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4.4.3 Abḧangigkeit des PL-Signals von der Kristallitdichte . . . . . . . . . . 58
4.4.4 PL-Emissionsenergie unter Einfluß eines externen Magnetfeldes . . . . 59

4.5 Phononische Beteiligung am PL-Signal . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
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1. Einleitung

1.1 Warum Silizium-Nanokristalle?

Silizium (Si) ist das wohl meist studierte Element auf unserem Planeten. Zehntausende von
Veröffentlichungen zu Si und zur Si-Technologie wurden im letzten Jahrhundert publiziert. Die
gesamte Halbleiterindustrie basiert auf diesem Element, wie der treffende Name für eines seiner
Zentren - Silicon Valley - schon sagt. Die zunehmende Miniaturisierung der Mikroelektronik
sowie dieÜberlappung mit moderner Optik in der Informationsübertragung zeigten bald die
entscheidenden Grenzen dieses Materials auf. Aufgrund seiner indirekten Bandlücke ist Lich-
temission von Si ein sehr ineffizienter Prozeß. Trotz großer Anstrengungen und einer Vielzahl
von unterschiedlichen Ansätzen betragen die Effizienzen für Si basierende, lichtemittierende
Dioden (LED) normalerweise 0,01-0,1%. Im Jahr 2002 wurde an der University of New South
Wales eine Effizienz von 1%, durch Anwendung von Techniken aus der Solarzellenindustrie er-
reicht [1]. Zus̈atzlich ist die fortschreitende Miniaturisierung mikroelektronischer Bauelemente
an ihre Grenzen gestoßen. Die Leckströme in Transistoren werden immer größer und quante-
mechanische Effekte der Elektronen spielen bei den sehr geringen Strukturgrößen eine immer
größere Rolle. Reduziert man die Größe der Strukturen unter die de Broglie-Wellenlänge der
Elektronen (f̈ur Si etwa 10 nm), treten quantenmechanische Effekte für Elektronen und L̈ocher
auf, die als Quanten-Confinement-Effekte bezeichnet werden. Wenn man sie für das jeweilige
Materialsystem genau analysiert, können sie nicht nur negativ eine Limitierung der räumlichen
Reduzierung vorhandener Strukturen, sondern auch positiv die Entwicklung neuartiger Bau-
elemente bewirken [2]. Dies stellt einen vielversprechenden Ansatz für eine weitere Redu-
zierung von Si-Strukturen in der Mikroelektronik sowie für eine Si basierende Optoelektronik
dar und f̈uhrte zu intensiven Forschungsaktivitäten auf dem Gebiet der Si-Nanokristalle. Si-
Nanokristalle sind Quantenpunkte, welche meist in einer oxidischen Matrix eingebettet sind und
bei denen die besagte Reduzierung in allen drei Dimensionen unter die de Broglie-Wellenlänge
der Elektronen das Auftreten von Quanten-Confinement-Effekten bewirkt. Bei der Untersu-
chung dieser Effekte stößt man jedoch aufgrund der ineffizienten Lichtemission auf weitere Pro-
bleme. Ẅahrend f̈ur direkte Halbleiter und Halbmetalle durch optische Methoden, wie Photolu-
mineszenz (PL), Photolumineszenzanregungsspektroskopie (PLE) und Einzelpunktspektrosko-
pie diese Effekte sehr gut charakterisiert werden konnten, sind für indirekte Halbleiter, wie Si,
diese Effekte optisch nur schwer meßbar. So sind nicht nur die technologischen Anwendungen
von Si-Nanokristallen zu einer Herausforderung geworden, sondern auch generell die Charak-
terisierung von Quanten-Confinement-Effekten in indirekten Halbleitern. Ein großes Problem
für beide Fragestellungen liegt in einer größenkontrollierten Herstellung der Nanokristalle. Für
eine große Anzahl monodisperser Si-Nanokristalle lassen sich z.B. Messungen, die bei direkten
Halbleitern an einzelnen Quantenpunkten möglich sind, durchf̈uhren und f̈ur indirekte Halb-
leiter neu interpretieren. Auch für technologische Anwendungen ist eine Größenkontrolle der
Si-Nanokristalle unerläßlich.
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Warum Silizium-Nanokristalle? Einleitung

1.1.1 Technologische Anwendungen

Trotz über 10 Jahre Forschung auf dem Gebiet der Si-Nanokristalle wurden erst Ende 2002
industriell relevante Anwendungen möglich. STMicroelectronics stellte im Herbst des Jahres
2002 eine auf nanokristallinem Si basierende LED mit einem Wirkungsgrad von 10% vor [3].
Das Licht wird jedoch nicht vom Si emittiert sondern von den Seltenen Erden Elementen, mit
denen die Schichten zusätzlich dotiert sind. Die in den Si-Nanokristallen angeregten Exzitonen
transferieren ihre Energie zu den Seltenen Erden-Ionen. Dadurch wird eine besonders effiziente
Anregung erm̈oglicht. Eine zweite Anwendung beruht auf der Möglichkeit, Si-Nanokristalle
als aktive Schicht in nichtfl̈uchtigen Speichern zu verwenden. Im Frühjahr 2003 pr̈asentierte
Motorola den ersten nichtfl̈uchtigen 4 Mbit Speicher auf der Basis von Si-Nanokristallen [4].
Besonders im Fall des Energietransfers vom nanokristallinem Si zum Erbium (Er) ist der zu-
grunde liegende Transferprozeß noch nicht verstanden und bedarf weiterer Untersuchungen.
Eine vollsẗandig unabḧangige Kontrolle der Si-Kristallitgr̈oße und Dichte ẅurde die Eigen-
schaften der diskutierten Bauelemente wesentlich verbessern.

Si basierende Lichtemitter

Die Hoffnung, aus dem indirekten Halbleiter Si durch Confinement-Effekte einen direkten
Halbleiter mit einer hohen Elektron-Loch-Rekombinationswahrscheinlichkeit machen zu kön-
nen, hat sich nicht bestätigt. Das PL-Signal, welches 1990 gefunden wurde [5, 6] und auf dem
Quanten-Confinement-Effekt in porösem Si beruht, wird selbst für sehr kleine Si-Nanokristall-
größen vorangig durch indirektëUberg̈ange generiert [7]. Die Lebensdauer des PL-Signals der
Si-Nanokristalle bleibt oberhalb von 1µs bei Raumtemperatur. Es gab viele Arbeiten zur Elek-
trolumineszenz (EL) von nanokristallinen Si-Systemen [8, 9, 10, 11, 12, 13], die EL-Signale
über den gesamten sichtbaren Wellenlängenbereich bis hin zum NIR zeigten. Für den Ur-
sprung der einzelnen Banden werden unterschiedliche Erklärungen angeführt. Die Banden im
sichtbaren Wellenlängenbereich werden meist unterschiedlichen Defektzuständen in den SiO2-
Schichten zugeordnet [13, 14]. Als Ursprung des EL-Signals im NIR (750-950 nm) wird im
allgemeinen der Rekombination von Elektron-Loch-Paaren in den Si-Nanokristallen angege-
ben [15]. Die Effizienz des EL-Signals bleibt für alle diese Banden unter 1×10−3. Durch diese
sehr geringe Intensität sind lediglich Anwendungen im Bereich der Sensorik denkbar [16].

Der Energietransfer zum Er3+

Nutzt man Si-Nanokristalle zur Lokalisierung von Exzitonen und kombiniert man sie mit ei-
nem anderen optisch aktiven Material, lassen sich wesentlich höhere Quanteneffizienzen er-
zielen. So wurde zwischen nanokristallinem Si und Er3+-Ionen ein effizienter Energietransfer
beobachtet [17, 18, 19, 20]. Das hohe technologische Interesse an Er und seinem Lumines-
zenzsignal bei 1,54µm beruht auf dem Absorptionsminimum von Glasfaserkabeln bei dieser
Wellenl̈ange. Der Einsatz von Er-dotierten Glasfaserkabeln als optische Verstärker f̈ur die Infor-
mations̈ubertragung̈uber lange Distanzen gehört inzwischen zu den Standardmethoden dieser
Technologie [21]. Eine Kombination des Er mit Si war bisher wenig erfolgreich. Bei einer
Er-Dotierung von einkristallinem Si werden durch den Einbau des Er in das Si-Gitter Defek-
te erzeugt. An diesen Defekten kommt es zur Lokalisierung von Exzitonen, die ihre Energie
an das Er3+-Ion transferieren. Da die durch das Er-gebildeten Defekte energetisch sehr flach
sind, ist ein Dissoziieren des Elektron-Loch-Paares bei höheren Temperaturen jedoch viel wahr-
scheinlicher. Die Intensität des Er3+-PL-Signals ist demzufolge bei Raumtemperaturüber drei
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Größenordnungen geringer als bei 5 K. Dotierung mit Sauerstoff und die Verwendung von
amorphem Si bringen nur geringfügige Verbesserungen des Temperaturverhaltens des Er3+-
PL-Signals und erzeugen zusätzliche, nichtstrahlende Rekombinationskanäle [22, 23]. Durch
die Kombination des Er mit Si-Nanokristallen kommt es durch die erhöhte Bindungsenergie der
lokalisierten Exzitonen zu einem fast temperaturunabhängigen PL-Signal, welches gegenüber
dem PL-Signal Er-dotierter SiO2-Schichten um mehrere Größenordnungen verstärkt ist [22].
Dadurch war es erstmals möglich Si basierende LEDs mit einem Wirkungsgrad von 10% her-
zustellen [3]. Der Mechanismus des Energietransfers zwischen den Si-Nanokristallen und dem
Er3+-Ion ist jedoch nach wie vor nicht geklärt und soll in dieser Arbeit in Kapitel 5 näher un-
tersucht werden.

