kann aber nicht unterhalb des gemessenen Wertes liegen, weil fur einen
definierten Abstand der Strom Uber dem Oxid nie groRRer sein kann als Uber dem Ag-Substrat.

Abstand der Tunnelspitze.Unter der Annahme einer 2 ML dicken Oxid-Schicht kénnen
weitere Aussagen aus dem Kurvenverlauf in Abb. 47 gewonnen werden. Die Spitze bewegt sich
nach dem Erreichen der Bandliicke vom Leitungsband her 4.7 bis 5.0 A auf die Probe zu.
Dadurch fliel3t der Tunnelstrom dann eigentlich zwischen Ag-Substrat und Spitze (durch das
Oxid hindurch) und nicht mehr zwischen CoO und Spitze. Deshalb ergibt sich die tatséchliche
Tunnelabstandsanderung durch Subtraktion der Oxiddicke (4.26 A) zu nur noch 0.4 bis 0.7 A.
Die Spitze andert ihren tatséchlichen“ Tunnelabstand also nicht so drastisch, wie es zunachst
scheinen mochte. Den Abstand zur Oxid-Oberflache andert die Spitze hingegen sehr wohl. Da
die Spitze auch bei diesem geringeren Abstand noch mindestens 3 A vom Oxid entfernt sein
sollte, sollte der Abstand zur Oberflache oberhalb von +2.6 V mindestens 7 bis 8 A betragen
haben. Das scheint eine verntlinftige Abschatzung fur den minimalen Tunnelabstand zu sein.

Es sei an dieser Stelle noch einmal auf die Abb. 12 im Kap. 3.4 verwiesen. Dort ist fur
+2.5V 10 A als Tunnelabstand d1 zum Oxid angenommen worden. Der Tunnelabstand d2 fir
+0.5 V betragt dann, entsprechend der eben vorgestellten Messung, nur noch etwa 5 A und der
Tunnelabstand d3 etwa 7.3 A.

Einflud der Potentialbarriere. Beim Tunneln aus den Valenzbandzustdnden ist der
Tunnelabstand der Spitze effektiv etwa 2.7 A geringer als beim Tunneln in die
Leitungsbandzustande, wie der Abb. 47 enthommen werden kann. Mehrere Effekte kdénnen
daflr verantwortlich sein. Zum einen sind die Tunnelbarrieren, die von den zum Tunnelstrom
beitragenden Elektronen Uberwunden werden mussen, far die beiden
Tunnelspannungspolaritaten verschieden hoch. Die Tunnelbarriere ist fur die abflieRenden CoO-
Valenzbandelektronen hoher als fir die Elektronen, die aus der Tunnelspitze in das CoO-
Leitungsband gelangen. Wenn aber die Barriere héher ist, dann mul3 sie entsprechend schmaler
sein, damit der Tunnelstrom konstant bleibt. Dieser Effekt fuhrt also dazu, dal3 die Spitze bei
negativen Tunnelspannungen dichter Gber dem Oxid ist, als bei positiven Tunnelspannungen.
Eine weitere wichtige EinfluRgréRe stellen die Zustandsdichten des Oxides im Bereich der
beiden Bandkanten dar. Auch sie wirken sich im Konstant-Strom-Modus auf den Tunnelabstand
aus. Aus der Uberlagerung der beiden genannten Effekte ergibt sich die resultierende
Tunnelabstandsanderung Udber dem Oxid. Es ware interessant, mittels theoretischer
Simulationen zu ermitteln, wie stark die beiden Anteile zur Abstandsénderung beitragen.

Breite der Bandliicke. Zwar ist die Kurve (Abb. 47) insgesamt asymmetrisch, aber wenn
der starke Anstieg bzw. Abfall in dieser Kurve tatsdchlich die energetische Lage der
Bandkanten  widerspiegelt, dann liegen die  Valenzbandoberkante und die
Leitungsbandunterkante etwa symmetrisch bezlglich der Spannung 0 V. Das bedeutet aber, daf3
die FERMI-Energie etwa in der Mitte der Bandlicke liegt. AuBerdem kann die Breite der
Bandlicke zu etwa 2 bis 3.5 eV abgeschatzt werden. Das liegt im Bereich des Literaturwertes
von 2.5 eV [Van91]. Diese Ubereinstimmung mag zunachst erstaunlich sein. Aber auch andere
Autoren berichten, daf3 bereits diinne Schichten die elektronischen Eigenschaften von massiven
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Kristallen aufweisen kénnen. So ist beispielsweise fir den Fall von 3 bis 4 ML dicken NiO-
Schichten auf Ni(100) bekannt, daf} ihre Elektronenstruktur mit der von massiven Kristallen
vergleichbar ist [Kuh91]. Auch fir eine NaCl-Doppellage auf Ge(100), um ein weiteres Beispiel
fur eine ionische Schicht anzufiihren, zeigten Photoemissionsspektren bereits groRe Ahnlichkeit
zu den Spektren massiver NaCl-Kristalle [Sch93]. Ahnliche Ergebnisse konnten daher auch von
CoO-Schichten erwartet werden.

Stufenkanteniiberh6hung. In Zusammenhang mit den spannungsabhéngigen Messungen
(Abb. 46) mul3 ein weiterer Effekt Erwahnung finden. £V und+1.5 V werden nahezu alle
Stufenkanten stark Uberhdht abgebildet. Dies gilt in besonderem Mal3e fur Stufen zwischen Ag
und CoO. Die Uberhéhung betragt bis zu 1 A und ist nicht durch die Geometrie der Stufen zu
erklaren. Vermutlich handelt es sich um einen Effekt, der durch die Wechselwirkung zwischen
Spitze und Probe zustande kommt. Das scheint plausibel zu sein, da gerade fur die Spannungen,
fur die der Effekt auftritt, der Spitze-Probe-Abstand am geringsten ist, wie weiter oben bereits
erlautert wurde. Ahnliche Effekte an Stufenkanten wurden auch mittels dynamischer
Rasterkraftmikroskopie an NaCl-Inseln auf Cu(111) beobachtet [Ben99]. Auch hier konnte die
Ursache in der starken Spitze-Probe-Wechselwirkung liegen.

Wie zu Beginn dieses Kapitels bereits erwahnt wurde, ware es von Vorteil gewesen, ,echte”
Tunnelspektroskopie an den isolierenden Oxid-Schichten durchzufihren. Aber auch durch die
Aufnahme von spannungsabhéangigen RTM-Abbildungen im Konstant-Strom-Modus waren
schon weitreichende Aussagen zur Elektronenstruktur von CoO(100) und zum
Kontrastverhalten im RTM mdglich. Die Besonderheit der hier vorgestellten Messungen liegt
darin, dafd sie den Spannungsbereich zwischen =3V und +3.1V und damit die Bandstruktur
unterhalb und oberhalb der Bandliicke umfassen. Bisher bekannte Arbeiten anderer Autoren
betrachteten fur ahnliche Systeme immer nur fir den Fall positiver Tunnelspannungen, d.h. das
Tunneln von Elektronen aus der Spitze in unbesetzte Leitungsbandzustdnde der Schicht oder
des Substrates. VonIBRNOW et al. [Vie99] wurden z.B. die Tunnelspektren (dl/dU bzw.
(diZ/du)/(I/U)) von isolierenden CaF und Cak-Schichten auf der metallischen Si(111)-
Oberflache fiir positive Tunnelspannungen gemessen und interpretiert. In den normalisierten
Tunnelspektren (dI/dU)/(I/U) zeigen lokale Maxima die Position der Leitungsbandkante an.

Eine Erklarung fur das Fehlen umfangreicher Ergebnisse bei negativen Tunnelspannungen
kénnte im geringeren Tunnelabstand bei gleichem Tunnelstrom zu finden sein. Je groRer die
Bandlicke der Oxid-Schicht ist, um so groRer ist auch der Unterschied in der
Tunnelbarrierenhéhe und damit der  Abstandsunterschied zwischen beiden
Tunnelspannungspolaritaten. Moglicherweise hat die Tunnelspitze bei negativen Spannungen
bereits Kontakt zur Schicht und zerstort sie, wahrend gleichzeitig die Abbildung bzw.
Spektrenaufnahme bei positiven Spannungen noch méglich ist.

Ob und unter welchen Bedingungen es mdglich ist, isolierende Schichten auf metallischen
Substraten abzubilden, hangt von vielen Faktoren ab. Die Grof3e der Bandliicke, die Zustande
nahe der Bandkanten, die Lage degWi-Niveaus und evtl. vorhandene Oberflachen-Zustéande
in der Bandlucke sind zu beriicksichtigen.

Erganzung. Jingst wurde eine Arbeit vOnORBENHAHN et al. [Ros99b] verdffentlicht, die
sich mit dem Wachstum von &s-Schichten auf NAI(111) beschéftigt. In Ubereinstimmung
mit friheren Messungen anderer Autoren wieseseERIHAHN et al. die Bildung geordneter
Al,Os-Schichten fur den Fall nach, daf3 der Oberflachbed1000 K angeboten wird.

In gleicher Weise wie in der vorliegenden Untersuchung wurde die Stufenhthe @p Al
Inseln in Abhangigkeit von der angelegten Tunnelspannung bestimmt und in einer Kurve analog
zu Abb. 47 aufgetragen.d®ENHAHN et al. beschrénkten sich allerdings ebenfalls auf positive
Tunnelspannungen (+1.2 V bis +3.8 V). FUr Spannungen bis +2.1 V ist die scheinbare Inselhdhe
konstant, mit weniger als 2.5 A aber viel niedriger als zu erwarten war (5 A). Oberhalb von
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+2.1 V wachst die scheinbare Inselhéhe und erreicht bei etwa +3 V die maximale Hohe von
6 A. Diese Hohe kommt dem erwarteten Wert von 5 A nahe.

Die Deutung des Kurvenverlaufs durcro$ENHAHN et al. erfolgte vollig analog zur
vorliegenden Interpretation der Messungen an CoO(100)-Schichten auf Ag(100). D.h.
ROSENHAHN et al. interpretierten den Kurvenanstieg als das Uberstreichen der unteren
Leitungsbandkante von XD, die 2.6 eV oberhalb de€RMmI-Niveaus liegt. Zusatzlich wurde
aus UPS-Messungen der Abstand zwischen deBrRMFNiveau und der oberen
Valenzbandkante bestimmt und daraus die Bandlicke~&ipO; zu 7 eV abgeschatzt. Fér
Al,O; sind von anderen Autoren bereits 7 bis 8.3 eV ermittelt wordexsERHAHN et al.
konnten vermutlich die Lage der oberen Valenzbandkante nicht mit dem RTM bestimmen, weil
dazu fur A}Os; negative Tunnelspannungen von mindestefd/ bis -6 V noétig sind. Bei
derartig groRen Tunnelspannungen traten mdglicherweise verstarkt Instabilititen an der Spitze
(oder am Oxid) auf, die die Abbildung des Oxides verhindert haben kdénnten. Insofern sind die
Voraussetzungen fur die Abbildung von CoO(100) auf Ag(100) gunstiger, weil die Bandlicke
viel kleiner ist und somit kleinere Tunnelspannungen zum Erreichen der Leitungs- oder
Valenzbandzustande ausreichen.
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5.5 RTM-Abbildung mit atomarer Auflosung

Zwar gibt es bereits einige RTM-Arbeiten zu dinnen isolierenden Schichten [Han94, Ber96b,
Ber94a, G096, Vie99]. Aber nur fir NaCl-Schichten auf Ge(100) [GI696] bzw. auf Al(100)
und Al(111) [Heb99] konnten die Oberflachen atomar aufgeldst werden. Aul3erdem ist es
gelungen, die (100)-Spaltflachen von CoO [Cas99a] und NiO [Cas97] bzw. die (111)-
Spaltflachen von U@ [Cas96] und die UE001)-Oberflache [Mug99] bei hoéheren
Temperaturen im RTM atomar aufgeldst abzubilden. Die geringe Zahl solcher Arbeiten ist ein
Hinweis auf die groRen Schwierigkeiten, die insbesondere mit der atomaren Abbildung solcher
Oberflachen verbunden sind.

Die atomare Abbildung von Oxid-Schichten dient zum einen der Strukturaufklarung der
Oxid-Oberflache. Zum anderen kann aber die Abbildung der Oxide im allgemeinen und die
atomare Aufldsung im speziellen einen tieferen Einblick in die Kontrastentstehung bei der
Rastertunnelmikroskopie geben. Sie ist gerade fir Oxide mit groRer Bandlicke noch nicht gut
verstanden worden. RTM-Experimente mit verschiedenen Tunnelspannungen und —strémen
konnen Aufschlu dariber geben, welche Tunnelbedingungen fir atomar aufgeloste
Abbildungen gunstig sind und welche Werte die entsprechenden atomaren Korrugationen
annehmen kénnen. Durch verschiedene Spitzenzustande wird die Vielfalt der experimentell
erhaltenen RTM-Abbildungen noch vergroRRert. Bisher ist es nicht mdglich, all diese Effekte im
Rahmen einer einheitlichen Theorie zu interpretieren.

Stabilitat der Spitze. Die Stabilitat der Tunnelspitze wahrend des Mel3prozesses hangt nicht
nur von ihrer Praparation, sondern wesentlich auch von der Préaparation der Probe ab. Wahrend
die Spitzenqualitdt durch verschiedene Praparationsmethoden verbessert werden kann
(s. Kap. 4.1.4), ist der Untersuchungsgegenstand, d.h. die Oberflache, fest vorgegeben. Bei der
Abbildung der reinen Metall-Oberflichen  Au(111) und Ag(100) bleiben die
Abbildungsbedingungen sehr stabil, wenn die Spitze durch Spannungspulse oder ,sanften”
Kontakt mit der Oberflache erst einmal in einen Zustand mit guter Auflésung gebracht worden
ist. Es wurde beobachtet, dall die Abbildung von Oxid-Schichten mit fest gebundenem
Sauerstoff, d.h. durch Koadsorption bei 500 K hergestellte Schichten, meist ebenso stabil wie
bei den reinen Metallen verlief. Allerdings muf3te mehr Geduld aufgebracht werden, bevor die
Abbildung iberhaupt gelang. Eine Spitze, die sich bei Ubersichtsmessungen sehr stabil verhalt
und Stufen relativ scharf abbildet, muf3 nicht zwangslaufig fur atomare Auflosung geeignet sein.
Vielmehr mul3 sie durch langes Scannen, durch vorsichtig hergestellten Kontakt zur Oberflache
oder durch wiederholte Spannungspulse bis zu £ 10 V erst in diesen Zustand gebracht werden.
Diese Prozedur dauerte oft mehrere Stunden. Ist die Spitze allerdings erst einmal so prapariert,
daR mit ihr atomare Auflosung moglich ist, dann ist dieser Zustand seinerseits recht stabil.
Meistens mufite der Tunnelstrom sehr klein gehalten werden. Schon Strome wenig grof3er als
0.1 nA fiihren in der Regel zu starken Instabilititen und zum Verlust der Auflésung.

Grol3e Instabilitaten traten generell auf, wenn die Schichten bei 300 K bis 400 K prapariert
wurden. In der sich ausbildenden Co-O-Adsorbat-Struktur sind die O-Atome vermutlich
weniger fest gebunden, so daf3 sie durch den EinfluR der Spitze von der Probe desorbieren und
an der Spitze adsorbieren koénnen. Die Folge dieses Ubergangs von O-Atomen sind
Kontrastspriinge im RTM-Bild. Ein Beispiel dafur wurde bereits in Kap. 5.3.1 anhand eines
nicht atomar aufgelésten Ubersichtsbildes (Abb. 27 (b)) gezeigt.

Ebenso drastisch wirken sich Anderungen am Spitzenapex aber auch auf atomar aufgeldste
Bilder aus, wie schon frilhere Arbeiten zeigten. So werden beispielsweise auf %2y p(2
NiO(111)-Oberflache mit einer metallischen W-Spitze die O-lonen, hingegen nach der
Anlagerung von O an den Spitzenapex die Ni-lonen als Erh6hungen abgebildet [Ven94]. Die
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Autoren folgen bei der Interpretation der Ergebnisse der Argumentationsweis@&/AmreRal.
[Rua93], denen es durch reversible Manipulation des Spitzenapex, d.h. durch Adsorption und
Desorption eines O-Atoms, gelungen ist, zwischen den Ni- und O-Atomen auf der Ni(110)-
(2x1)O-Oberflache zu unterscheiden. Sehr haufig hat jedoch eine Anderung an der Spitze den
Verlust der atomaren Auflésung zur Folge, wie z.B. fiir die Abbildung von oxidiertem Ni(100)
[Bau91, Wil91] berichtet wird. In beiden Verdffentlichungen wird davon ausgegangen, daf3 die
Spitzendnderungen wiederum durch O induziert wurden. Unter Berlcksichtigung solcher
Effekte ist es schwierig, atomar aufgeloste Abbildungen richtig zu interpretieren.

RTM-Bilder mit atomarer Auflésung. In einigen wenigen Fallen war es mdglich, unter
stabilen Bedingungen auf dicken Schichten atomare Auflésung zu erzielen. Wahrend jedoch
Ubersichtsmessungen an den Oxid-Schichten fast ausschlieBlich mit hohen Tunnelspannungen
erzielt wurden, kann keine eindeutige dazu Aussage gemacht werden, welches die glnstigste
Tunnelspannung fir den Erhalt atomar aufgeldster Messungen ist. Atomar aufgeloste
Abbildungen wurden sowohl bei Spannungen v@rV als auch fiur Spannungen veft.4 V
oder—0.4 V (Abb. 48 (a), (b)) erzielt. In seltenen Fallen konnten atomare Strukturen auch bei
kleinen positiven Spannungen sichtbar gemacht werden.

Anhand der RTM-Messungen kann keine schlissige Erklarung dafiir gegeben werden,
weshalb atomare Auflosung tendenziell eher fiir kleine Spannungen erzielt wurde. Die folgende
Betrachtung kann aber zu einem qualitativen Verstandnis beitragen. Schon im Modell von
TERSOFFund HAMANN (Kap. 3.2.2) zeigte sich, dafl3 atomar aufgeldste Bilder nur fir geringe
Tunnelabstande zu erwarten sind. Die Korrugation der Oberflachenzustandsdichte nimmt erst
nahe der Oberflache Werte an, die mit dem RTM meRbar sind. Ein geringer Tunnelabstand fhrt
aber gleichzeitig dazu, daf? die Wechselwirkung zwischen Spitze und Probe zunimmt. Anders
ausgedrickt, die Wellenfunktionen von Probe und Spitze beeinflussen sich gegenseitig.
AuRerdem nimmt bei geringen Tunnelabstdnden der Einflu} des Bildkraftpotentials zu. Das
Maximum der zu durchtunnelnden Potentialbarriere liegt dadurch viel niedriger als das
Vakuumniveau ([Che93], S.56). Damit &ndern sich die Bedingungen am Tunnellbergang
grundlegend. Die Beschreibung eines solchen Tunneliibergangs kann nur im Rahmen geeigneter
theoretischer Modelle erfolgen. Es existiert jedoch bisher kein Modell, welches alle

= W —
Abb. 48 5 ML CoO auf Ag(100). (a) Die atomare Korrugation betragt etwa 0.3 A (6G&A, -1.5 V, 0.1 nA).
(b) Die atomare Korrugation im unteren Bildteil betragt bis zu 0.7 A (6068 A,-0.4 V, 0.9 nA).
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Abb.49 5ML CoO auf Ag(100),
aufgedampft bei 200°C (50 A50 A, -0.1V,
0.5 nA). Moglicherweise sind in dieser RTM-
Abbildung beide Atomsorten sichtbar. Zu der
atomaren Spezies, wie sie im oberen Bildteil
zu sehen ist (,1"), kommt im unteren Bildteil
evtl. die zweite atomare Spezies (,2“) hinzu.

beschriebenen Effekte fiur isolierende Oxid-Oberflachen bertcksichtigt.

Die RTM-Abbildungen einer defektfreien CoO(100)-Oberflache zeigen ein quadratisches
Gitter mit einem Abstand benachbarter Maxima von etwa 3 A (Abb. 48 (a), (b)). Dieser
Abstand stimmt etwa mit der Gitterkonstante von CoO uberein. Demnach wird nur eine atomare
Spezies abgebildet, d.h. entweder Co- oder O-Atome, obwohl beide Atomsorten nebeneinander
auf der Oberflache vorliegen. Allein anhand der RTM-Abbildungen kann nicht entschieden
werden, ob es sich bei den Helligkeitsmaxima um Co- oder O-lonen handelt.

Fur NiO und CoO gibt es im Zusammenhang mit RTM-Messungen an (100)-Spaltflachen
bereits LSDA+U-Rechnungen, die die Unterscheidung atomarer Spezies auf diesen Oberflachen
prinzipiell zulassen [Dud97, Cas99a]. Danach wirden bei positiven Tunnelspannungen Co-
Atome abgebildet werden, weil die Elektronen von der Spitze in unbesetzte Co-3d-Zustéande
tunneln. Bei negativen Tunnelspannungen wirden O-Atome abgebildet werden. Allerdings
kann diese Aussage auf den vorliegenden Fall wegen der erwahnten ungewohnlichen
Tunnelbedingungen (s. Abb. 48 (a) und (b)) nicht einfach Ubertragen werden.

Gleichzeitige Abbildung beider Atomsorten.Ungeklart ist bisher, ob es mdglich ist, beide
Atomsorten gleichzeitig abzubilden. Im Rahmen der vorliegenden Untersuchung enthalt nur
eine einzige Aufnahme einen Hinweis auf die gleichzeitige Abbildung der zweiten Atomsorte
(Abb. 49). Bei der Interpretation der Messung ist allerdings grof3e Skepsis angebracht.
SchlieBlich kdnnte es sich auch um einen Spitzeneffekt handeln. Eine Erklarung fur die atomare
Auflosung in Abb. 49 kann nicht gegeben werden. Bei einer TunnelspannungOvbV
muRten die Elektronen normalerweise durch das Oxid hindurchtunneln. Stattdessen wird es aber
atomar abgebildet. Méglicherweise fihrt eine nichtmetallische Spitze zu einem sehr kleinen
Tunnelabstand mit einer starken Spitze-Probe-Wechselwirkung. Diese Wechselwirkung kénnte
die Form der Potentialbarriere im Vakuum und die elektronischen Zustdnde von Spitze und
Probe beeinflussen und so auch fiir kleine Tunnelspannungen zur Abbildung des Oxides fiihren.