Nichtfl üchtige Speicher

In der modernen Mikroelektronik werden sogenannte ,,Electrically Erasable Programmable
Read Only Memories” (EEPROMs) als nichtflüchtige Speicher eingesetzt. Sie bestehen aus ei-
nem Metall-Oxid-Halbleiter-Feldeffekttransistor ( engl.:metaloxidesemiconductorfield effect
transistors - MOSFET), in dessen Gateoxid ein sogenanntes Floating Gate eingebracht ist. Das
Grundprinzip dieses Speichers basiert auf der Injektion von Elektronen in dieses Floating Ga-
te, was zu einer Erḧohung der Schwellenspannung des MOSFETs führt. Durch Anlegen einer
entgegengesetzten Spannung kann der Speicher wieder gelöscht werden. Das Hauptproblem
bei der Miniaturisierung der EEPROMs ist, daß das Gateoxid nicht dünner als 8-12 nm werden
kann, da sonst die Haltezeiten (Retentionszeit), also die Zeit in der 20% der gespeicherten La-
dung verloren geht, extrem sinken. Geht man bei den standardmäßig eingesetzten EEPROMS
von einer Retentionszeit von̈uber 10 Jahren aus, so verringert sich diese Zeit auf 1 Tag bei 6 nm
Gateoxiddicke und bei einer Gateoxiddicke von 4,5 nm auf 5 min. Seit etwa 1995 wird vor al-
lem bei IBM am Einsatz von Si-Nanokristallen als Speicherschicht in nichtflüchtigen Speichern
geforscht [24, 25]. In Abbildung 1.1 ist die Arbeitsweise eines auf Si-Nanokristalle basieren-
den, nichtfl̈uchtigen Speichers dargestellt. Das Wirkungsprinzipähnelt dem der EEPROMs.
Der wesentliche Vorteil bei der Nutzung von Si-Nanokristallen als aktive Speicherschicht liegt

A silicon nanocrystals based memory
Sandip Tiwari,a) Farhan Rana, Hussein Hanafi, Allan Hartstein, Emmanuel F. Crabbé,
and Kevin Chan
IBM Research Division, Thomas J. Watson Research Center, Yorktown Heights, New York 10598

~Received 13 September 1995; accepted for publication 2 December 1995!

A new memory structure using threshold shifting from charge stored in nanocrystals of silicon
('5nm in size! is described. The devices utilize direct tunneling and storage of electrons in the
nanocrystals. The limited size and capacitance of the nanocrystals limit the numbers of stored
electrons. Coulomb blockade effects may be important in these structures but are not necessary for
their operation. The threshold shifts of 0.2–0.4 V with read and write times less than 100’s of a
nanosecond at operating voltages below 2.5 V have been obtained experimentally. The retention
times are measured in days and weeks, and the structures have been operated in an excess of 109

cycles without degradation in performance. This nanomemory exhibits characteristics necessary for
high density and low power. ©1996 American Institute of Physics.@S0003-6951~96!00310-0#

The use of multiple confinement of free carriers has led
to several significant observations of physical phenomena
and demonstrations of usefulness in electronic and optoelec-
tronic devices. The observations include consequences of
one dimension of freedom in field-effect transistors1,2 and
heterostructures3 and zero dimensions of freedom in tunnel
diodes.4,5 Important device demonstrations that utilize multi-
dimensional confinement include wire lasers with continuous
room temperature threshold currents of sub-200m A6 and a
prototypical memory in poly-silicon.7 This letter reports a
memory that utilizes direct tunneling into three-dimen-
sionally confined nanocrystal for producing bistability in the
conduction of a transistor channel. It is fast, has quasi-non-
volatile characteristics, can be fabricated with a minimum
perturbation of conventional silicon technology, and operates
at room temperature.

Figure 1 shows a schematic cross section and band dia-
grams during injection~write cycle!, storage~store! and re-
moval ~erasure! of an electron in the device. A thin tunneling
oxide ~1.1–1.8 nm thick! separates the inversion surface of
ann-channel silicon field-effect transistor~FET! from a dis-
tributed film of nanocrystals of silicon that covers the entire
surface channel region. A thicker tunneling oxide~4.5 nm or
higher! separates the nanocrystals from the control gate of
the FET. An injection of an electron occurs from the inver-
sion layer via direct tunneling when the control gate is for-
ward biased with respect to the source and drain. The result-
ing stored charge screens the gate charge and reduces the
conduction in the inversion layer, i.e., it effectively shifts the
threshold voltage of the device to be more positive, whose
magnitude for a single electron per nanocrystal is approxi-
mately given by:

DVT5
qnwell

eox
S tcntl1 1

2

eox
eSi

twellD . ~1!

Here,DVT is the threshold voltage shift,tcntl is the thickness
of the control oxide under the gate,twell is the linear dimen-
sion of the nanocrystal well,e ’s are the permittivities,q is
the magnitude of electronic charge, andnwell is the density of

nanocrystals. For nanocrystals that are 5 nm in dimension, 5
nm apart, i.e., a nanocrystal density of 131012 cm22, with a
control oxide thickness of 7 nm, the threshold shift is nearly
0.36 V for one electron per nanocrystal, a large value that in
a good transistor changes the subthreshold current by five
orders of magnitude. This is easily current-sensed. The re-
moval of the charge stored in nanocrystals requires the low-
ering of energy at the channel surface with respect to that of
the control gate. Leakage of the charge occurs either laterally
by conduction between the nanocrystals or to the silicon sur-
face with an eventual path to then1-doped source and drain
regions. The former is constrained by the tunneling probabil-
ity between nanocrystal islands; SiO2 gap exceeding 4.5 nm
suffices in making the direct tunneling current component to
be negligible. The latter is constrained by the quiescent bias
state of the device which leaves the surface in depletion. The
band alignment is unfavorable for tunneling, and the charge
movement within the bulk silicon requires diffusion of car-
riers. Thus, the nanomemory has a long retention time.

Coulomb blockade effect can be very significant at these
dimensions. The Coulomb charging energy (q2/2Ctt , where
Ctt is the nanocrystal capacitance! for a 5 nm diameter

a!Electronic mail: tiwari@ibm.com
FIG. 1. A schematic cross section~a! and band diagram during injection~b!,
storage~c!, and removal~d! of an electron from a nanocrystal.

1377Appl. Phys. Lett. 68 (10), 4 March 1996 0003-6951/96/68(10)/1377/3/$10.00 © 1996 American Institute of Physics
Downloaded¬25¬Jan¬2002¬to¬195.37.184.165.¬Redistribution¬subject¬to¬AIP¬license¬or¬copyright,¬see¬http://ojps.aip.org/aplo/aplcr.jsp

Abbildung 1.1: Ein schematischer Querschnitt eines auf Si-Nanokristallen basierenden, nichtflüchtigen
Speichers (a) und sein Banddiagramm beim Schreiben (b), Speichern (c) und Löschen (d) aus [24].
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darin, daß die Ladung in vielen Nanokristallen gleichzeitig gespeichert wird. Die Information
bleibt somit erhalten, auch wenn einige dieser Kristalle ihre Ladung aufgrund von Leckströmen
verlieren. Man erwartet dadurch eine mögliche Reduzierung des Gateoxids auf 2-5 nm Dicke
bei gleicher Retentionszeit. Schreiben und Löschen kann dann im direkten Tunnel-Modus voll-
zogen werden, so daß viel geringere Schreib- und Löschspannungen verwendet werden können.
Die jahrelange Forschung an solchen Speichersystemen führte im Fr̈uhjahr 2003 zu der schon
erwähnten Pr̈asentation des ersten nichtflüchtigen 4-Mbit Speicherelements auf der Basis von
Si-Nanokristallen [4]. Trotzdem wird die Forschung in diesem Bereich weiter vorangetrieben,
da eine bessere Kontrolle der Si-Nanokristallgrößen und -dichten für einen zuverl̈assigen Ein-
satz dieser Speicherzellen unverzichtbar ist.

1.1.2 Akademisches Interesse

Neben dem in Abschnitt 1.1.1 beschriebenen technologischen Interesse an Si-Nanokristallen,
sind in der Literatur viele grundlegende Fragen zu den einzelnen Prozessen aufgeworfen wor-
den. Allein die Frage nach dem Ursprung des 1990 entdeckten PL-Signals von porösem Si
bei Raumtemperatur [5, 6] stimulierte hunderte von Publikationen. Unterschiedlichste Me-
chanismem, wie z.B. Defekte in SiO2 [26, 27], Oberfl̈achenzusẗande an den Si-Nanokristallen
[28, 29, 30, 31], Ausbildung von Siloxenen [32, 33, 34] oder aber die Rekombination von im
Raum eingeschränkten Exzitonen [6, 35, 7] wurden als mögliche Erkl̈arungsmodelle vorge-
schlagen. Dabei wurden sehr viele unterschiedliche PL-Banden im gesamten sichtbaren bis in-
fraroten Wellenl̈angenbereich bei den auf unterschiedlichste Weise hergestellten Si-Nanokristal-
len beobachtet. F̈ur por̈oses Si konnte durch Calcott et al. der exzitonische Charakter des nano-
kristallinen Si-PL-Signals nachgewiesen werden [35]. Kovalev et al. untersuchten diesen Effekt
sehr detailliert [7] und wiesen einen Zuwachs der Elektron-Loch-Übergangswahrscheinlichkeit,
-Bindungsenergie und -Austauschwechselwirkungsenergie mit abnehmender Si-Kristallgröße
nach. Durch die Variation in der Herstellung der Si-Nanokristalle und ihrer umgebenden Matrix
ist dieser Nachweis nicht einfach auf andere Systemeübertragbar. F̈ur verschiedene Systeme
sind unterschiedliche Mechanismen als Ursache auftretender PL-Signale denkbar. Für in SiO2

eingebettete Si-Nanokristalle konnte dieser Nachweis noch nicht im vollen Umfang erbracht
werden.
Selbst wenn man von räumlich eingeschränkten Exzitonen als Ursprung der diskutierten PL-
Bande ausgeht, ist ein analoges Verhalten des indirekten Halbleiters Si zu den detailliert cha-
rakterisierten direkten Halbleitern nur bedingt zu erwarten. Einflüsse auf das sechsfach ent-
artete Minimum des Si-Leitungsbandes durch die Nanokristallgröße,Übersprechen zwischen
einzelnen Si-Nanokristallen sowie das Ausbilden von künstlichen Molek̈ulen sind Effekte, die
für diese Materialsystem neue Eigenschaften erzeugen können. Messungen an einzelnen Si-
Quantenpunkten, von denen man sich ein besseres Bild der beteiligten Prozesse erwartete, wa-
ren bisher nur bei Raumtemperatur möglich [36]. Die Halbwertsbreiten dieser Signale lagen
zwischen 120 und 160 meV. Selbst unter Berücksichtigung der thermischen Verbreiterung sind
diese Signale f̈ur einzelne Quantenpunkte noch relativ breit. Messungen bei tiefen Temperatu-
ren sind aufgrund der extrem langen Lebensdauern der exzitonischen PL-Signale und der damit
verbundenen niedrigen Intensität sehr schwierig.
Für die beschriebenen Fragestellungen sind die Anforderungen an Si-Nanokristallherstellung
sowie an die Meßtechnik sehr hoch. Die meisten dieser Messungen sind bis heute nicht reali-
sierbar.