M. R. CASTELL [Cas99b] berichtete von &hnlichen RTM-Abbildungen mit atomarer
Auflésung an NiO(100)-Spaltflachen. Eine eindeutige Interpretation war jedoch auch auf dieser
Oberflache nicht moglich. Die Beantwortung der Frage, ob die gleichzeitige Abbildung beider
Atomsorten moglich ist, steht also noch aus.
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5.6 Defektstrukturen auf diinnen CoO-Schichten

Defekte beeinflussen die chemischen oder elektronischen Eigenschaften von Oberflachen und
konnen sie sogar dominieren. Fur katalytische Reaktionen sind sie von betrachtlicher
Bedeutung, weil Defekte als Adsorptionsplatze fur Gase fungieren kénnen. Zu den zahlreichen
spektroskopischen Methoden, die Aufschluld3 Uber die elektronische Natur der Defekte geben,
bildet die RTM eine gute Erganzung, weil sie die Struktur der Defekte im Realraum abbildet.
Atomar aufgeléste RTM-Messungen bilden die Voraussetzung fir die Strukturaufklarung von
Defekten auf der CoO-Oberflache. Gleichzeitig kdnnen Defekte an der Oberflache die RTM-
Abbildung selbst beeinflussen, wenn sie Zustdnde in der Bandlicke des Oxides erzeugen, wie
im folgenden Beispiel. MKAY und HENRICH [McK85] untersuchten z.B. die
Elektronenstruktur von Oberflachendefekten auf NiO(100)-Spaltflachen. Sie erzeugten gezielt
O-Leerstellen durch den Beschu3 mit Ar-lonen. Dadurch bildete sich ein 1.5 eV breites
Oberflachen-(Defekt-)Leitungsband in der Bandllicke aus.

Defekte in CoO und auf CoO(100)Nach X et al. (J[Ok68, Ok69], zit. nach [Wei98]) kann
CoO im Kristallinneren sowohl an Co- als auch an O-Atomen verarmt sein. Stdchiometrisches
CoO wird bei erhohten Temperaturen zunehmend p-leitend durch die Ausbildung von Co-
Leerstellen [Mac89]. Co kann auf den Zwischengitterplatzen diffundieren.

MACKAY und HENRICH [Mac89] fiihrten &hnliche Untersuchungen wie auf NiO(100) auch
auf CoO(100) durch. Wiederum sind es vor allem O-lonen, die durch den Beschul3 mit Ar-lonen
entfernt werden. Infolgedessen entstehen zwei verschiedene O-Spezies an der Oberflache. Sie
haben unterschiedliche Auswirkungen auf das Adsorptionsverhalten,y@0OQund HO. Das
unterstreicht ihre Bedeutung fur katalytische Reaktionen an der Oberflache.

Defekt-Abbildung im RTM. In den Kapiteln 5.3.1 und 5.3.2 wurde bereits erwahnt, dal}
sich bei Substrattemperaturen von 300 K bzw. 390 K defektreiche Co-O-Adsorbat-Strukturen
bilden (z.B. Abb. 35 und Abb. 37 (a)). Die runden Inseln in Abb. 35 zeigen charakteristische
Defektstrukturen (die im Ubersichtsbild allerdings nicht zu erkennen sind). Bei besserer
Auflosung im RTM kann gezeigt werden, daf3 es sich um Defekte auf atomarer Skala handelt
und dal3 diese sich bereits bei 300 K zufallig auf der Oberflache bewegen. Im folgenden
Abschnitt sollen diese Defekte ndaher charakterisiert werden.

Bevor die Defekte nun mit atomarer Auflésung gezeigt werden, sei zur besseren
Orientierung zunachst noch einmal ein Ubersichtsbild mit den Defektstrukturen angefiihrt (Abb.
50). Das Ubersichtsbild ist quasi atomar aufgelost. Die Spitze befindet sich demnach in einem
Zustand, der ideal zur Charakterisierung der Defekte im RTM ist. Es lassen sich bereits im
Ubersichtsbild zwei verschiedene Defekte unterscheiden. Sie zeichnen sich durch ihre
unterschiedliche Kontrastschéarfe und —starke aus.

Die schrittweise Verkleinerung des abgebildeten Oberflachen-Bereiches bringt die atomaren
Strukturen von Abb. 51 (a) und (b) hervor. Es handelt sich um den in Abb. 50 markierten
Bildausschnitt. Bei der rechteckigen, strukturlosen Insel handelt es sich um eine Ag-Insel. Sie
ist von der Co-O-Adsorbatstruktur umgeben. Die Anderung des Kontrastes gegeniiber Abb. 50,
die vor allem am Defekt 2 (Vertiefung) zu sehen ist, wird einer modifizierten Tunnelspitze
zugeschrieben. Auf atomarer Skala konnte nachgewiesen werden, dald sich beide Defekte bei
300 K bewegen. Es war aufgrund stabiler Abbildungsbedingungen mdglich, Bilder im Abstand
von 60 s (Abb. 51 (a), (b)) bzw. auch im Abstand von 30 s aufzunehmen. Fir noch kirzere
Mel3zeiten ging die Auflésung verloren.

Die Defekte bewegen sich schnell genug, um wéhrend der Aufnahme eines Bildes ihre
Position zu verandern. Dadurch entstehen fir grol3e Mef3zeiten Artefakte im Bild. Prinzipiell
kénnen einige Defekte doppelt, einige gar nicht und einige nur teilweise abgebildet werden. Ein
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Abb. 50 2 ML Co, aufgedampft bei

390 K in Q-Atmosphére
(300 Ax300A, -2V, 0.1nA). Es
bilden sich zwei typische
Defektstrukturen aus, die sich durch
verschiedene Kontrastscharfen

auszeichnen (1, 2). Vereinzelt treten
Ag-Inseln auf.

wichtiger Anhaltspunkt fur eine geeignete Mel3zeit pro Bild sind die nur teilweise abgebildeten
Defekte. Ihre Zahl, und damit die Zahl der anderen Artefakte, nimmt mit kiirzerer Mef3zeit pro
Bild ab. Fur Mel3zeiten von 60 s sind sie nur noch selten zu finden.

Abb. 51 (a) und (b) zeigen zwei aufeinanderfolgende Bilder aus einer Serie von Bildern, in
der die Defektbewegung genauer untersucht wurde. Im Vergleich beider Bilder haben sich sechs
der markierten Defekte (Typ ,2“) entlang atomarer Reihen auf ndchste Nachbarplatze bewegt
und zwei im Winkel von 45° dazu auf zweithachste Nachbarplatze (wahrscheinlich Gber zwei
nachste Nachbarplatze hinweg). Das deutet darauf hin, dal3 die Aktivierungsenergie fur die

(D)

Abb. 51 Defektbewegung auf der Co-O-Adsorbat-Struktur (100 200 A,—2 V, 0.1 nA). Die Defekte bewegen

sich innerhalb des Beobachtungszeitraums auf nachste und Ubernachste Nachbarplatze. Der zeitliche Abstand
zwischen der RTM-Abbildung (a) und (b) betragt etwa 60 s. (a) Die Pfeile kennzeichnen die Richtung, in die sich die
Defekte bewegen missen, um die neuen Positionen in (b) zu erreichen. (b) Die Kreise markieren jene Positionen, die
die Defekte in (a) innehatten. Es ist zu erkennen, wie weit und in welche Richtung die Defekte sich bewegt haben.
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Defektbewegung zwischen Positionen nachster Nachbarn relativ gering ist.

Die Defekte vom Typ ,1“ sind in Abb. 51 (a) und (b) im rechten oberen Bildteil zu sehen.
Sie bewegen sich scheinbar in &hnlicher Weise wie der Defekityp ,2". Es sei angemerkt, daf3 fur
die Analyse der Defektbewegung aus den Einzelbildern Videofilme zusammengestellt wurden.
Die Zuhilfenahme dieser Videofiime erleichterte die Auswertung der ,quasi® dynamischen
Messungen betrachtlich.

Die chemische Natur der Defekte konnte durch die vorliegenden Untersuchungen nicht
geklart werden. Defekttyp ,1" hat seine Ursache mdglicherweise eher in der Beschaffenheit der
Grenzflache zwischen der Co-O-Adsorbatstruktur und Substrat. Das auf3ert sich darin, daf3 statt
scharf lokalisierter Defekte eine Modulation der Oberflache Uber mindestens zwei atomare
Abstédnde nachweisbar ist. Defekt ,2" legt durch seine scharfe Lokalisation die Vermutung
nahe, daf} es sich entweder um ein Adsorbat handelt (mdglicherweise eine O-Spezies) oder um
einen Oberflachendefekt (z.B. eine Leerstelle).
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5.7 Auf dem Weg zum Modellkatalysator

Auf einige der glatten CoO(100)-Oberflachen, die unter optimalen Bedingungen prapariert
worden waren, wurde zusatzlich metallisches Co aufgedampft. Als Beispiel seien 0.1 ML Co
auf einer 5 ML dicken CoO-Schicht angefihrt (Abb. 52). Wie zu erwarten war, bilden sich
wegen der groRen Gitterfehlpassung dreidimensionale Co-Cluster aus. Sie befinden sich
bevorzugt an CoO-Stufen. Die wenigen Cluster auf den Terrassen sind in der Tendenz gréR3er
als die Cluster an den CoO-Stufen. Insgesamt ist die GréRenverteilung der Cluster sehr eng.

Das System Co auf CoO (auf Ag(100)) kann als Modell fir einen Katalysator dienen. Es
wirde sich anbieten, auf dieser Oberflache zukiinftig &hnliche Adsorptionsexperimente
durchzufiihren, wie sie z.B. VOIREUND et al. [Fre93] u.a. fir CO auf Pt/&5(111)/NiAl(110)
vorgestellt wurden.

Abb.52 5ML CoO + 0.1ML Co
auf  Ag(100) (1500 A< 1500 A,
-1.9V, 0.1 nA).

Die Eigenschaften der CoO-Co-Oberflache kdnnen gezielt verandert werden. Einerseits a3t
sich die Rauhigkeit bzw. Inseldichte der CoO-Schicht durch die Wahl geeigneter
Wachstumsparameter vorgeben. Dadurch kann andererseits die Dichte der Co-Cluster
eingestellt werden. Die Grol3e der Co-Cluster Iaf3t sich Uber die Co-Aufdampfmenge regulieren.