Für die technologischen Anwendungen sowie die akademischen Fragestellungen wäre ein Her-
stellungsprozeß notwendig, der Größe und Dichte der Si-Nanokristalle unabhängig kontrolliert.
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Einleitung Herstellungsmethoden von Si-Nanokristallen

Bisher etablierte Herstellungsverfahren weisen besonders bei der Größenkontrolle große Pro-
bleme auf. Die wenigen Techniken, die in diesem Punkt ein befriedigendes Ergebnis erzielen,
zeigen daf̈ur große Einschr̈ankungen in der Synthese der für die Messungen notwendigen Kri-
stalldichten. Somit konnten viele Fragestellungen bisher nicht untersucht werden und es ist erst
seit kurzen eine industrielle Nutzung dieses Systems denkbar, wobei die der Nutzung zu Grunde
liegenden Prozesse noch nicht vollständig verstanden wurden.

1.2 Herstellungsmethoden von Si-Nanokristallen

Während der bisherigen Forschung an Si-Nanokristallen wurden eine Vielzahl von unterschied-
lichen Methoden zur Si-Nanokristallherstellung eingeführt:

Poröses Siliziumist die wohl am besten charakterisierte Möglichkeit, nanokristallines Si herzu-
stellen. 1990 wurde an porösem Si erstmalig ein Raumtemperatur-PL-Signals für Si beobachtet
[5, 6]. Zur Herstellung von porösem Si wird mittels HF-S̈aure einkristallines Si elektrochemisch
gëatzt. Der auf diese Weise entstehende Quantenschwamm weist Quanten-Confinement-Effekte
auf. Zus̈atzlich kann eine Oxidation dieser schwammartige Struktur, durch die sich bildenden
Oxidschicht zur Ausbildung von einzelnen Si-Nanokristallen von 3 bis 10 nm Durchmesser
führen. Aufgrund der mehreren 100µm dicken Schichten, die sich auf diese Weise herstellen
lassen, sind diese Proben in der optischen Charakterisierung am weitesten fortgeschritten. Die
externe Quanteneffizienz des PL-Signals dieser Schichten kann bis zu 10% betragen. Elektro-
lumineszenzmessungen zeigen aber die selben Einschränkungen, die schon im Abschnitt 1.1.1
angesprochen wurden. Die Größenkontrolle bei diesem Verfahren kannüber eine geschick-
te Wahl derÄtzparameter, wie Strom und pH-Wert, in gewissen Grenzen realisiert werden.
Die Größenverteilungen der Si-Nanokristalle bleiben dabei relativ breit. Aufgrund der hohen
PL-Intensiẗaten konntëuber gr̈oßenselektive Spektroskopie eine detaillierte optische Charakte-
risierung der Kristalle erfolgen [7]. F̈ur Details der Herstellung und Nutzung von porösem Si
sei hier auf den̈Ubersichtsartikel von Cullis et al. [37] verwiesen.

Ionenimplantation stellt die etablierteste Methode dar, Si-Nanokristalle in dünnen, oxidischen
Schichten zu synthetisieren [38, 39, 40, 41]. Dabei werden Si+-Ionen in SiO2-Schichten im-
plantiert. Oft werden unterschiedliche Implantationsenergien verwendet, um eine möglichst
homogene Tiefenverteilung zu erreichen. Die Kristallite formen sich bei einer anschließen-
den Temperung auf Temperaturenüber 1000◦C durch ein sogenanntes Ostwald-Reifen, in dem
sich kleine Si-Cluster zugunsten größerer Si-Cluster aufl̈osen. Durch die hohen Temperatu-
ren kristallisieren die anfangs amorphen Cluster. Eine Größenkontrolle der entstehenden Si-
Nanokristalle l̈aßt sichüber die Implantationsdosis und̈uber dem Temperprozeß realisieren.
Die Größenverteilung ist aufgrund des Implantationsprofils sowie des Reifungsprozesses je-
doch meist sehr breit.

Eine weitere M̈oglichkeit ist dieSi-Nanokristallherstellung aus der Gasphasëuber eine la-
serinduzierte Dekomposition von Silan [42]. Ein gepulster CO2-Laser wird benutzt, um Silan
in seine Bestandteile aufzuspalten.Über eine entsprechende Geometrie wird ein Strahl von Si-
Nanokristallen gebildet und durch den Einsatz eines Chopperrades aufgrund der unterschied-
lichen Geschwindigkeit unterschiedlich großer Nanokristalle größenselektiert. Die kolloidale
Form der Si-Nanokristalle führt allerdings zu einem erschwerten Umgang mit den Proben. Au-
ßerdem ist eine sehr gute Größenkontrolle mit einer geringe Ausbeute an Kristallen verbunden.
Aufgrund der entsprechend geringen PL-Intensität konnten viele optische Experimente, die die
Eigenschaften des Quanten-Confinement-Effekts näher charakterisieren, nicht umgesetzt wer-
den.
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Die Idee der SiOx/SiO2-Übergitter Einleitung

Um Si-Nanokristalle in d̈unnen Schichten zu synthetisieren, ist das Abscheiden vonsubsẗochio-
metrische Oxidendie wohl einfachste Methode. Dazu werden die unterschiedlichsten Techni-
ken, wie die chemische Gasphasensynthese (CVD) [43, 44, 45, 46], Sputtern [47, 48, 49, 50]
oder reaktives Verdampfen von SiO [51] benutzt. Nach der Abscheidung dieser Schichten er-
folgt mittels eines Temperprozesses die Phasenseparation des SiOx in SiO2 und Si sowie die
anschließende Kristallisation der anfänglich amorphen Si-Cluster. Die Kristallitgröße kann,
ähnlich wie bei der Ionenimplantation,über die Si-Konzentration und den Temperprozeß kon-
trolliert werden. Diese Techniken sind experimentell relativ einfach, die Größenverteilungen in
den Proben sind jedoch für anspruchsvollere optische Messungen sowie eine industrielle Nut-
zung unbefriedigend.

Die beschriebenen Methoden bieten für detailierte optische Messungen, sowie für die meisten
technische Anwendungen keine befriedigende Kontrolleüber die Gr̈oße der Si-Nanokristalle.
Eine Ausnahme bildet die Herstellung aus der Gasphase. In diesem Fall ist jedoch der Umgang
mit den Proben aufgrund ihrer kolloidalen Form erschwert. Außerdem sind die zur Verfügung
stehenden Kristallitdichten weder für optische Messungen noch für die meisten Anwendun-
gen ausreichend. Poröses Si bietet aufgrund der Dicke der Schichten und der damit relativ
hohen PL-Intensiẗaten die M̈oglichkeit eine detaillierte optische Charakterisierung. Für vie-
le Anwendungen weist es jedoch eine zu geringe Größenkontrolle und mechanischen Stabi-
lit ät auf. Das in dieser Arbeit vorgestellte Herstellungsverfahren von Si-Nanokristallen durch
SiOx/SiO2 Übergitter ist das erste Verfahren, das eine Kristallgrößenkontrolle bei sehr hoher
Dichten erm̈oglicht. Damit wird eine kristallitgr̈oßenabḧangige, optische Charakterisierung
dieses Systems m̈oglich und eine effektive industrielle Nutzung denkbar.

1.3 Die Idee der SiOx/SiO2-Übergitter

Eine Möglichkeit, die Gr̈oße der entstehenden Si-Nanokristalle zu kontrollieren, ist die Verwen-
dung vonÜbergitterstrukturen. Dieses Verfahren wurde bislang nur in der Form von a-Si/SiO2-
Strukturen angewandt [52, 53, 54], wobei a-Si für amorphes Si steht. Die Größe der durch eine
Temperung entstehenden Kristallite kann durch die Dicke der Si-Schichten eingestellt werden
[55, 56]. F̈ur eine optische Untersuchung der Schichten stellen die entstehenden Korngren-
zen zwischen den Kristalliten ein großes Problem dar, da sie zu einem erhöhten Anteil nicht-
strahlender Rekombinationen von Ladungsträgern und damit zu einer geringeren PL-Intensität
führen [57]. In vielen F̈allen wurden, um das zu vermeiden, dieÜberstrukturen nicht auskri-
stallisiert und Wasserstoff zur Passivierung der Grenzflächen benutzt [58, 59]. Diese amorphen
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Abbildung 1.2: Prinzip der SiOx/SiO2-Übergitter zur gr̈oßenkontrollierten Si-Nanokristallherstellung.
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Einleitung Die Idee der SiOx/SiO2-Übergitter
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Abbildung 1.3: Kristallitbildung in einer konventionell abgeschiedenen dicken SiOx-Schicht (a) im Ver-
gleich mit einer gr̈oßenkontrollierten Kristallitherstellung durch SiOx/SiO2-Übergitter (b). Der Herstel-
lungsansatz basierend auf einem SiOx/SiO2-Übergitter gibt die M̈oglichkeit in einer Probe die Tiefe eine
Kristallitschicht, die Dichte der Kristallite in dieser Schicht sowie die Größe der Kristallite einzustellen
(c).

Si-Nanostrukturen zeigen jedoch eine sehr viel schwächere Lumineszenz als eine vergleichba-
re Anzahl von gut isolierten Si-Nanokristallen. Das führte zu der Idee, die Phasenseparation
von SiOx-Schichten mitÜbergitterstrukturen zu kombinieren [60]. In Abbildung 1.2 ist dieses
Prinzip n̈aher erl̈autert. Die Ausgangsprobe ist eine SiOx/SiO2-Überstruktur. Nach einem Tem-
perschritt kommt es zur Phasenseparation des SiOx in Si und SiO2. Bei entsprechend hohen
Temperaturen kristallisieren die ursprünglich amorphen Si-Cluster. Sind die Schichten dünner
als der sich aufgrund der Si Konzentration einstellende mittlere Si-Kristalldurchmesser für dicke
SiOx-Schichten der gleichen Si-Konzentration, wird die Größe der Si-Nanokristalle durch die
SiOx-Schichtdicke vorgegeben. Dabei gibt eine Variation desx-Wertes der SiOx-Schichten
die Möglichkeit, die Dichte der Si-Nanokristalle in den SiOx-Schichten unabḧangig von der
Kristallgröße zu kontrollieren. Dieser Herstellungsprozeß ermöglicht somit entgegen der kon-
ventionellen Abscheidung von dicken Schichten (siehe Abbildung 1.3a)Übergitter aus gleich
großen Si-Kristalliten einer hohen Dichte herzustellen (siehe Abbildung 1.3b), oder Schichten
aus Kristalliten einer einstellbaren Größe und Dichte in einer bestimmten Tiefe der SiO2-Matrix
anzuordnen (siehe Abbildung 1.3c).

In dieser Arbeit wird ein System zum reaktiven Verdampfen von SiO zur Herstellung sol-
cher SiOx/SiO2-Übergitter vorgestellt (siehe Kapitel 2). Die Phasenseparation des SiOx in
solchenÜbergitterstrukturen wird untersucht und die Möglichkeiten der Gr̈oßenkontrolle der
entstehenden Si-Nanokristalle durch die SiOx-Schichtdicke analysiert (siehe Kapitel 3). Die
aus den kristallisierten SiO/SiO2-Übergittern (x = 1) entstandenen hohe Dichten von fast
gleich großen Si-Nanokristallen können genutzt werden, um eine optische Charakterisierung
von Quanten-Confinement-Effekten an diesen Kristalliten zu realisieren (siehe Kapitel 4). Vie-
le der dort beschriebenen Effekte konnten zum ersten Mal an diesem Materialsystem untersucht
werden. In Kapitel 5 werden erste Messungen zum Einfluß der hohen Kristallitdichte und der
Kristallitgröße auf den Energietransfer zum Er3+ vorgestellt. Dabei gibt die M̈oglichkeit der
Größenkontrolle der Si-Nanokristalle einen neuen Einblick in das Grundprinzip dieses Trans-
ferprozesses.
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2. Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern

2.1 Siliziumsuboxide

Nach seiner Entdeckung vor etwa 100 Jahren durch Potter [61, 62] wurde SiO vor allem als
Mal- und Anstrichfarbe verwendet. Seine guten mechanischen und optischen Eigenschaften
sowie seine gute Haftung auf Gläsern und Kunststoffen ließen es als Schutzschicht sowie als
Antireflexschicht auf optischen Komponenten zur Anwendung kommen. Abhängig von den
Herstellungsbedingungen haben die SiO-Filme auch sehr gute elektrische Eigenschaften. Ih-
re Dielektriziẗatskonstante liegt bei etwa 9, der spezifische Widerstand bei 107 Ω cm und die
Durchschlagfestigkeit bei 106 V/m [63]. So finden solche oderähnliche Schichten Anwendung
bei Dünnschichtkondensatoren, -transistoren bzw. -widerstände. Eine gute Zusammenfassung
der Anwendungsgebiete von SiO findet man in [64]. Die Disproportionierung des SiO in Si und
SiO2 wird bei der Si-Nanokristallherstellung genutzt [51, 8].
Die Herstellung von SiO beruht meist auf dem von Potter gefundenen Grundprinzip der Kom-
proportionierung von Si und SiO2 [62]:

Si + SiO2 −→ 2SiO. (2.1)

Diese Reaktion erfolgt unter hohen Temperaturen in der Gasphase, im Fall von Potter innerhalb
eines Widerstandsofens. Das gasförmige SiO kondensiert bei Abkühlung.Ähnliche Reaktionen
über SiC oder Siloxane [65] sind ebenfalls in Anwendung.
Trotz der beschriebenen starken industriellen Nutzung ist die eigentliche Struktur des SiO bzw.
der Si-Suboxide nach wie vor Gegenstand von Diskussionen. In Abbildung 2.1, die das Pha-
sendiagramm f̈ur das Si-O-System darstellt [66], geht der Autor von einem nur bei sehr hohen
Temperaturen stabilen SiO aus. Der daraus folgende metastabile Zustand des SiO bei Raum-
temperatur ist allgemein anerkannt. Allerdings werden drei unterschiedliche Modelle der SiO-
Struktur diskutiert: eine atomare Durchmischung von Si und O, also ein Austauschen von einem
oder mehreren O-Atomen in den Si-O4-Tetraedern des SiO2 (Random-Bond-Modell), die Bil-
dung von amorphen Si und SiO2-Bereichen in einer mikroskopischen Skale (Mixture- oder auch
Disproportionierungsmodell) und die Zusammensetzung des SiO aus (SiO)n-Ringstrukturen.

2.1.1 Das Random-Bond-Modell

Das Random-Bond-Model wurde erstmals von Phillip [69, 67] postuliert. Er geht dabei vom
Austausch von einzelnen Sauerstoffatomen im Si-O4-Tetraeder durch einzelne Si-Atome aus.
In Abbildung 2.2 sind die einzelnen, m̈oglichen Tetraedervariationen mit ihrer relativen Wahr-
scheinlichkeit f̈ur ein Si:O-Verḧaltnis von 1 bei einer statistischen Verteilung dargestellt. Die
relativen Wahrscheinlichkeiten des Auftretens einzelner Tetraeder sind analog zu [67, 68] be-
rechnet.
Dieses Modell wird durch Reflektions- und Transmissionsmessungen unterstützt [69], die nicht
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Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern Siliziumsuboxide
2. Das Silizium-Sauerstoff-System
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Abbildung 2.1.: Binäres Phasendia-
gramm für das Si-O System [22]. Die-
ses ist das einzige dem Autor bekannte,
veröffentliche Phasendiagramm, wel-
ches die Existenz von SiO mit einbe-
zieht.

verwendet. Vorteilhaft erweist sich der relativ hohe Dampfdruck von � ��� � Torr, der sich bereits
bei Temperaturen um 1000 � C einstellt [27]. SiO Schichten finden vor allem als chemische oder
mechanische Schutzschichten gegen Oxidation bzw. Verkratzen und als Antireflexionsschichten
bei optischen Komponenten Anwendung. So werden beispielsweise Aluminiumspiegel [28]
mit einer Schutzschicht aus SiO geschützt. Das SiO bildet dann bei Raumtemperatur eine
vor weiterer Oxidation schützende natürliche SiO2-Schicht wie auch Silizium. Neuerdings
findet SiO verstärkt Interesse als Ersatz für thermisches SiO2 vor allem beim Prozessieren von
Halbleiterbauelementen, die keinen hohen Temperaturen ausgesetzt werden dürfen [29, 30, 31].
Eine gute Übersicht über die Herstellung und die verschiedenen Anwendungsmöglichkeiten des
SiO bieten beispielsweise Stetter und Friz in ihrem Übersichtsartikel [32].

2.2. Das System der Silizium-Suboxide

Die Existenz eines Stoffes mit der mittleren stöchiometrischen Zusammensetzung SiO ist heu-
te unumstritten. Allein die mögliche Struktur wird in der Fachliteratur nach wie vor kontrovers
diskutiert. Bis heute ist nicht eindeutig geklärt, ob SiO als eigenständige chemische Verbindung
existiert oder lediglich ein sehr homogenes Gemisch aus Si und SiO2 auf mikroskopischer Ebe-
ne ist. Diese gegensätzlichen Vorstellungen führten zu unterschiedlichen Modellvorstellungen,
deren Standpunkte sich in zwei Grenzmodellen ausdrücken: Auf der einen Seite das sogenannte
Mixture-Modell, auf der anderen Seite das Random-Bonding-Modell. Auf beide Modelle soll im
Folgenden näher eingegangen werden. In diese Modelle wurden neben dem Silizium (Si), dem
Siliziumdioxid (SiO2) und dem Siliziummonoxid (SiO) auch weitere substöchiometrische Sili-
ziumoxide einbezogen. Ein Siliziumsuboxid (im Folgenden SiOx) wird als ein kontinuierliches
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Abbildung 2.1: Binäres Phasendiagramm für da Si-O System [66].

durch eine einfache Si-SiO2-Mischung erkl̈arbar sind. Auch das Auftreten von drei unterschied-
lichen Maxima bei R̈ontgenabsorptionsmessungen findet seine Erklärung in diesem Modell
[70].

2.1.2 Das Disproportionierungsmodell

Das Disproportionierungs- oder auch Mixture-Modell geht davon aus, daß SiO eine Mischung
aus Si- und SiO2-Bereichen darstellt [68]. Der Unterschied in Anteil und Größe der reinen Si
und der reinen SiO2-Phase erkl̈art die unterschiedlichen Stöchiometrien der SiOx-Schichten.
Dabei wird das Auftreten einer Mischphase zwischen den reinen Bereichen in diese Modell mit
eingeschlossen [68]. Das Random-Bond-Modell entspricht demzufolge dem Grenzfall von sehr
kleinen amorphen Bereichen in diesem Modell.
Dieses Modell wird durch R̈ontgenabsorptionsmessungen und29Si-MAS-NMR-Spektroskopie
an SiO untersẗutzt [71, 72], die nach der Meinung der Autoren durch eine biphasige Substanz
und auf keinem Fall durch das Auftreten von Silizium(II)oxid erklärbar sind.

a) b ) c) d) e)

Abbildung 2.2: Die 5 für das Random-Bond-Modell m̈ogliche Tetraedervariationen. Si ist hier grau
dargestellt und Sauerstoff rot. Für SiO, also eine Si:O-Verhältnis von 1 ergibt sich eine relative Wahr-
scheinlichkeit f̈ur das Auftreten der einzelnen Tetraeder nach [67, 68] von a) 6,25%, b) 25%, c) 37,5%,
d) 25% und e) 6,25%.
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Herstellung von SiOx-Schichten Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern

2.1.3 Das Ring- oder Kettenmodel

Zus̈atzlich zu den schon beschriebenen Modellen wird in der Literatur das Auftreten von Ring-
oder Kettenstrukturen, die aus der Reaktion von Si mit SiO2 bekannt sind, als Grundbaustein
von SiOx diskutiert. Solche Strukturen könnten bei sehr tiefen Temperaturen kondensieren und
so einen homogenen Festkörper bilden [73]. In [74] wird das Auftreten von (SiO)n-Strukturen
alternativ zum Random-Bond-Modell diskutiert. In semiempirischen, quantenmechanischen
Rechnungen zur Umordnung des SiO wird in [75] ein aus Ringstrukturen bestehendes SiO
angenommen. Die dort berechnete Dichte für SiO von 2,19 g/cm3 stimmt sehr gut mit experi-
mentellen Werten̈uberein.

Die unterschiedlichen Modelle zur Erklärung der SiO-Struktur haben ihre Grundlage in den
oft sehr unterschiedlichen Herstellungsbedingungen des SiOx. Die Eigenschaften von aufge-
dampften d̈unnen SiOx-Schichten sind in der Regel mit dem Random-Bond-Model konform
[76, 77, 51] oder weisen zumindest auf eine Durchmischung des Siliziums und des Sauerstoffs
auf einer kleinen Skala hin.

2.2 Herstellung von SiOx-Schichten mittels reaktiven
Verdampfens von SiO

SiO-Schichten werden meist, je nach Anwendung, auf die Substrate oder Komponenten auf-
gedampft. Einen großen Vorteil bietet der relative hohe Dampfdruck von 10−1 mbar, der
sich bereits bei einer Temperatur von 1100◦C einstellt. In Abbildung 2.3 ist die Temperatu-
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Abbildung 2.3: Temperaturabḧangigkeit des SiO-Dampfdrucks. Mit (•) sind die experimentellen Daten
aus [78] und mit (?) aus [79] dargestellt. Die schwarze, durchgezogene Linie steht für theoretische
Berechnungen aus [80].
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Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern Herstellung von SiOx-Schichten

Element max. Konz. Element max. Konz. Element max. Konz.