Die fir Co gemachten Aussagen lassen sich auch auf andere Metalle erweitern. Je nach
angestrebter katalytischer Reaktion kann das Metall, das auf die CoO-Tragerschicht
aufgedampft werden soll, nahezu frei gewéhlt werden. Das Wachstum anderer Metalle auf CoO
wird sich aber im allgemeinen vom Co-Wachstum auf CoO unterscheiden. Co wurde in der
vorliegenden Untersuchung nur deshalb gewahlt, weil es zur Praparation der CoO-Schichten
sowieso eingesetzt wurde. Experimente mit Ag-Clustern auf CoO werden derzeit vorbereitet, da
Ag auf einem Tragermaterial einen Katalysator zur Herstellung von Ethylenoxid darstellt
([Hen91], S. 533).
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6 Wachstum von Co und CoO auf Au(111)

6.1 Charakterisierung der Au(111)-Oberflache

Die saubere Au(111)-Oberflache bildet unterhalb von 865K die bekannte V@2
Rekonstruktionsstruktur aus [Hua90]. Bereits vor mehr als 10 Jahren wurde diese Oberflache
mit LEED, RHEED und TEM eingehend untersucht, um die geometrische Struktur der
Oberflache zu ermitteln ([Har85] und weitere Referenzen darin). Die Interpretation der LEED-
Daten fuihrte zu einem Modell, wonach drei um 120° gegeneinander verdrehte Domé&nen
uberlagert sind, wobei fiir die Struktur der einzelnen Domanen eine rechteckige/3R2
Rekonstruktion angenommen wurde [Van81]. Auf der Grundlage der LEED-Daten konnten
auch erste Modelle fiir die atomare Struktur der Rekonstruktion entwickelt werden. In der
Arbeit von HARTEN et al. [Har85] werden diese Ergebnisse mittels hochaufloésender Helium-
Atom-Streuung im wesentlichen bestétigt. Zusatzlich konnte aus diesen Messungen ein
verbessertes atomares Modell der Rekonstruktion abgeleitet werden. Erst die Abbildung der
Oberflache mit dem RTM konnte endgultig beweisen, dal? das aus einer Beugungsmethode
gewonnene atomare Modell richtig ist [W06I89]. Es sei angemerkt, daRMARK et al.
[Hal87] mit der Au(111)-Oberflache erstmals eine hexagonal dicht gepackte Metall-Oberflache
atomar aufgeldst haben. Eine RTM-Abbildung der X288)-Rekonstruktion zeigt Abb. 53 (a).
Diese Rekonstruktion wird auch als ,herringbone“- oder ,chevron“-Rekonstruktion bezeichnet
[Bar94]. Die vorliegenden Messungen an der sauberen Au(111)-Oberflache befinden sich in
Ubereinstimmung mit friheren Veroffentlichungen [Wo6189, Bar90], auf die auch fiir eine
detaillierte Beschreibung der Au(111)-(22/3)-Rekonstruktion verwiesen sei. Auf weitere
Arbeiten in Zusammenhang mit dieser Oberflache sei an dieser Stelle nur hingewiesen [Har85,
EIb87, Nar92, Hua90, San91, Fuj97a, Fuj97b, Mur98, Che98, Lan89, Fuj99].

@ (b)
Abb. 53 (a) (22x V3)-Rekonstruktion der Au(111)-Oberflache (1206A200 A, -1V, 0.1 nA). Auf der
Oberflache wechseln sich Bereiche mit fcc- und hcp-artiger Stapelung ab. Diese Bereiche werden durch Oberflachen-
Partialversetzungen, entlang derer die Atome nahezu auf Brlickenplatzen sitzen, voneinander getrennt. (b)
Modifizierte Rekonstruktion der Au(111)-Oberflache (1208 A200 A,—0.9 V, 0.5 nA).
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Modifizierte Rekonstruktion. Es wurden Wachstumsexperimente auf zwei verschiedenen Au-
Kristallen durchgefiihrt. Auf einem der beiden Kristalle trat neben der normalenV@2
Rekonstruktion der Au(111)-Oberflache zuséatzlich eine modifizierte Form der Rekonstruktion
auf (Abb. 53 (b)). Diese Rekonstruktion bedeckt etwa 30 % der Oberflache, ist aber nicht
statistisch Uber die gesamte Oberflache verteilt, sondern vielmehr nur in einem bestimmten
Probenbereich zu finden. AuclhRNNEMANN [Han93] berichtete bereits davon. Die Ursache fur
das Auftreten dieser Rekonstruktion konnte nicht vollstandig geklart werden. Es liegt aber die
Vermutung nahe, dal3 es sich um einen Effekt handelt, der durch die lokale Verunreinigung des
Kristalls hervorgerufen wird. Denn es ist festzustellen, dal3 sich in allen Ellenbogen der
Rekonstruktion Fremdatome befinden. Es ist bekannt, daf} eine &hnliche Rekonstruktion z.B.
durch die Adsorption von Alkalimetall-Atomen (Na, K) induziert werden kann [Bar94]. Das ist
als Hinweis darauf zu werten, da? Fremdatome prinzipiell derartige Modifikationen der
Rekonstruktion hervorrufen kénnen. Die RTM-Messungen wurden auf Probenbereichen mit
normaler ,herringbone“-Rekonstruktion durchgefiihrt. In spateren Experimenten wurde dann
der zweite Kristall mit ausschlie3lich ungestérter Rekonstruktion eingesetzt.

LEED. Ein LEED-Ubersichtsbild der sauberen Au(111)-Oberflache ist in Abb. 54 (a) zu
sehen. Zusatzlich zu den Hauptreflexen treten Uberstrukturreflexe auf, die von xi¢é8){22
Rekonstruktion der Au(111)-Oberflache erzeugt werden (Abb. 54 (b), (c)). Auf der Probe mit
stellenweise modifizierter Rekonstruktion treten zusatzliche Reflexe im LEED-Bild auf. Sie

sind Ausdruck der veranderten Periodizitdt und Richtung der modifizierten gegentber der
normalen Rekonstruktion. Es konnte jedoch bislang kein eindeutiges Modell zu ihrer
Beschreibung erhalten werden.

Abb. 54 LEED-Bilder von Au(111). (a) Ubersichtsbild mit dem (00)-Reflex im Zentrum und den Reflexen

1. Ordnung. (b) Hochaufgeldstes Bild der Umgebung des (00)-Reflexes mit den Uberstrukturreflexen der normalen
Rekonstruktion. (c) Hochaufgeldstes Bild der Umgebung des (00)-Reflexes mit Uberstrukturreflexen der normalen
und zusatzlichen Reflexen der gestdrten Rekonstruktion (z.B. s. Pfeile).

Reaktion mit Sauerstoff. Bekanntlich adsorbiert O erst bei hohen Temperaturen und Driicken
auf Au. MARRE [Mar92] konnte bei einem £Angebot von 1000 L bei 300 K mittels AES
keinen gebundenen Sauerstoff auf der Oberflache nachweiseERHHei99a] setzte die Au-
Oberflache einem ©Angebot von 200 L bei 300 K und 350 K aus und stellte keine Anderung
der Photoelektronen-Spektren fest.

HUANG et al. [Hua96] praparierten Oberflachen bei Temperaturen oberhalb von 700°C und
O.-Partialdriicken von 1 bar. Mittels RTM zeigten sie, daf3 unter diesen Bedingungen O
adsorbiert und zu einer starken Modifizierung der ,herringbone“-Rekonstruktion fuhrt. Die
modifizierte Rekonstruktion ist sehr stabil und der Sauerstoff relativ fest gebunden. Die
Praparationsbedingungen im Rahmen der vorliegenden Untersuchuggs 1¢Q0° mbar und
T < 300°C, lassen jedoch keine Adsorption von O auf der Au-Oberflache erwarten.
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6.2 Co auf Au(111)

Das epitaktische Wachstum von reinem Co auf Au(111) ist allgemein von groRem Interesse,
weil dieses System eine ferromagnetische Schicht mit einem inerten, nichtmagnetischen
Substrat kombiniert [AlI90, Voi91, Spe95]. Dennoch soll die Untersuchung dieses Systems
nicht allzu groRen Raum einnehmen, weil der Schwerpunkt auf den Oxiden liegt. Zur
Interpretation der vorliegenden MeRergebnisse konnten Veroffentlichungen zum System
Co/Au(111) [Voi9l, Wol92a, T6197] und zum System Ni/Au(111) ( Cha91b, [Cha9la, Han93,
M06196b]) herangezogen werden. Da sich Ni und Co in ihren Gitterkonstanten (fcc-Struktur) um
weniger als 0.6 % unterscheider; @3.52 A, @, =3.54 A) und die Oberflachenenergien mit
etwa 2.4 Jnf bzw. 2.5 Jnf [Vit98] kaum voneinander abweichen, sollte fiir Co ein &hnliches
Wachstumsverhalten wie fiir Ni zu erwarten sein. Wie im folgenden gezeigt wird, trifft diese
Vermutung nur bedingt zu.

Geringe Bedeckung.Viele Co-Inseln sind schon bei Bedeckungen von etwa 0.03 ML zwei
Monolagen hoch. Diese Feststellung wird durch Experimente Wuwkeb et al. [T6197]
bestétigt. Mittels Streuung thermischer Heliumatome wiesakAS et al. bereits ab 0.02 ML
den Beginn des Wachstums in Co-Doppellagen nach. Ni hingegen wachst bis zu 0.3 ML meist
einlagig und erst oberhalb von 0.3 ML in Doppellagen [Cha91b].

Co nukleiert wie Ni in den Ellenbogen der ,herringbone“-Rekonstruktion und bildet deshalb
eine regelmafRige Anordnung von Inseln aus. Das ist in Abb. 55 (a) flr eine Bedeckung von
0.1 ML Co zu sehen. Die ,herringbone”-Rekonstruktion des Au-Substrates bleibt auch nach der
Nukleation zwischen den Co-Inseln erhalten (Abb. 55 (b)).

Als Ursache flir die Nukleation an speziellen Platzen der Rekonstruktion wurde zunéachst
eine hohere Bindungsenergie der adsorbierten Atome in diesem Bereich angenommen, so daf}
diffundierende Atome ,eingefangen” werden. Das erklart jedoch nicht, weshalb z.B. Al, Cu, Ag
oder Au keine Nukleation an bevorzugten Platzen auf dieser Oberflache zeigesr &t al.

(@)
Abb.55 0.1 ML Co auf Au(111) (1800 A 1800 A,-1V, 0.5 nA). (a) Die doppellagigen Co-Inseln ordnen sich
in regelmaRigen Reihen in einem Abstand von etwa 100 A an. (b) Dasselbe Bild, nachdem alle Terrassen auf ein
einheitliches Grauwert-Niveau gebracht wurden. Dadurch sind die Rekonstruktionslinien besser zu erkennen.
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[Mey96] schlagen vor, die Nukleation in zwei Teilschritten zu erklaren. Im ersten Schritt
vollfiihren ein Co- und ein Au-Atom einen Platzwechsel und im zweiten Schritt wirkt das
substituierte Co-Atom als bevorzugter Nukleationsplatz fur weitere diffundierende Co-Atome.
Dieses Modell wird durch RTM-Experimente am Beispiel von Ni gestitzt, soll aber auch auf Co
und Fe Ubertragbar sein. Der Platzwechsel ist nach der Vorstellungex&RrMt al. fir Co, Ni

und Fe wahrscheinlicher als fur Al, Cu, Ag und Au, weil die Oberflachenenergien und
Sublimationswarmen im ersten Fall gré3er und im zweiten Fall kleiner als die von Au sind.
Vermutlich findet der Platzwechsel gerade deshalb an den Ellenbogen der ,herringbone*-
Rekonstruktion statt, weil die Oberflache dort stark verspannt ist und die Au-Oberflachenatome
eine verringerte Koordination haben [Mey96].OMER et al. [M6I96a] bestétigten die
Vermutung eines mogliches Platzwechsels durch in-situ Untersuchungen an Ni auf Au(111) mit
einem elektrochemischen RTM.