Al 900 ppm Ca 100 ppm Cr 100 ppm
Cu 100 ppm Fe 500 ppm Mg 100 ppm
Ni 100 ppm Ti 100 ppm Sr 100 ppm
Mn 100 ppm V 100 ppm

Tabelle 2.1: Vom Hersteller garantierte maximale Verunreinigung des Verdampfermaterials SiO (Bal-
zers, Bestellnr.: BD 481 289-T).

rabḧangigkeit des SiO-Dampfdrucks aus Literaturwerten zusammengestellt. Für das Verdamp-
fen von SiO gen̈ugen thermische Verdampfersysteme oder einfache Rohröfen. Alternativ ist das
Abscheidung von SiO bzw. SiOx mittels Sputtern [81, 82, 83] oderüber CVD [43, 44, 45, 46]
möglich.

2.2.1 Herstellung von SiOx-Schichten

Für die Herstellung der Proben wurde eine konventionelle Vakuumbedampfungsanlage der Fir-
ma TECTRA benutzt. Die Anlage kann bis zu einem Druck von2 × 10−7 mbar evakuiert
werden (direkt an der Pumpe gemessen). Für das Erhitzen des Ausgangsmaterials stehen zwei
thermische Verdampfer mit getrennten Hochstromtransformatoren (2V, 500W) zur Verfügung.
Zus̈atzliche Einbauten erm̈oglichen eine Probenrotation sowie eine Probenheizung des 100 mm
Substrats. Die Probenheizung wirdüber 6 Wolfram-Halogen-Lampen realisiert. Für die im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben wurde eine konstante Substrattemperatur von 100◦C
geẅahlt. Ein Shutter erm̈oglicht ein schnelles Unterbrechen der Beschichtung. Eine Sauer-
stoffflasche (Reinheit 5.5) isẗuber ein Nadelventil mit der Bedampfungsanlage verbunden, so
daß ein konstanter Sauerstoffpartialdruck eingestellt werden kann. Die Stromzuführung der
Verdampfer und des Schwingquarzes der Schichtdickenmessung sind wassergekühlt. Die Ver-
dampferschiffchen befinden sich senkrecht unter der Probe. Ihre Position wurde so optimiert,
daß der Dickenabfall von der Mitte des 100 mm Substrats bis zum Rand unter 10% beträgt. Die
Belüftung der Anlage erfolgt durch Stickstoff (Reinheit 5.0).
Als Verdampfermaterial wird in dieser Arbeit ausschließlich SiO-Pulver mit einer Körnung von
0,2–0,7 mm verwendet (Balzers, Bestellnr.: BD 481 289-T). Die Reinheit dieses Pulvers wird
mit 99,9% angegeben. Die garantierten maximalen Verunreinigungen sind in Tabelle 2.1 zu-
sammengefaßt.

Alle Substrate wurden vor der Beschichtung mittels einer Mischung aus HNO3, H2O2 und
Reinstwasser (Mischungsverhältnis 1:1:5) bei 80◦C 5 min ges̈aubert, hinterher mehrmals mit
Reinstwassser gespült und mittels einer Zentrifuge getrocknet. Vor der Abscheidung wurden
die Substrate in der Bedampfungsanlage unter Vakuum 1 h auf 150◦C geheizt, um den Wasser-
film auf der Substratoberfläche zu eliminieren.
Nach einer Schichtdickeneichung wurden für Voruntersuchungen zur Stöchiometrie des SiOx
100 nm dicke Schichten auf (100)-Si-Substrat bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken
abgeschieden. Dabei variierte der Partialdruck zwischen2 × 10−7 mbar (evakuierte Bedamp-
fungsanlage mit geschlossenen Sauerstoffventil) und1× 10−4 mbar. Die Aufdampfrate betrug
für alle Schichten 12 nm/min.
Nach der Abscheidung wurden die Proben 1 h bei 1100◦C unter Stickstoffatmosphäre (Reinheit
5.0) getempert. Dazu wurde ein Quartzrohr in einem Rohrofen der Firma Carbolite auf einen
Druck von1 × 10−6 mbar evakuiert und hinterher mit Stickstoff (Reinheit 5.0) gespült. Die
Rampe f̈ur den Temperprozeß betrug 10 K/min.
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2.2.2 Rutherford-Rückstreuungs-Messungen an SiOx-Schichten

Die Rutherford-R̈uckstreuung (Englisch: Rutherford-Backscattering, RBS) beruht auf der Wech-
selwirkung energiereicher, leichter Projektilionen mit den Kernen der Targetatome. Dabei sind
Informationen aus bis zu 1µm Tiefe unterhalb der Oberfläche der Probe, je nach Targetatom,
Projektilion und -energie sowie Probenmatrix, erhältlich. Bei diesen Messungen trifft ein mo-
noenergetischer Ionenstrahl (z.B. H+, He+ oder He++) auf die Probe. Die Energie der an den
Targetatomen in einen bestimmten Raumwinkel rückgestreuten Projektilionen wird durch einen
Halbleiterdetektor gemessen. Die Abhängigkeit des Energieverlustes der Projektilionen von der
Masse der Probenatome erlaubt es, die in der Probe vorkommenden chemischen Elemente zu
identifizieren. Das Energieverhältnis für das Projektilion vor und nach der Streuung heißt ki-
nematischer FaktorK und l̈aßt sich aus Energie und Impulserhaltung für den elastischen Stoß
berechnen [85]:

K =
E1

E0

=


√

1− (MP

MT
sin θ)2 + MP

MT
sin θ

1 + MP

MT

2

. (2.2)

Dabei stehtMP für die Masse des Projektilions,MT des Targetatoms undθ für den R̈uckstreu-
winkel. Ein Winkel θ von 180◦ steht in dieser Formel für ein zur̈uckgestreutes und von 0◦

für ein ungestreutes Ion. Aus der Anzahl der rückgestreuten Ionen einer bestimmten Energie
und dem R̈uckstreuwinkel lassen sich mit dieser Methode zerstörungsarm und standardfrei die
Stöchiometrien der untersuchten Probe ermitteln. Die Meßunsicherheiten sind je nach Statistik
unter 10%.
Die folgenden Messungen wurden an der HVEE-RBS / Channeling-Kammer Gonio941 der Fir-
ma High Voltage Engineering ausgeführt. Den monoenergetischen Ionenstrahl stellte ein 3 MeV
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Abbildung 2.4: RBS-Spektrum einer 100 nm dicken SiO-Schicht. Die rote Linie steht für eine Si-
mulation mit dem Programmpaket RUMP [84]. Die Pfeile markieren die Energie eines an einem Si
Oberfl̈achen- bzw Substratatom bzw. an einem Sauerstoffatom zurückgestreuten 2 MeV He+-Ions.
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Abbildung 2.5: x-Wert in SiOx als Funktion des O2-Partialdruckes in der Bedampfungsanlage ermittelt
durch RBS.

Singletron-Beschleuniger der Firma High Voltage zur Verfügung. Es wurden He+-Ionen mit ei-
ner Energie von 2 MeV als Projektilionen verwendet. Der Rückstreuwinkel betrug 170◦ und der
Projektilstrom 30 nA. Die auf die Probe deponierte Ladung betrug für alle Messungen 10µC.
Abbildung 2.4 zeigt das RBS-Spektrum einer 100 nm dicken SiO-Schicht nach der Abschei-
dung. In Rot ist das durch das Programmpaket RUMP [84] simulierte RBS-Spektrum ge-
zeigt. Die Ergebnisse dieser Simulationen für die RBS-Messungen an den bei unterschiedli-
chen Sauerstoffpartialdrücken hergestellten SiOx-Schichten sind in Abbildung 2.5 dargestellt.
Diese Messung zeigt, daß derx-Wert in den SiOx-Schichten durch den Sauerstoffpartialdruck
in der Bedampfungsanlage zwischen 1 und 2 einstellbar ist. Dabei weist eine ohne zusätzlichen
Sauerstoff abgeschiedene Probe (Partialdruck 2×10−7 mbar) einemx-Wert von 1 auf. Ein Sau-
erstoffpartialdruck von 1×10−4 mbar entspricht einemx-Wert von 2. Die f̈ur eine Stunde bei
1100◦C getemperten Proben zeigen keinen Unterschied in ihrer mittleren Stöchiometrie vergli-
chen mit den ungetemperten Proben.

2.3 Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern

Ziel dieser Arbeit ist es, die M̈oglichkeiten der Gr̈oßenkontrolle von Si-Nanokristallen durch die
Herstellung von SiOx/SiO2-Übergitterstrukturen zu untersuchen. Da in dem in Abschnitt 2.2
beschriebene Bedampfungssystem eine SiOx-Schichtabscheidung mit einemx-Wert zwischen
1 und 2 m̈oglich ist, l̈aßt sich durch Einsatz eines am System befindlichen Shutters eine solche
Multilagenstruktur realisieren. In Abbildung 2.6 ist der Ablaufplan für zwei Perioden eines
SiO/SiO2-Übergitters dargestellt. In diesem Fall handelt es sich um 4 nm dicke SiO2-Schichten
und 3 nm dicke SiO-Schichten. Die Abscheidezeiten wurden auf der Grundlage der Abschei-
derate von 12 nm/min errechnet. Die Substrate wurden, wie in Abschnitt 2.2 beschrieben,
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Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern Herstellung von SiOx/SiO2-Übergittern
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Abbildung 2.6: Ablaufplan f̈ur zwei Perioden einer SiO/SiO2-Überstruktur mit einer SiO-Schichtdicke
von 3 nm und einer SiO2-Schichtdicke von 4 nm.

gereinigt und vorbereitet. DiëUbergitter wurden dann, wie in Abbildung 2.6 gezeigt, auf die
Substrate abgeschieden. Dabei wurde für alle Proben eine feste SiO2-Schichtdicke von 4 nm
geẅahlt und lediglich die SiOx-Schichtdicke variiert (Probenserien A,B,Q). Nach der Abschei-
dung wurden die Proben unter den in Abschnitt 2.2 beschrieben Bedingungen eine Stunde bei
1100◦C getempert. Die Probenserie D wurde bei unterschiedlichen Ausheiltemperaturen zwi-
schen 300 und 1100◦C getempert. Die Namensgebung der einzelnen Proben der Serien ist so
geẅahlt, daß der erste Buchstabe die Serie angibt, danach kommen zwei mit einem Binde-
strich getrennte Zahlen. Die erste Zahl steht für die SiOx- und die zweite Zahl f̈ur die SiO2-
Schichtdicke. Beide Dicken sind in Nanometern angegeben. Am Ende des Namens sind noch
zus̈atzlich Informationen hinzugefügt, die etwas̈uber die Ausheiltemperatur bzw. den Sau-
erstoffpartialdruck ẅahrend der SiOx-Abscheidung aussagen. Bei der Probenserie A und B
handelt es sich um SiO/SiO2-Übergitter. Die SiO-Schichtdicke wurde zwischen 1 und 6 nm
variiert. Die SiO2-Schichtdicken betragen 4 nm. Der Buchstabe c am Ende der Probennamen
bedeutet, daß es sich um die bei 1100◦C getemperten, also auskristallisierten (engl.: crystalli-
zed) Proben handelt. Bei der Probenserie C handelt es sich um SiOx/SiO2-Übergitter mit 4 nm
dicke SiOx-Schichten zwischen 4 nm dicken SiO2-Schichten. Im Probennamen geht zusätzlich
zur normalen Probenbezeichnung der Sauerstoffpartialdruck, unter dem die SiOx-Schichten ab-
geschieden wurden, in mbar mit ein. Das c nach der Schichtdickenangabe für die SiOx- und
SiO2-Schichten steht wieder für die kristallisierten Proben. Die Probenserie D besteht aus 4 un-
terschiedlichen Proben: eineÜberstruktur mit 3 nm dicken SiO-Schichten, eine mit 5 nm dicken
SiO-Schichten und zwei Vergleichsproben mit einer 100 nm dicken SiO- bzw. SiO2-Schicht.
Alle diese Proben wurden auf Temperaturen zwischen 300 und 1100◦C getempert, wobei die
urspr̈unglichen Proben zerteilt und jedes Probenstück nur einmal getempert wurde. Die Tem-
perbedingungen entsprechen denen in Abschnitt 2.2. Das T am Ende der Probenbezeichnung
der Serie D steht für diese Temperaturvariation. Diese Proben wurde alle auf Si (100) Substrat
abgeschieden. Zusätzlich wurde noch eine Probenserie Q auf Quartzsubstrat abgeschieden, die
sonst identisch zu Probenserie A ist. Die Periodenzahl beträgt für die Probenserien A, C und
Q 30 und f̈ur die Serien B und D 45. In Tabelle 2.2 sind die Probenserien, die in dieser Arbeit
Erwähnung finden, zusammengefaßt.
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Probenserie Probe SiOx-Dicke SiO2-Dicke x Perioden TA

A A1-4c 1 4 1 30 1100◦C
A2-4c 2 4 1 30 1100◦C
A3-4c 3 4 1 30 1100◦C
A4-4c 4 4 1 30 1100◦C
A5-4c 5 4 1 30 1100◦C
A6-4c 6 4 1 30 1100◦C

B B3-4c 3 4 1 45 1100◦C
B4-4c 4 4 1 45 1100◦C
B6-4c 6 4 1 45 1100◦C

C C4-4c2e-7 4 4 1 30 1100◦C
C4-4c1e-6 4 4 1,2 30 1100◦C
C4-4c5e-6 4 4 1,5 30 1100◦C

D D3-4T 3 4 1 45 300–1100◦C
D5-4T 3 4 1 45 300–1100◦C

D100-0T 100 0 1 1 300–1100◦C
D0-100T 0 100 1 1 300–1100◦C

Q Q1-4c 1 4 1 30 1100◦C
Q2-4c 2 4 1 30 1100◦C
Q3-4c 3 4 1 30 1100◦C
Q4-4c 4 4 1 30 1100◦C
Q5-4c 5 4 1 30 1100◦C
Q6-4c 6 4 1 30 1100◦C

Tabelle 2.2: Übersichtüber die in dieser Arbeit erẅahnten Proben.
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3. Disproportionierung von SiOx

und die Si Kristallisation

3.1 Disproportionierung von SiOx

Die Disproportionierung von SiOx in Si und SiO2 wurde f̈ur auf unterschiedliche Weise herge-
stelltes SiO beobachtet [86, 87, 88]. Dabei kommt es zu einer je nach Ausheiltemperatur (TA)
fortgeschrittenen Reaktion [89]:

SiOx −→
x

x+ y
SiOx+y +

(
1− x

x+ y

)
Si. (3.1)

Ein Maß f̈ur den Fortschritt der Reaktion ist der Umsatzα. α ist 0 am Anfang der Reaktion
und 1 f̈ur eine abgeschlossene Reaktion. Für eine vollsẗandig abgelaufene Reaktion (α = 1) ist
x + y = 2. Derα-Wert für eine beliebig fortgeschrittene Reaktion kann mity

2−x
abgescḧatzt

werden [89].Über die Kinetik dieses Prozesses findet man nur wenige Hinweise in der Litera-
tur. Während Nesbit [90] sich in seinen Erklärungen nur auf die Ausscheidung von kristallinem
Si beschr̈ankt, wird von Harstein et al. [91], Hinds et al. [92, 89] sowie von Kahler [51] die
Ausscheidung von amorphen Si-Clustern schon bei tieferen Temperaturen berichtet, welche bei
900-1000◦C kristallisieren. Dabei kommt es schon in den ersten Sekunden der Temperung zu
einem sehr schnellen Anstieg des Umsatzesα der Reaktion 3.1 [89, 51]. Im weiteren Verlauf
der Temperung nimmtα nur noch sehr langsam zu und sättigt nach etwa 30 min. Dabei wird
der Endwertα vorrangig durch die AusheiltemperaturTA und nicht durch die Temperdauer
festgelegt. Hinds et al. [89] erklären diesen Prozeß wie folgt: Schon in den ersten Sekunden
der Temperung kommt es zu einer Ausscheidung von amorphem Si. Um diese Bereiche bildet
sich aufgrund der Disproportionierung des SiOx eine Ḧulle von SiO2. Diese Ḧulle wirkt als
Diffusionsbarriere f̈ur Si, so daß ein weiteres Anwachsen vonα nur noch sehr langsam m̈oglich
ist. Kahler [51] hat bei seinen Untersuchungen an aufgedampften SiOx-Schichten ein̈ahnliches
Temperaturverhalten der Disproportionierung gefunden. Er beschreibt eine zwischen 400 und
900◦C stattfindende Disproportionierung, welche durch eine anfänglich sehr schnelle Segre-
gation von amorphen Si-Bereichen gekennzeichnet ist. Für Temperaturen̈uber 900◦C kommt
es zur Kristallisation dieser amorphen Bereiche und zu einem Wachstum der Kristallite bei
höheren Temperaturen. Die Aktivierungsenergie der Disproportionierung wird mit 42,5 kJ/mol
[51] bzw. 120 KJ/mol [89] angegeben.
Die hier beschriebenen Modellvorstellungen zur Disproportionierung des SiOx wurden im we-
sentlichen aufgrund von IR-Absorptionsmessungen entwickelt. Vor allem die Verschiebung
der Si-O-Si-Streckschwingung im SiOx durch ein ver̈anderlichesx [93, 94, 89] (siehe Glei-
chung 3.4) f̈uhrte zur Entwicklung der kinetischen Modellvorstellungen der Reaktion. In die-
sem Kapitel sollen durch eine Kombination aus IR-Absorptionsmessungen, PL-Messungen so-
wie TEM-Analysen und R̈ontgendiffraktometrie, die einzelnen Phasen während der Dispro-
portionierung bei unterschiedlichen Ausheiltemperaturen sowie die Kristallisation des Si cha-
rakterisiert werden. Die Kombination dieser unterschiedlichen Techniken gibt ein besseres
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Versẗandnis der einzelnen, ẅahrend der Disproportionierung stattfindenden, Prozesse und er-
klärt damit auch den Ursprung der in der Literatur kontrovers diskutierten Lumineszenzban-
den.

3.2 Transmissions-Elektronenmikroskopie-Messungen

Ein direkter Zugang zur Abbildung von amorphe bzw. kristalline Nanocluster in SiO2, bietet
die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) [51, 95]. Sie stellt die nötige Auflösung,
um Objekte in dieser Größenordnung zu charakterisieren, zur Verfügung und vermittelt einen
Eindrucküber die makroskopischen Auswirkungen der Disproportionierung des SiOx.

3.2.1 Abbildungsmethoden der Elektronenmikroskopie

Die TEM-Abbildung beruht auf der Wechselwirkung eines Elektronenstrahls mit einer durch-
strahlbaren Probe einer Dicke von etwa 10 nm. Die entstehende Abbildung ist eine zwei-
dimensionale Projektion der Probenstruktur. Die Bildkontraste können durch Dicken- bzw.
Massenunterschiede, Beugungseffekte an kristallinen Probenbereichen sowie durch Phasenver-
schiebungen der Elektronen entstehen. Die Grundlagen und die verschiedenen Abbildungs-
möglichkeiten der Elektronenmikroskopie sind in [96] umfassend dargestellt. Hier sollen die
verwendeten Techniken nur kurz erläutert werden.

Hell- und Dunkelfeldabbildungen

Die zwei gebr̈auchlichsten Abbildungsmethoden bei TEM-Untersuchungen sind Hell- und Dun-
kelfeldabbildung. Dabei wird entweder der ungebeugte durch die Probe hindurchgehenden
Strahl (Hellfeld) oder ein gebeugter Strahl (Dunkelfeld) für die Abbildung benutzt [96]. Zwi-
schen diesen beiden Abbildungsmodi kann durch die Verschiebung der Objektivapertur oder
durch Verkippung des Elektronenstrahls gewechselt werden. Während in Hellfeldaufnahmen
Bildkontraste durch Massenunterschiede bzw. Elementvariationen in einer amorphen Probe er-
zeugt werden, kann man in Dunkelfeldabbildungen Kristalle in einer amorphen Matrix oder
in einem anders orientierten Kristallgebieten sichtbar machen. Im Rahmen dieser Arbeit wur-
den Dunkelfeldaufnahmen angefertigt um Si-Nanokristalle im SiO2 nachzuweisen. Um einen
ausreichenden Kontrast der nanometergroßen, kristallinen Bereiche zu erzielen, waren Belich-
tungszeiten von 15 s und mehr notwendig.