Platzwechselvorgange wirken sich in Wachstumsexperimenten auf Substraten ohne
bevorzugte Nukleationsplatze gravierend auf die Inseldichte aesERMund BEHM [Mey95]
wahlten als Substrat Ag(111) und simulierten die Inseldichte von Ni als Funktion der
Bedeckung und der Temperatur unter der zusatzlichen Annahme von Platzwechselvorgangen.
Sie konnten die gute Ubereinstimmung ihres Modells mit RTM-Messungen nachweisen.

1 ML Co. Die laterale Ausdehnung der Co-Doppellagen nimmt zu. Dabei wird zunachst die
dritte Co-Lage noch nicht ausgebildet. Die Kanten der Inseln sitiili)-artigen Richtungen
orientiert, wie es auch MGTLANDER et al. [V0i91] beobachteten. Schon unterhalb von etwa
1 ML beginnt auch die Nukleation von Co an den Au-Stufenkanten (Abb. 56 (a)). Co nukleiert
in zwei Lagen hohen Inseln auf der unteren Terrasse (s. auch [V0i91]).

2 ML Co. Mit zunehmender Bedeckung andert sich die Co-Inseldichte nicht mehr, weil sie
durch die ,herringbone“-Rekonstruktion festgelegt ist. Die zweilagigen Inseln nehmen anfangs
nur an lateraler Ausdehnung, nachfolgend auch an Hohe zu. Bei einer mit 2 ML Co bedeckten
Oberflache sind die Co-Inseln bereits drei bis vier Lagen hoch (Abb. 56 (b)). Die Co-Inseln
haben die Form von Sechsecken mit drei langen und drei kurzen Seiten, die (all€)-in
Richtungen orientiert sind. Die hexagonale Inselform weist auf ein relativ geordnetes Wachstum

Abb. 56 (a) Co-Nukleation an den Au-Stufen am Beispiel von 1 ML Co auf Au(111). Links oben im Bild befinden
sich mehrere Au-Stufen. Die Co-Inseln nukleieren auf der unteren Terrasse und sind im Mittel kleiner als die Co-
Inseln an den Ellenbogen der Au-Rekonstruktion (1180 A x 118aA/, 0.5 nA). (b) 2 ML Co auf Au(111). An

den Beriihrungsstellen passen die Inseln nicht zusammen und bilden Grében aus 880044-0.9 V, 0.5 nA).
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hin. Allerdings existiert keine einheitliche Meinung dariber, wie die Ordnung aussieht.

MOIRE-Muster. VOIGTLANDER et al. [V0i91] und VWLLSCHLAGER et al. [Wol92a]
beobachteten auf den Co-Inseln eine Korrugation, deren Ursache sie Versetzungen zuschrieben.
GENTNER et al. [Gen96] schlielen aus LEED-Daten auf das pseudomorphe Wachstum von Co
auf Au(11l). Sie konnen allerdings in ihren Messungen Relaxationseffekte aufgrund des
schwachen LEED-Kontrastes nicht ausschlieRen.

Auch fir Ni auf Au(111) wurde pseudomorphes Wachstum beschrielsemvBCiss et al.
[Cha91a] ermittelten die Stufenhéhe von Ni auf Au(111) mittels RTM und schlossen daraus auf
pseudomorphes Wachstum. Moglicherweise ist diese Begrindung unzureichend. Atomar
aufgeldste Abbildungen der Ni-Inseln lageAABLISS et al. [Cha91a] vermutlich nicht vor.
HANNEMANN [Han93] gelang es, eine spiralférmige Struktur auf Ni-Inseln aufzulésen. Diese
Spiralstruktur flhrte sie auf Anpassungseffekte an das Substrat zunidkeNCund HRST
[Cul99] favorisierten in ihrer Arbeit die Durchmischung von Ni- und Au-Atomen als Ursache
fur die Korrugation auf den Inseln. Ihre RTM-Abbildungen sind denen VANNEIMANN sehr
ahnlich. WLLEN und FRST gehen davon aus, daf3 Ni auf Au(111) nicht pseudomorph wéchst.

Offensichtlich kommen die eben genannten Gruppen zu teilweise widersprichlichen
Ergebnissen. Das Wachstum von zweilagigen Co-Inseln auf Au(111) kann mit keinem der eben
angefuhrten Modelle fur Ni oder Co verstanden werden. Im folgenden wird ein anderes Modell
vorgeschlagen, welches die Struktur der zweilagigen Co-Inseln umfassend beschreibt.

Die Co-Inseln wachsen schon bei geringer Bedeckung zweilagig auf. Auf den Inseln bildet
sich ein hexagonales Korrugationsmuster (Abb. 57). Die Korrugation betragt 0.5 A und der
Abstand benachbarter Maxima 20 A. Die Maxima sind wie die Inseln entlanglti@r
Richtungen orientiert. Unter der Voraussetzung, daf3 (i) Co wegen der groR3en Gitterfehlpassung
zu Au (13 %) mit seiner eigenen Gitterkonstante aufwachst, (ii) das Co-Gitter parallel zum Au-
Gitter orientiert ist und (iii) die Au(111)-Rekonstruktion unter den Co-Inseln beseitigt ist, laf3t
sich das Korrugationsmuster in einem einfachen Hartkugel-Modell beschreiben. Das Hartkugel-
Modell fiihrt unmittelbar zu einem MRE-Muster mit einer Maschenweite von 20 A. Wurde es
auch bisher in keiner Arbeit explizit erwahnt, so weist doch z.B. die Struktur der Co-Inseln in
Fig. 2c aus [Wol92a] darauf hin, dal3 ein analogesR#Muster ausgebildet wurde.

Abb.57 1ML Co auf Au(11l). Auf den
Co-Inseln  hat sich ein WIRE-Muster
ausgebildet. Die Linien der Substrat-
Rekonstruktion sind nur schwach zu sehen,
aber immer noch vorhanden
(1140 Ax 1140 A, -1V, 0.5nA, Kontrast
stark angehoben).
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Es sei hinzugefugt, dal dasoME-Muster nur unter bestimmten Voraussetzungen in so klarer
Form wie in Abb. 57 auftritt. Die Inseln mussen einerseits eine ausreichende laterale
Ausdehnung haben, damit wenigstens drei benachbarte Korrugationsmaxima entlang einer
Richtung ausgebildet werden kénnen. Andererseits darf die Bedeckung nicht zu hoch sein, weil
mit Ausbildung der dritten Co-Lage dasoME-Muster zunehmend verschwindet (s. Abb. 56
(b)). Der Bedeckungsbereich, in dem das Muster beobachtet werden kann, ist also sehr eng.

GroR3e BedeckungenEigene Messungen fir groBe Co-Bedeckungen auf Au(111) wurden
bisher nicht durchgefihrt.HLER [Hei99a] fand fir 10 ML Co auf Au(111) im LEED-BIld eine
diffuse (Ix1)-Reflexstruktur. Aus Réntgenbeugungsexperimenten anderer Autoren ist bekannt,
daR fiir eine Co-BedeckunglO ML Co in hcp-Struktur aufwachst ([Ren87] zit. nach [Voi91]).

Es sei festgehalten, dal3 sich das Wachstum von Co bei 300 K auf Au(111) grundsatzlich von
dem auf Ag(100) unterscheidet. Auf Au(111) sind die Co-Inseln regelmafRig angeordnet, weil
die Ellenbogen der (223)-Rekonstruktion Nukleationszentren darstellen. Auf Ag(100)
wachst Co hingegen statistisch verteilt auf. Co auf Au(111) bildet geordnete Inséld@nit
Stufen, Co auf Ag(100) ungeordnete Cluster.

Oberflache nach dem Heizenlm folgenden wurde untersucht, wie sich die mit 1 ML Co
bedeckte Oberflache (s. Abb. 57) bei nachfolgendem Heizen verhélt. Dazu wurde die Probe
20 min bei 150°C geheizt. Das muf3 zur verstarkten Diffusion von Au-Atomen gefuihrt haben,
denn die Au-Stufen sind gewandert und haben ihre Form verandert (Abb. 58).

Die Oberflache sieht derjenigen ahnlich, die voolWSCHLAGER et al. [Wol92a] fir das
Aufdampfen von Au auf eine mit Co vorbelegte Au(111)-Oberflache beschrieben wurde. Abb.
58 (b) zeigt Au-Inseln, die durch die Nukleation von mobilen Au-Atomen an den zweilagigen
Co-Inseln auf einer Terrasse entstanden sind. Stellvertretend sind zwei Au-Inseln mit Pfeilen
markiert worden. Auf den Inseln bilden sich die gleichen Rekonstruktionslinien wie auf dem
Au-Substrat. Das ist allerdings in Abb. 58 (b) nicht zu erkennen (vgl. auch [Wol92a])).

Es gibt keine Hinweise darauf, dal3 schon bei 150°C Au-Atome auf Co-Inseln wandern.

[ 4
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Abb. 58 1 ML Co auf Au(111), aufgedampft bei 300 K, nachtraglich geheizt bei 150°C fur 20 min. (a) Durch das
Heizen der Oberflache haben sich die Au-Stufen verschoben. Die scheinbar flacheren Co-Inseln (einige sind durch
einen Pfeil markiert) markieren die urspriingliche Lage der Stufen und liegen nun nicht mehr oben auf, sondern sind
von einer Monolage Au umgeben. Sie wirken deshalb flacher, als die zweilagigen Co-Inseln an den Ellenbogen der
Lherringbone“-Rekonstruktion (1180 A x 1180 A1V, 7 nA). (b) Die Co-Inseln stellen Nukleationszentren fiir
diffundierende Au-Atome dar, so daR sich Au-Inseln bilden (s. Pfeile) (1200200 A,—10 mV, 0.5 nA).
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Abb.59 (a) 1 ML Co auf Au(111), bei 300°C aufgedampft (1808 #3800 A,-1V, 0.5 nA). (b) 2 ML Co auf
Au(111), bei 300°C aufgedampft. Es gibt Hinweise auf eine Legierungsbildung (300 A x 30GA/, 0.5 nA).

GENTNER et al. [Gen96] und F=CKMANN et al. [Spe95] gehen aber davon aus, daf bei 380°C
bzw. 240°C die mit mehreren Monolagen Co bedeckte Oberflache betrachtlich geglattet wird.
Als Ursache dafir geben sie das Wandern von Au-Atomen auf die Co-Inseln an. Treibende
Kraft ist in diesem Fall die geringere Oberflachenenergie der Au(111)-Oberflache. Zusatzlich ist
auch im Fall von Co auf Au(111) ein Vergrabungsmechanismus denkbar, wie er bereits in
Kapitel 5.2 auf der Ag(100)-Oberflache beschrieben worden ist. Dieser Aspekt wurde jedoch im
Rahmen der vorliegenden Untersuchung experimentell nicht weiter verfolgt.