Fresnel-Defokus-Methode

Ändert sich das innere Potential abrupt zwischen verschiedenen Bereichen einer Probe, so ist
es m̈oglich diese Bereich mittels des Fresnel-Kontrastes abzubilden [96].Ähnlich wie in der
Optik, wo helle Fresnel-Streifen im Schatten einer Maske bzw. dunkle Streifen in der be-
leuchteten Region beobachtbar sind, kann es durch dieÜberlagerung der an der beschriebenen
Grenzfl̈ache gebeugten Elektronenstrahlen zu Streifenbildungen kommen. Fresnel-Kontraste
treten in TEM-Abbildungen auf, wenn man stärker alsüblich vom optimalen Fokus ausge-
hend defokussiert. Die Bereiche unterschiedlicher innerer Potentiale erscheinen unterschied-
lich hell und an den Grenzflächen treten Streifenkontraste auf. Hierbei können sehr geringe
Potentialunterschiede zu Kontrasten führen. Im Unterfokus erscheint ein Bereich mit geringem
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inneren Potential heller als die Umgebung und imÜberfokus dunkler. In der N̈ahe des optima-
len Fokus sind diese Kontraste nicht beobachtbar, wenn nicht zusätzliche Kontraste aufgrund
der kristallinen Struktur oder Massendickenänderungen die Abbildung dominieren. Durch die
Fresnel-Kontrast-Methode ist es möglich die Grenzfl̈achen magnetischer Domänen, Gasblasen,
Gitterdefekte und Korngrenzen darzustellen [96]. Dabei können sonst f̈ur das Elektronenmi-
kroskopie unsichtbare Strukturen erfaßt werden, wenn auch eine quantitative Analyse aufgrund
der Vielzahl der beteiligten Parameter nur schwer realisierbar ist. Die in dieser Arbeit vorge-
stellten Abbildungen, die diesen Kontrast ausnutzen, wurden bei einer Unterfokussierung von
etwa 1,5µm aufgenommen.

Hochauflösungsmikroskopie

Mittels hochaufl̈osender Elektronenmikroskopie (HRTEM) kann man die Netzebenen in kri-
stallinen Bereichen einer Probe abbilden, die parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet sind.
Im einfachsten Fall trifft dies nur für eine Schar von Netzebenen zu, die als parallele Streifen
abgebildet werden. Dieses, durch die Interferenz von gebeugten und ungebeugten Strahl ent-
stehende Streifenmuster, kann bei einfachen Systemen mit der Größe des kristallinen Bereichs
gleichgesetzt werden. Zur Bildanalyse kann gegebenenfalls auch auf eine Simulation der Bild-
kontraste basierend auf Modellstrukturen und unter Berücksichtigung des Abbildungsprozesses
zurückgegriffen werden.

3.2.2 TEM-Untersuchungen f̈ur unterschiedliche Temperaturschritte

Für die folgenden TEM-Untersuchungen wurde ein CM20T bzw. ein JEM-4010 Elektronen-
mikroskop benutzt. Die Querschnittsproben wurden wieüblich hergestellt einschließlich eines
abschließenden Ionenstrahlätzens mittels 4 kV Argonionen. Es wurden ausschließlich Quer-
schnitte aus einem inneren Kreisbereich der beschichteten 100 mm Si-Scheiben mit einem Ra-
dius von 2 cm pr̈apariert, um Unterschiede zwischen den einzelnen Querschnitten einer Probe
aufgrund von Schichtinhomogenitäten auszuschließen.
Abbildung 3.1 zeigt TEM-Aufnahmen für Proben der Serie D3-4T. Mit der Fresnel-Defokus-

Methode sind die Schichtstrukturen schon direkt nach der Abscheidung sehr deutlich zu sehen
(siehe Abbildung 3.1a). Nach einer Temperung auf 600◦C (Abbildung 3.1b) ist die Schicht-
struktur nach wie vor erhalten. Nach einer Temperung auf 900◦C löst sich die Schichtstruktur
langsam auf und für die auf 1100◦C erhitzte Probe sind aus einzelnen Clustern bestehende
Schichten erkennbar. Allerdings kann aufgrund der Natur der Fresnel-Defokus-Abbildungsme-
thode nur die Periode dieser Schichtstruktur ermittelt werden, jedoch nicht die genaue Dicke
einzelner Schichten. In diesen Abbildungen wurden exemplarisch 17 Perioden der 45 vorhan-
denen f̈ur die unterschiedlich getemperten Proben dargestellt. Die Periodendicke nimmt mit
steigender Ausheiltemperatur von (6,4±0,5) nm f̈ur die Probe direkt nach der Abscheidung bis
(6,1±0,5) nm f̈ur die bei 1100◦C getemperte Probe ab. In Tabelle 3.1 sind die Ergebnisse für
die Proben D3-4T und D5-4T, deren ursprüngliche SiO-Schichtdicken 3 bzw. 5 nm betragen,
sowie der Probenserie A noch einmal zusammengefaßt. Die Probenserie A besteht aus Proben
mit 30 SiO/SiO2-Perioden und SiO-Schichtdicken zwischen 1 und 6 nm (siehe Tabelle 2.2).
Die Perioden der ungetemperten Proben stimmen für alle Probenserien sehr gut mit den no-
minell aufgedampften Periodendickenüberein. Nach einer Temperung auf 600◦C kommt es
jedoch zu einer Komprimierung des Probenmaterials die bei den Proben D3-4T und D5-4T
etwa 3% der ursprünglichen Dicke betragen. Zwischen den bei 600◦C und den bei 900 oder
1100◦C getemperten Proben ist kein signifikanter Dickenunterschied mehr feststellbar. Bei der
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Probenserie A, bei denen alle Proben auf 1100◦C getempert worden, kommt es zu einer Re-
duzierung der Gesamtschichtdicke von 12-16%. Die Anzahl der nach der Temperung noch
erhaltenen Perioden verringert sich mit steigender Ausheiltemperatur (siehe Proben D3-4T und
D5-4T in Tabelle 3.1), da die obersten Schichten vom Restsauerstoff im Ofen oxidiert wurden.
Diese Erkl̈arung wird dadurch die Lage der verschwindenden Schichten sowie das Tempera-
turverhalten unterstützt. Auffallend ist, daß die Dicke der oxidierten Schicht von der Dicke
der SiO-Schichten abhängt. Bei Strukturen mit 2 nm dicken SiO-Schichten werden 54,3 nm
oxidiert und damit 9 der 30 Perioden und für 6 nm dicke SiO-Schichten 25 nm und damit nur
2 Perioden. Die Probe A1-4 beinhaltet Strukturen aus SiO-Schichtdicken von 1 nm und weist
schon direkt nach der Abscheidung keine Schichtstruktur mehr auf, sondern eine homogene
amorphe Schicht. Hier ist die Grenze der Möglichkeiten f̈ur die Deposition d̈unner Schich-
ten mit dem hier vorgestellten System und unter den angewandten Bedampfungsbedingungen
erreicht.

20nm

a) b)

c) d)

Abbildung 3.1: TEM Aufnahmen (Hellfeld, Defokus≈1,5 µm) der Probenserie D3-4T a) direkt nach
der Schichtabscheidung, b) nach einer Temperung auf 600◦C c) auf 900◦C und d) auf 1100◦C [97].
Es sind Substrat (unten in den Abbildungen) sowie die ersten 17 Perioden erfaßt. SiO2 wird in diesen
Aufnahmen hell und SiO bzw. Si-Cluster dunkel abgebildet.
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Probe TA Perioden Periodendicke [nm] Deckoxiddicke [nm] Dicke [nm]

D3-4T 25◦C 45 6,4 4,2 293
600◦C 45 6,2 5,2 284
900◦C 43 6,2 16,2 283

1100◦C 43 6,1 20,2 283
D5-4T 25◦C 45 9,3 6,4 423

600◦C 44 9,1 11,6 412
900◦C 44 9,1 16 416

1100◦C 42 9,2 25 411
A1-4 25◦C 0 0 - -
A1-4c 1100◦C 0 0 107 107
A2-4 25◦C 30 6,4 4,8 197
A2-4c 1100◦C 21 5,3 54,3 166
A3-4 25◦C 30 7,6 6,4 234
A3-4c 1100◦C 26 6,4 36,4 203
A4-4 25◦C 30 7,7 6,4 237
A4-4c 1100◦C 27 6,7 29,3 210
A5-4 25◦C 30 9,1 5,7 279
A5-4c 1100◦C 28 8,8 21,6 268
A6-4 25◦C 30 10,2 6,5 313
A6-4c 1100◦C 28 9,1 25 280

Tabelle 3.1:Zusammenfassung der TEM-Ergebnisse der Proben D3-4T, D5-4T und A1-4c bis A6-4c.

3.2.3 Abbildung der Si-Nanokristalle

Dunkelfeldaufnahmen

In Abbildung 3.2 sind Dunkelfeldaufnahmen der bei 1100◦C getemperten Proben der Serie D
dargestellt. Die Aufnahmebedingungen sind so gewählt, daß Kristallite mit{220}-Gitterebenen
des Si hell erscheinen. Diese Aufnahmen zeigen, daß für eine Temperung bei 1100◦C in den
SiOx-Schichten Si-Nanokristalle entstehen. In den bei 900◦C und niedrigeren Temperaturen
getemperten Proben haben Dunkelfeldaufnahmen keine Kristallite zeigen können. Der Ein-
fluß der SiO-Schichtdicken auf die Kristallitgröße ist deutlich aus den daneben dargestellten
Größenverteilungen erkennbar. Die Kristallitgröße folgt der Tendenz der SiO-Schichtdicke.
Die Probe D3-4T (3 nm SiO-Schichtdicke) weisen die kleinsten Kristallite ((2,8±0,2) nm) und
die Probe D5-4T (5 nm SiO-Schichtdicke) weist Kristalle der Größe von (3,3±0,4) nm auf.
Bei der 100 nm dicke SiO-Schicht (Probe D100-0T) kann keine Größenkontrolle durch die
Schichtdicke festgestellt werden. Die Kristallite nehmen in diesem Fall eine mittlere Größe von
(4,5±0,2) nm an. Die Toleranzen geben in diesem Fall die halbe Halbwertsbreite (HWHM -
half width at half maximum) der Größenverteilungen an. Die HWHM der Verteilung ist ein
Maß für die G̈ute der Gr̈oßenkontrolle. Im Fall Probe D3-4T ist es 0,4 nm, für die Probe D5-4T
0,8 nm und im Fall der Probe D100-0T 3 nm. Dabei wurden die Größenverteilungen der Proben
mit Übergitterstrukturen mit Gaußfunktionen angepaßt. Für die der Probe D100-0T ist jedoch
nur ein Anpassen mit einer Lognormal-Verteilung möglich, wie f̈ur Cluster in oxidischer Matrix
ohneÜbergitterstruktur allgemein beobachtet wird [51].
Die Bildkontraste in Dunkelfeldaufnahmen sind stark größenabḧangig. Kristalle unter 2 nm

Größe werden entweder nur schwach oder gar nicht abgebildet. Das erklärt zumindest zum Teil
die schmaler werdende Größenverteilung f̈ur dünnere SiO-Schichten. Der starke Unterschied
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Abbildung 3.2: TEM-Dunkelfeldaufnahmen der bei 1100◦C getemperten Proben der Serie D3-4T (3 nm
SiO Schichtdicke) a), D5-4T (5 nm SiO Schichtdicke) b) und D100-0T (100 nm SiO Schichtdicke) c) mit
der dazugeḧorigen Gr̈oßenverteilungen der Si-Nanokristalle. In diesen Aufnahmen erscheinen Kristallite
mit einer{220}-Ebenenausrichtung hell.
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5 nm

Abbildung 3.3: HRTEM-Aufnahme der Probe A6-4c. Die Pfeile markieren Si-Kristallite in einer ur-
spr̈ungliche amorphen SiO-Schicht. Die Gitterebenen entsprechen den{111}-Ebenen des Si.

in der Gr̈oßenverteilung zwischen 5 nm und 100 nm dicken SiO-Schichten (vergl. Abbildun-
gen 3.2b und c) belegt jedoch deutlich die Größenkontrolle durch diëUbergitterstruktur, wie
auch der kleiner werdende Kristallitdurchmesser mit dünner werdender SiO-Schichtdicke.