Co bei 300°C.Die Wabhl einer héheren Substrattemperatur beim Aufdampfen von Co andert
das Wachstumsverhalten grundlegend (Abb. 59 (a), (b)). Vermutlich wird ein grof3er Anteil des
aufgebrachten Co durch Platzwechselvorgdnge in das Au-Substrat eingebaut. Ein Kkleinerer
Anteil kénnte aufgrund des bei hohen Temperaturen verringerten Haftkoeffizienten desorbiert
sein. Statt der sechseckigen Co-Inseln bei 300 K treten nun vorrangig dreieckige Inseln auf, die
alle eine einheitliche Orientierung aufweisen. Das deutet darauf hin, dal’3 die erste Lage jeder
dieser Inseln entweder auf fcc- oder auf hcp-Platzen des Substrates liegt. Die Inselbegrenzungen
liegen wiederum iq110)-Richtungen. Ob es sich um A- oder B-Stufen handelt, konnte jedoch
nicht geklart werden.

Die dreieckigen Inseln sind meist mehrere Lagen hoch und liegen auf der Oberflache oder
eingebettet vor. Auf den Inseln zeichnet sich deutlich eine Struktur mit einer Periode von
20 bis 25 A ab (Abb. 59 (a): ,1%). Vermutlich ist die Struktur einemi®E-Muster zuzuordnen.

Die MOIRE-Weite entspricht etwa dem Wert, der sich schon fur die doppellagigen Co-Inseln auf
Au(111) bei 300 K ergab. Sowohl die ,herringbone“-Rekonstruktion als auch die Substratstufen
sind modifiziert. Die Stufen verlaufen nicht mehr geradlinig in einer einzig&®-Richtung.
Vielmehr tritt eine Segmentierung in stiickweise gerade Bereiche auf (Abb. 59 (a): ,2“).

Ein Bild mit quasi atomarer Auflosung der modifizierten Rekonstruktion zeigt Abb. 59 (b).
Die Struktur der Oberflache unterscheidet sich von der Struktur der reinen Au(111)-Oberflache.
Es liegen Defekte vor, die wahrscheinlich durch die Diffusion von Co in das Kristallinnere
entstanden sind. Es ist die Bildung einer Oberflachenlegierung aus Co und Au anzunehmen.
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6.3 Co und O auf Au(111)

Im folgenden Kapitel werden erste Experimente zum Wachstum von Co auf Au(11ll) bei
gleichzeitigem Angebot von QOvorgestellt. Der @Partialdruck wurde bei den meisten
Experimenten zu p(=1x10° mbar gewahlt. MRRE [Mar92] zeigte mittels LEED,
Photoelektronen-und WGER-Elektronen-Spektroskopie bereits bei der Herstellung von NiO-
Schichten auf Au(111), daR3 dieses-Rartialdruck bei einer Ni-Aufdampfrate von 0.3 ML/min
optimal fir die Oxidation ist. Auch EHLER [Hei99a] konnte mittels Photoelektronen-
Spektroskopie zeigen, dal3 fur diesepRartialdruck bei ahnlichen Aufdampfraten die besten
CoO-Schichten zu erwarten sind. Ein Experiment bei eineRaftialdruck von 10 mbar ist
dennoch sehr nitzlich zur Beschreibung des Wachstums von GeAmOsphare.

O,-Partialdruck 1x10~ mbar. Abb. 60 zeigt 1 ML Co, die bei 300 K in,@&tmosphére
aufgedampft wurde. Das Inselwachstum beim gleichzeitigen Angebot voimaO sich
grundlegend gegeniiber dem Wachstum von reinem Co bei dieser Bedeckung verandert (vgl.
dazu Abb. 56 (a) und Abb. 57). Zwar folgen die Inseln im wesentlichen wieder der
~herringbone“-Rekonstruktion, aber sie wachsen diesmal zweidimensional. Die ,herringbone*-
Rekonstruktion des Substrates, welche allerdings wahrend des Wachstums modifiziert wurde,
wird auf den Inseln der ersten Lage fortgesetzt. In der zweiten Lage bilden sich kleine, z.T.
dreieckige Inseln, die die Symmetrie des Substrates widerspiegeln.

Photoelektronen-Spektren voneEHER [Hei99a] zeigten, dal3 bei diesem geringepp O
Partialdruck noch metallisches Co auf der Oberflache vorliegt. Die Schicht hat noch keinen
oxidischen Charakter. Selbst bei einemy-Rartialdruck von £10° mbar ist bei geringen
Bedeckungen neben dem Oxid noch metallisches Co auf der Oberflache nachweisbar.

Bei den Inseln der Abb. 60 sollte es sich demnach um eine Co-Lage handeln, auf der O
adsorbiert ist. Das Vorliegen von reinem Co ohne Adsorbat ist hingegen eher unwahrscheinlich.
Das zweidimensionale Wachstum wird dem Einflul? der O-Atome wéahrend des Co-Wachstums
zugeschrieben. Dal} die erste Co-Lage die ,herringbone“-Rekonstruktion der Au(111)-
Oberflache fortsetzt, ist ein Indiz fir pseudomorphes Wachstum. Fir das Wachstum von reinem
Co war pseudomorphes Wachstum bei einer Gitterfehlpassung von 13 % nicht zu erwarten. Da
aber die Au(111)-Oberflache im rekonstruierten Zustand etwa 4.5 % senkrecht zur Richtung der

Abb. 60 1 ML Co, aufgedampft bei
300K in  p(Q) =1x107 mbar
(800 Ax 600 A,-1V, 0.5 nA).
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Rekonstruktionslinien verdichtet ist, verringert sich die effektive Fehlpassung entlang dieser
Richtungen um etwa 30 %. In Kombination mit dem adsorbierten O kénnte das zum
pseudomorphen Wachstum der Co-O-Lage fuhren.

Dennoch treten Spannungen in der ersten Lage auf, die durch den Einbau von Versetzungen
abgebaut werden. Darauf deuten die hellen Linien auf den Inseln hin (Abb. 60, s. Pfeil).

O,-Partialdruck 1 x10°mbar. Die Erh6hung des £Partialdruckes aufx110°® mbar bei der
gleichen Co-Aufdampfmenge von etwa 1 ML flhrt zu einem etwas modifizierten Wachstum
(Abb. 61 (a), (b)). Auf den Inseln der ersten Lage konnte die Substrat-Rekonstruktion nicht
nachgewiesen werden, weil bereits viele rauhe Inseln in der zweiten Lage vorliegen. Die
Morphologie der Inseln der ersten Lage gleicht aber im wesentlichen der in Abb. 60 gezeigten,
weshalb wiederum von pseudomorphem Wachstum ausgegangen werden kann. Auch in dieser
Lage treten die schon erwahnten hellen Linien auf. Sie zeigen die Tendenz, dreieckige
Anordnungen zu bilden (Abb. 61 (b), s. Pfeil) und werden Doménengrenzen zwischen fcc- und
hcp-artigen Stapelbereichen zugeordnet. Eine Folge des Einbaus solcher Versetzungen ist, dal3
die atomaren Reihen der ersten Lage beim Ubergang vom fcc- zum hcp-Stapelbereich
gegeneinander versetzt sind. Dieses Verhalten ist durch atomar aufgeloste Abbildungen, wie
z.B. Abb. 61 (b), bestatigt. Wiirden die meisten Co-Atome auf der Au(111)-Oberflache fcc-artig
gestapelt, was den Bereichen auf3erhalb der Dreiecke entspréache, so wirden die Co-Atome im
Inneren der Dreiecke den hcp-artigen Stapelbereichen entsprechen. Es kann jedoch anhand der
vorliegenden Messungen nicht ausgeschlossen werden, dal3 die Stapelsequenzen gerade
umgekehrt liegen.

Die zweite Lage ist defektreicher als die erste (Abb. 61 (b)). Sie laft die Tendenz zur
Ausbildung dreieckiger Inseln in zwei verschiedenen Orientierungen erkennen (Abb. 61 (a)).
Die Stufenkanten der Inseln liegen(ttilO-Richtungen. Die Ursache fir die unterschiedlichen
Orientierung der Inseln kdnnte darin liegen, dald auf dem Substrat fcc- und hcp-Stapelbereiche
abwechselnd auftreten. Wirden die Inseln entweder A- oder B-Stufen bevorzugt ausbilden,
dann wére die unterschiedliche Orientierung der Inseln eine Folge dessen, daf? die Inseln einmal
auf fcc-artigen, einmal auf hcp-artigen Stapelbereichen liegen. Eine eindeutige Zuordnung der
Inseln zu den beiden Stapelbereichen war indessen nicht mdglich. Die rauhe Struktur der Inseln
deutet darauf hin, dafl3 noch keine geordnete CoO-Struktur, sondern eine nichtstéchiometrische,
ungeordnete Co-O-Adsorbat-Struktur vorliegt. Diese Annahme wird durch mehrere

A JL

(b)
Abb. 61 1 ML Co, aufgedampft bei 300 K in pgD= 1x10°® mbar. (a) Ubersichtsbild mit den dreieckigen Inseln
der zweiten Lage (800 A600 A, -0.8 V, 0.5 nA). (b) Atomar aufgeléstes Bild mit Versetzungsstrukturen in der
ersten Lage (s. Pfeil) (4004400 A,-0.8 V, 1 nA).
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(@ (b)
Abb. 62 1ML Co und Q auf Au(111), aufgedampft bei 300 K, nachtraglich geheizt fir 15 min bei 200°C. (a)
(300 Ax 300 A,-0.6 V, 0.5 nA). (b) Ausschnitt aus (a) mit anderer Grauwerteskala (38088 A). Das MIRE-
Muster mit einer Maschenweite von etwa 30 A ist dadurch besser zu erkennen.

Experimente gestitzt, die im folgenden Abschnitt beschrieben werden sollen.

Nachtragliches Heizen.Die eben beschriebene Oberflache (Abb. 61) wurde fir 15 min bei
500 K geheizt. Infolgedessen kommt es zu Umordnungsprozessen, die eine Glattung,
insbesondere der zweiten Lage, nach sich ziehen (Abb. 62 (a), (b)). @RE&Muster auf den
Inseln ist ein Indiz fur den nunmehr hohen Ordnungsgrad der diinnen Schicht. Es bildet sich
deutlich in der zweiten Lage des Oxides aus, ist aber auch in der ersten Oxidlage nachweisbar.

Abb.63 2ML Co und O auf
Au(111), aufgedampft bei 300K
(500 Ax500 A, +0.9V, 0.5nA).
Ansatzweise sind MIRE-Muster zu
erkennen, z.B. im markierten und links
oben vergréRerten Bereich.
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Erhohung der Bedeckung.Ahnliche MoIRE-Muster kdnnen beobachtet werden, wenn die
Bedeckung der Oberflache erhoht wird. Die Schicht zeigt allerdings bei 300 K ein eher
dreidimensionales Wachstum und weist deshalb eine hohe Inseldichte auf. RegelntiRige M
Muster sind somit nur an wenigen Stellen der Oberflache zu erkennen (Abb. 63).

Wie auch schon auf der Ag(100)-Oberflache, scheint es fir das Wachstum der Oxid-Schicht
glnstiger zu sein, wenn die Substrattemperatur erhéht wird. Zwar sind die Messungen auf
Au(111) bisher noch weniger systematisch als auf Ag(100), aber die wenigen Messungen
unterstreichen diese Tendenz deutlich.

Aufdampfen bei héheren Temperaturen.Eine deutliche MIRE-Struktur bildet sich aus,
wenn Co bei 500 K und p@D= 1x10° mbar aufgedampft wird. Ubersichtsmessungen dieser
Oberflache im Submonolagen-Bereich zeigen, dal3 sich an den Substratstufen groRe sechseckige
CoO-Inseln mit einer nahezu defektfreiero®E-Struktur bilden, wahrend das aufgedampfte
Material auf den Substrat-Terrassen in die erste Lage eingebaut wird und unregelmafig
geformte Inseln bildet. Die atomare Struktur auf einer Insel noilRkAStruktur zeigt Abb. 64.

Die MOIRE-Struktur hat eine Korrugation von 0.5 A und ist von der 0.2 A groBen atomaren
Korrugation uberlagert. Die Atome sind in einem Abstand von etwa 3 A entlangl¥6n
Richtungen in hexagonaler Struktur angeordnet, was al§)-@truktur auf der CoO(111)-
Oberflache interpretiert wird. Den Ausfihrungen von Kapitel 2.2.3 folgend, ist diB)-(1
Struktur auf dieser Oberflache nur stabil, wenn sie mit-GHippen terminiert ist. Ein direkter
OH"-Nachweis ist allerdings mittels RTM nicht moglich.

Die Orientierung des MIRE-Musters von Abb. 64 weicht etwa um 4° von den ide¢lé6)-
Richtungen ab, was einer Verdrehung der CoO-Insel gegen das Au-Substrat in der
GroRenordnung von nur 0.1° entspricht. DasiRE-Muster ist nicht perfekt. Das findet seinen
Ausdruck darin, daR die Maschenweite in den verschiedenen Richtungen zwischen 30 A und
40 A streut. Die Ursache dafiir ist beim darunterliegenden Substrat zu suchen. Es ist die Frage
zu klaren, ob unter der CoO-Insel die Atome der oberen Substrat-Lage in einem Abstand wie im
Kristallinneren vorliegen oder ob sie dichter liegen wie im Falle der ,herringbone*-

Abb. 64 Atomare Struktur einer
CoO(111)-Insel auf Au(111l) mit
MolrRe-Muster (90 Ax 90 A, -1V,
0.5nA). Der Abstand zwischen den
Atomen betragt etwa 3A und die
atomare Korrugation 0.2 A. Die
Maschenweite des ®RE-Musters
betragt etwa 30 A bis 40 A und die
Korrugation 0.5 A.
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(b)
Abb. 65 (@) Struktur von Co/O-Inseln auf Au(111)-Terrassen mit modifizierter ,herringbone“-Rekonstruktion. Es
deutet sich eine Uberstruktur auf den Inseln an (s. Pfeil). 1 ML Co und O, aufgedampft bei 500 kx(Z@0 A,
-1V, 0.5nA). (b) (22)-Uberstruktur auf einer eingebauten CoO-Insel. 0.8 ML Co und O, aufgedampft bei 500 K
und 30 min bei 500 K geheizt (100:460 A, -1V, 2 nA).

Rekonstruktion. Wenn die CoO-Insel vollstandig relaxiert wéare, dann muifte die Kompression
der oberen Substrat-Lage teilweise erhalten geblieben sein. Eine Gitterfehlpassung von 4.3 %,
wie sie zwischen dem nicht-rekonstruierten Substrat und CoO mit Volumen-Gitterkonstante
auftritt, lieRe namlich eine BIRE-Maschenweite von 60 A bis 70 A erwarten. Offensichtlich ist

die Maschenweite aber viel geringer. Das ist nur durch die Annahme einer gré3eren effektiven
Gitterfehlpassung zu verstehen. Die Kompression der oberen Substrat-Lage verringert den
mittleren Abstand zwischen den Au-Atomen, vergrof3ert die Fehlpassung zu CoO und
verkleinert damit die MIRE-Maschenweite. Weil die Kompression der oberen Substrat-Lage
nicht isotrop ist, streut die Maschenweite desIRE-Struktur in den verschiedenen Richtungen.

Die eben beschriebenen massiven Inseln sind nur in der Nahe der Substratstufen zu finden.
Auf den Au-Terrassen hingegen wird das aufgedampfte Material vorrangig in die erste Substrat-
Lage eingebaut und bildet unregelméaRig begrenzte Inseln aus (Abb. 65 (a)). Die ,herringbone*-
Rekonstruktion wird durch den Materialeinbau in die obere Lage gestort, jedoch in der
Umgebung der eingebauten Inseln nicht aufgehoben. Es liegt eine Uberstruktur auf den Inseln
vor (s. Pfeil), die aber nicht ausreichend gut aufgeldst werden konnte. Mdglicherweise handelt
es sich um eine p&2)-Uberstruktur (oktopolare Rekonstruktion), wie sie sich zur Stabilisierung
von CoO(111)-Oberflachen ausbilden kann (Kap. 2.2.3).

Diese Vermutung wird gestutzt durch ein Experiment, in dem 0.8 ML Co bei 500 k in O
Atmosphare aufgedampft und 30 min bei dieser Temperatur weitergeheizt wurden. Auch auf der
so praparierten Oberflache sind an den Substratstufen gut geordnete CoO(111)-Inselh)-mit (1
Struktur zu finden. Die Inseln auf den Terrassen sind nun weniger unregelmafig geformt. In
diesem Fall konnte eindeutig eine p23-Struktur nachgewiesen werden (Abb. 65 (b)), wie sie
auch schon von BNTRICE et al. [Ven94] am System NiO auf Au(111) gefunden wurde. Auf ein
und derselben Oberflache kdnnen CoO(111)-Inseln demnach sowohl in dé&j)-Blauktur
vorliegen, was auf eine Stabilisierung durch didrminierung hinweist, als auch in der
p(2x2)-Struktur, was der oktopolaren Rekonstruktion der Oberflache entspricht.

Es sei angemerkt, dal3 der Vergleich mit NiO auf Au(111) aber auch die Frage aufwirft, ob
die in Abb. 65 gezeigten CoO-Strukturen tatsachlich in die erste Substrat-Lage eingebaut sind
oder ob sie mdglicherweise obenauf liegeBDDNERMEYER et al. [Ned95] zeigten namlich, dal3
eine Spitzenanderung zu Kontrastanderungen fihren kann, so dal3 die NiO-Inseln entweder als
Vertiefungen oder als Erhéhungen abgebildet werden (Abb. 8 aus [Ned95] bzw. Abb. 7 aus
[Han94]). AuRBerdem wurde in der hier vorliegenden Untersuchung bereits am System
CoO/Ag(100) mehrfach die Auswirkung von Spitzeneffekten und der GroRe der
Tunnelspannung auf den Tunnelkontrast diskutiert (Kap. 5.4). Fur die eindeutige Interpretation
des Kontrastes am System CoO/Au(111) sind demnach weitere RTM-Experimente nétig, deren
Aussagen Uber die hier vorgestellten Ergebnisse hinausgehen.
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Abb.66 2 ML Co und O, aufgedampft bei 500 K. (a) (80&&00 A, —-0.01V, 6 nA). (b) (400 A 400 A,
-0.01V, 0.5 nA).

Erhdhung der Bedeckung bei 500 KBei einem Co-Angebot von 2 ML in @\tmosphére

bilden sich zunehmend Bereiche mit geschlossener CoO(111)-Schicht aus (Abb. 66).
Vermutlich handelt es sich dabei bereits um stéchiometrische CoO-Schichten. BeeBR H
[Hei99a] konnte mittels AES nachweisen, dal3 bei Substrattemperaturen oberhalb von 350 K
und p(Q) = 1x10°® mbar die CoO-Schichten stéchiometrisch aufwachsen. Wiederum zeigt die
MoOIRE-Struktur die gute Ordnung der CoO-Schicht an. Experimente mit mehr als 2 ML Co
wurden im Rahmen der vorliegenden Untersuchung nicht mehr durchgefihrt.

(100)-artiges Oxid auf Au(111)? BERTRAMS et al. [Ber94a] wiesen nach, dal} das
Aufdampfen von Ni in @Atmosphére bei 300 K zur Bildung von drei NiO(100)-Domé&nen
fuhrt. Bei einer Substrattemperatur von 300°C bildet sich hingegen NiO(111) aBrEMNd
NEDDERMEYER [Mar93] fanden urspriinglich auch bei 300 K NiO(111) auf der Au(111)-
Oberflache, fuhrten das aber spater auf den schlechten Druckm{d@r) beim Aufdampfen
zuriick [Ber94a]. Nach den bisherigen Experimenten mit Co gibt es jedoch keinen Hinweis
darauf, daf3 sich sowohl CoO(100) als auch CoO(111) auf dieser Oberflache bilden kénnen. Der
Druck beim Aufdampfen lag stets im Bereich unterhalb®B'® mbar und CoO(100)-Inseln auf
der Au(111)-Oberflache konnten nicht nachgewiesen werden.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Gegenstand der vorliegenden Untersuchung war die Charakterisierung der Keimbildung und des
Wachstums diinner CoO-Schichten auf den Substraten Ag(100) und Au(111) mittels RTM,
wobei das RTM durch ein hochauflésendes LEED-System (SPA-LEED) erganzt wurde.

Die Keimbildung und das Wachstum von Co ig-Admosphare wurden systematisch in
Abhangigkeit von der Substrattemperatur betrachtet. Durch die Kodeposition von Cg und O
und die Wahl einer geeigneten Substrattemperatur konnten auf Ag(100) geordnete CoO(100)-
Schichten und auf Au(111) geordnete CoO(111)-Schichten prapariert werden.

CoO/Ag(100)

Der Schwerpunkt lag auf dem System CoO/Ag(100). Zundchst wurde das Ag(100)-Substrat
mittels LEED und RTM charakterisiert. Fir den besseren Kristall ergaben sich im LEED-Bild
scharfe (k1)-Reflexe. Mittels RTM konnten verschiedene Versetzungsstrukturen nachgewiesen
werden. Es wurde auf atomarer Skala gezeigt, dal3 die Ursache fir das Auftreten partieller Ag-
Stufen Stapelfehler in {111}-Ebenen sind. Erstmals konnten atomare Details solcher partiellen
Stufen mit dem RTM auf einer nicht rekonstruierten Oberflache beschrieben werden.

Beim Sputtern von Ag(100) bilden sich Krater-Strukturen mit Stufe(L1®)-Richtungen
aus. Da die Ag-Atome schon bei 300 K sehr mobil sind und auf der Oberflache diffundieren,
werden die Krater nach hinreichend langer Zeit eingeebnet und verschwinden. Schneller heilen
die Krater und andere Sputterdefekte jedoch aus, wenn das Substrat geheizt wird.

Aufdampfexperimente mit reinem Co dienten dem Vergleich mit Experimenten, bei denen
O, kodeponiert wurde. Co bildet wegen der groRen Fehlpassung zum Substrat dreidimensionale
Cluster und bei héheren Bedeckungen eine rauhe Co-Schicht. Schon bei geringflgig héheren
Temperaturen wurden Platzwechselvorgange zwischen Co und Ag nachgewiesen. Selbst
grolRere Co-Cluster kdnnen durch Heizen im Substrat vergraben werden. Dieses Verhalten wirkt
sich auch auf das Oxidwachstum aus, indem die Oxid-Inseln unter bestimmten Bedingungen in
die obere Substratlage eingebaut werden. Gleichzeitig steigt die Tendenz zur Ausbildung einer
rauhen Grenzflache zwischen Oxid und Substrat.

Co und Q wurden bei Temperaturen zwischen 300 K und 600 K auf Ag(100) kodeponiert.
Schon bei 300 K treten wiederum Platzwechselvorgange zwischen Co und Ag. Es bilden sich
Co-O-Adsorbat-Inseln auf dem Substrat und in der oberen Substratlage. Durch nachfolgendes
Heizen bei 470 K dreht sich die Stufenrichtung der Co-O-Inseln um 45° in10i@-
Richtungen, weil die Inseln in die stabile CoO-Konfiguration tibergehen. Es wurde ein Modell
vorgestellt, welches die Lage einer stabilen CoO-Insel auf Ag(100) beschreibt. Bei
zunehmender Bedeckung (und 300 K) wird die Schicht immer rauher und laf3t sich auch durch
nachfolgendes Heizen bei 470 K nicht mehr ausreichend glatten.

Nach der Kodeposition von 10 ML Co und Rei 300 K sind im LEED-BIld keine Reflexe
nachweisbar. Die Schicht ist demnach nicht geordnet. Das nachfolgende Heizen bei 470 K in
O,-Atmosphare fuhrt zur Ausbildung scharfer LEED-Reflexe. Es wurde ein Modell vorgestellt,
das die zahlreichen LEED-Reflexe erklaren kann und auf atomarer Skala plausibel ist. Danach
liegen auf dem Ag(100)-Substrat zwei gleichartige, um 30° gegeneinander verdrehte CoO(111)-
Doménen vor, die zur Stabilisierung der Oberflache eing2){Rekonstruktion ausgebildet
haben.

Werden Co und ©bei 390 K kodeponiert, so @ndert sich die Morphologie der Oberflache
bereits im Submonolagen-Bereich betrachtlich. Neben runden, defektreichen Inseln treten
rechteckige Inseln mit einer streifenférmigen Uberstruktur auf. Beide Inseltypen werden als Co-
O-Adsorbatstruktur interpretiert. Ein atomares Modell kann jedoch nicht angegeben werden. Bei
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Erhohung der Bedeckung verschwindet die streifenformige Uberstruktur. Sie tritt in der zweiten
Lage nicht mehr auf. Wird eine Oberflache, die mit 2 ML der Co-O-Adsorbatstuktur bedeckt ist,
bei 470 K geheizt, hat das wiederum eine signifikante Umordnung zur Folge. Die Co-O-
Adsorbatstruktur zieht sich zusammen, so dal3 das Ag(100)-Substrat teilweise freigelegt wird.
Es bildet sich eine Doppellage CoO mit stabi{@@0-Stufenkanten. Auf Experimente mit
héheren Bedeckungen bei 390 K wurde verzichtet, weil bei dieser Temperatur keine stabile,
stdchiometrische CoO-Struktur zu erwarten ist, wie die Nachheiz-Experimente zeigen.

Bei einer Substrattemperatur von 470 K bilden sich anfangs im wesentlichen runde Inseln
(mit nur teilweise geradlinigen Begrenzungenia0)-Richtungen), auf denen bei bestimmten
Tunnelspannungen Defekte nachweisbar sind. Moglicherweise handelt es sich dabei aber nicht
um Oberflachen-, sondern um Grenzflachendefekte. Die meisten Inseln sind in die oberste
Substratlage eingebaut. Bei zunehmender Bedeckung geht die Tendenz zur Ausbildung von
Defekten zurtick und die Inseln der hdheren Lagen bilden stabile Stufenkanten aus. Auch
10 ML CoO wachsen bei 470 K noch geordnet auf. Allerdings deutet sich der Ubergang vom
idealen lagenweisen Wachstum zum dreidimensionalen Wachstum an. Durch nachtrégliches
moderates Heizen der CoO-Schichten, die bei 470 K prapariert wurden, &Rt sich die Qualitat
geringfligig verbessern. Die Ausbildung regelméafRigeoiRd-Muster zeigt den hohen
Ordnungsgrad der Oxid-Schichten an.

Die Erh6hung der Substrattemperatur auf 570 K fuhrt zur signifikanten Verschlechterung des
Schichtwachstums. Die optimale Substrattemperatur fiir die Praparation geordneter CoO-
Schichten liegt demnach bei etwa 470 K bis 500 K. Damit konnten mittels RTM und LEED die
Ergebnisse von EILER [Hei99a] bestétigt werden, der erst vor kurzem seine Untersuchungen
zur geometrischen und elektronischen Struktur dinner CoO-Schichten mittels ARUPS, AES,
AED und LEED abgeschlossen hat.

Aus spannungsabhéngigen RTM-Messungen wurde der Zusammenhang zwischen der
scheinbaren Hohe von CoO-Inseln auf Ag(100) und der Tunnelspannung bestimmt. Es konnte
gezeigt werden, daf3 beim Tunneln aus dem Valenzband des Oxides in das Leitungsband der
Tunnelspitze (grol3e negative Spannung) die scheinbare Hohe geringer als die tatsachliche Hohe
ist. Fir Spannungen, die zum Tunneln der Elektronen durch die Bandliicke des Oxides fuhren,
befindet sich die Tunnelspitze sehr dicht Uber der Oxid-Oberflache. Der eigentliche
Tunnelstrom wird in diesem Fall durch die elektronischen Zustande der Spitze und des
Substrates bestimmt. Beim Tunneln aus dem Leitungsband der Tunnelspitze in das
Leitungsband des Oxides (grofe positive Spannung) stimmen die gemessene und die
tatsachliche Inselhdhe Uberein. Die RTM-Abbildung spiegelt unter diesen Bedingungen auch
fur Oxide annahernd die Topografie der Oberflache wider. Aus der Abhangigkeit zwischen
Inselhdhe und Spannung konnte die Bandliicke des Oxides zu 2 eV bis 3.5 eV abgeschatzt
werden. Zur weiteren Klarung der Tunnelphdnomene an diinnen Oxid-Schichten ist in Zukunft
der Einsatz von rastertunnelspektroskopischen Methoden unerlalilich.

RTM-Abbildungen mit atomarer Auflosung lieferten den Beweis daflir, da3 die optimal
praparierte CoO(100)-Oberflache defektarm ist. Auf der weniger gut geordneten Co-O-
Adsorbatstruktur hingegen sind Defekte nachweisbar, die sich bereits bei 300 K bewegen.

CoO/Au(111)

In ersten Experimenten wurde auch das Wachstum von CoO auf Au(111) charakterisiert. Auf
einem der Substrate konnte mittels RTM und LEED neben der ,herringbone“-Rekonstruktion
eine modifizierte Rekonstruktion nachgewiesen werden, die vermutlich mit der lokalen
Verunreinigung des Kristalls zusammenhangt. Fir die Wachstumsexperimente wurden diese
Oberflachenbereiche gemieden.
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Wie bereits bekannt ist, nukleiert reines Co an den Ellenbogen der ,herringbone*-
Rekonstruktion und wachst zunachst in zweilagigen Inseln auf. Fur eine Bedeckung von etwa
1 ML Co wurde erstmals ein ™MRE-Muster beobachtet. Es zeigt mit einer Maschenweite von
etwa 20 A das geordnete Wachstum von Co mit Volumengitterkonstante an. Die Rekonstruktion
der Au(111)-Oberflache ist unter den Co-Inseln aufgehoben. Mit der Koaleszenz entlang der
geordneten Reihen von Co-Inseln beginnt auch das Wachstum in der dritten Lage. Das
Aufdampfen von Co bei htheren Temperaturen fihrt, wie schon auf Ag(100) beobachtet wurde,
Uber Platzwechselvorgange zum Einbau von Co in das Substrat.

Die Kodeposition von Co und ;(bei 300 K fiihrt schon bei geringen Bedeckungen zu
dreidimensionalem Schichtwachstum. Nachtragliches Heizen bei 470 K glattet die Schicht und
hat die Ausbildung eines MRE-Musters zur Folge. Werden geringe Mengen Co bei 500 K in
O,-Atmosphére aufgedampft, so ist erwartungsgemal der Einbau der Oxid-Inseln in die obere
Substratlage zu beobachten. Es konnten sowohl dielp@truktur als auch die p¢2)-
Rekonstruktion auf der Oberflache nachgewiesen werden. Zur Stabilisierung der (111)-
Oberflache sollte die pll)-Struktur durch ORGruppen abgesattigt sein, wahrend diex@j2
Rekonstruktion selbst stabil ist.

Bedeckungen von 2 ML fiihren bei 500 K zum geordneten Wachstum von CoO. Die GréR3e
des resultierenden MRE-Musters weist auf eine gro3ere Gitterfehlpassung zwischen CoO und
dem Substrat hin, als sie durch die Annahme beider Volumengitterkonstanten zu erwarten ist.
Das kann nur so interpretiert werden, dal3 die Kompression der oberen Au(111)-Lage als Folge
der Rekonstruktion teilweise erhalten geblieben ist. Damit vergréert sich die Gitterfehlpassung
zwischen dem Oxid und dem Substrat.

Ausblick

In der vorliegenden Untersuchung wurde mit dem Aufdampfen von metallischem Co auf
Co0O(100) ein erster Schritt in Richtung Modellkatalysator gemacht. Es wurde erlautert, auf
welche Weise die Oberflache dieses Modellkatalysators gezielt verandert werden konnte.
Weitere Experimente in Richtung ,engineering” der Oberflache sind notwendig, bevor sich
Adsorptionsexperimente anschlieRen, die ihrerseits Fragen aus dem Bereich der heterogenen
Katalyse beantworten kénnen.

Das System Co auf CoO ist auflerdem interessant fir Anwendungen in der
Magnetoelektronik. Aus ferromagnetischem Co und antiferromagnetischem CoO lassen sich
TMR-Bauelemente (tunneling magnetoresistance) herstellen. Fir solche Bauelemente sind
besonders die Grenzflacheneigenschaften von Bedeutung. Sie koénnen Uber die Wahl der
Wachstumsparameter gezielt verandert werden. Auch die magnetischen Eigenschaften dinner
Filme kdnnen andere als die von massiven Kristallen sein. Es wirde sich daher anbieten,
Co/Co0O/Co-Schichten verschiedener Dicke herzustellen, die Grenzflachen bzw. Oberflachen
u.a. mittels RTM zu charakterisieren und mit den magnetischen Eigenschaften der
Schichtsysteme zu korrelieren. Nur auf diesem Weg kénnen die Eigenschaften von TMR-
Bauelementen gezielt beeinfluRt werden.
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