Abbildung der Gitterebenen

In Abbildung 3.3 ist eine HRTEM-Abbildung der Probe A6-4c dargestellt. Die Pfeile wei-
sen auf Regionen mit deutlich erkennbaren Netzebenensäumen hin. Diese Regionen sind ein
weiterer Nachweis f̈ur das Auftreten von Si-Kristalliten in diesen Proben. In Abbildung 3.4
sind die{111}-Netzebenenabstände einzelner Nanokristalle der Proben A4-4c und A6-4cüber
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Abbildung 3.4: {111}-Netzebenenabstand von Si-Nanokristallen der Proben A4-4c und A6-4c auf-
getragen gegen den inversen Durchmesser der Kristalle. Die gestrichelte Linie markiert den{111}-
Netzebenenabstand vom Si-Volumenkristall.
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1/D, dem inversen Durchmesser, aufgetragen. Die Netzebenenabstände stimmen relativ gut mit
dem Wert f̈ur den Si-Volumenkristall̈uberein (gestrichelte, horizontale Linie) und identifizie-
ren damit die beobachteten kristallinen Bereiche als Si-Nanokristalle. Die Abweichungen vom
Volumenkristallwert sind im Bereich von 5%. Eine kristallitgrößenabḧangige Zug- bzw. Druck-
spannung konnte nicht festgestellt werden. Dieser Effekt wurde z.B. an aus der Gasphase her-
gestellten Si-Nanokristallen beobachtet [98] und zur Erklärung der Si-PL-Signalverbreiterung
herangezogen [99].
Es konnten auch Kristallite mit einer{220}-Ebenenausrichtung beobachtet werden (Netzebe-
nenabstand: 0,192 nm). Allerdings ist der Kontrast für Kristallite mit dieser Ausrichtung zum
Strahl wesentlich schẅacher und es konnten nur vereinzelte Kristalle nachgewiesen werden.

3.2.4 Si-Nanokristalle in getemperten SiOx/SiO2- Übergittern

In Abbildung 3.5 sind mittels der Fresnel-Kontrast-Methode aufgenommene TEM-Abbildungen
der Probenserie C dargestellt. Bei dieser Probenserie handelt es sich, im Gegensatz zu den
SiO/SiO2-Übergittern der Probenserien A und B, um SiOx/SiO2-Strukturen. Durch die Verän-
derung des Sauerstoffpartialdruckes bei der SiOx-Abscheidung erḧalt man SiOx/SiO2-Übergitter
mit unterschiedlichenx-Werten zwischen 1 und 1,5 (siehe Abschnitt 2.3). Die Probe C4-
4c2e-7 entspricht einer Probe, deren SiOx-Schichten unter einem Sauerstoffpartialdruck von
2× 10−7 mbar abgeschieden wurden. Der resultierendex-Wert ist 1. Bei der Probe C4-4c1e-6
betrug der Partialdruck1 × 10−6 mbar und derx-Wert 1,2 und f̈ur die Probe C4-4c5e-6 be-
trug der Partialdruck5 × 10−6 mbar, welcher mit einemx-Wert von 1,5 korrespondiert. Alle
Proben wurden wie in Abschnitt 2.3 beschrieben bei 1100◦C getempert. Diese Serie wurde
präpariert um zu untersuchen, ob bei gleicher Kristallitgröße die Dichte der Kristallite in einer
Schicht variiert werden kann. Zwischen den Abbildungen 3.5a) und b) ist kaum ein Unter-
schied zu erkennen. Gegenüber der sehr gleichförmigen Schichtstruktur der Probe C4-4c2e-7
ist in Probe C4-4c1e-6 eine etwas deutlichere Clusterung sichtbar. Dunkelfeldaufnahmen waren
für die Probe C4-4c1e-6 nicht meßbar. Eine Größenauswertung der durch den Fresnelkontrast
sichtbaren Strukturen ergab für die Probe C4-4c2e-7 als mittleren Durchmesser eine Wert von
(2, 9± 0, 3) nm und f̈ur C4-4c1e-6 (2, 9± 0, 5) nm. Dieser Wert entspricht wegen der schon in
Abschnitt 3.2.1 erẅahnten Probleme bei der Quantifizierung von solchen Aufnahmen nicht dem
realen Durchmesser, kann aber als Abschätzung f̈ur die Abmessung der Kristallite in den einzel-
nen Proben aufgefaßt werden. Die TEM-Untersuchungen weisen auf keinen Größenunterschied
zwischen den Kristallen in der Probe C4-4c2e-7 und der Probe C4-4c1e-6 hin. Für die Probe

a) b) c) 20nm

Abbildung 3.5: Fresnel-Kontrast-Abbildungen von Kristalliten in SiOx/SiO2-Übergittern: a) Probe C4-
4c2e-7 b) C4-4c1e-6 und c) C4-4c5e-6. Dabei gibt die Zahl in der Probenbezeichnung den Sauerstoff-
partialdruck ẅahrend der Präparation der SiOx-Schicht an (siehe Abschnitt 2.3).
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C4-4c5e-6 ist nur noch eine sehr unterbrochene Schichtstruktur beobachtbar und die Dichte der
Kristalle in den Schichten ist stark reduziert. Eine Aussageüber die Gr̈oße der einzelnen Cluster
kann jedoch aufgrund des sehr schwachen Kontrastes und der wenigen Kristalle nicht getroffen
werden.

3.3 Röntgendiffraktometrie

Wegen des relativ schlechten Kontrastes von Si-Nanokristallen in einer SiO2-Matrix in den
HRTEM-Abbildungen und der starken Kristallitgrößenabḧangigkeit der Kontraste in den Dun-
kelfeldaufnahmen wurde in dieser Arbeit die Röntgendiffraktometrie als zusätzliche Methode
zur Gr̈oßenbestimmung der Si-Nanokristalle herangezogen. Diese Methode wurde ebenfalls in
[100, 56] zur Gr̈oßenbestimmung von Si und Ge-Nanokristallen benutzt. Kahler zeigte für ein
sehrähnliches System wie das hier untersuchte, daß die Auswertung der HRTEM-Abbildungen
und R̈ontgendiffraktometrie-Messungen in den Grenzen der experimentellen Fehler die selben
Kristallitgrößen ergeben [51]. Einzelheiten zur Röntgendiffraktometrie-Technik sind in [101]
beschrieben.
Zur Größenbestimmung von Kristalliten in dünnen Schichten verwendet man die Röntgenbeu-

gungsmethode unter einem konstanten sehr flachen Winkel zwischen Röntgenstrahl und Pro-
benoberfl̈ache. Auf diese Weise trägt das maximale Probenvolumen zum Meßsignal bei. Der
Winkel zwischen Detektor und Quelle wird variiert und mit 2Θ bezeichnet. Bei diesem so-
genannten 2Θ-Scan erḧalt man immer dann eine erhöhtes Signal wenn der eingestellte Winkel
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Abbildung 3.6: Röntgendiffraktometrie-Spektren der Probenserie A. Die roten senkrechten Balken ste-
hen an den Positionen der (111), (220) und (311) Reflexe von Si (von links nach rechts). Bei der Pro-
benbezeichnung steht die erste Zahl vor dem Bindestrich für die SiO-Schichtdicken in den̈Ubergittern.
Für die Proben A2-4c und A1-4c, also mit 1 bzw. 2 nm dicken SiO-Schichten, konnten keine Kristallite
nachgewiesen werden.
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Abbildung 3.7: Abhängigkeit des durch R̈ontgendiffraktometrie ermittelten Kristallitdurchmessers von
der SiO-Schichtdicke. Die Probenserie A steht für Übergitterstrukturen mit 30 und die Probenserie B
mit 45 Perioden (siehe Tabelle 2.2)

(2Θ) und der Ebenenabstand sowie die Orientierung der zu untersuchenden Kristalle die Bragg-
Bedingung erf̈ullen:

nλ = 2d sin Θ. (3.2)

n ist eine ganze Zahl,λ die Wellenl̈ange der R̈ontgenstrahlung undd der Abstand der Net-
zebenen. Im Si sind drei Hauptmaxima zu erwarten, die mit den (111), (220) und der (311)
Gitterabsẗanden korrelieren (siehe Abbildung 3.6). Aus der Breite dieser Banden läßt sich die
Größe der an der Beugung beteiligten Kristallite nach der Scherrer-Formel berechnen:

dhkl =
Kλ

βhkl cos Θ
, (3.3)

mit dhkl als Kristallitgr̈oße, K als Scherrerkonstante undβhkl als Signalbreite. Dabei wird eine
Signalverbreiterung aufgrund von Gitterverzerrungen vernachlässigt.
Die Messungen wurden mit einem D5005 (Siemens, Bruker AXS) Röntgendiffraktometer mit
der CuKα-Linie als Anregung durchgeführt. Die Detektion erfolgte mittels eines Szintillati-
onsdetektors. In Abbildung 3.2 sind die Röntgendiffraktometrie-Spektren der Probenserie A, in
der die SiO-Schichtdicke zwischen 1 und 6 nm variiert wird, dargestellt. Die Si-Banden werden
für kleiner werdende SiO-Schichtdicken immer schwächer. F̈ur Proben mit SiO-Schichtdicken
unter 3 nm konnten mit dieser Technik keine Kristallite nachgewiesen werden. Die mittels
Gleichung 3.3 ermittelten Kristallitdurchmesser für die Serie A und die Serie B sind̈uber den
SiO-Schichtdicken in Abbildung 3.7 dargestellt. Die Kristallitgröße folgt deutlich der von der
SiO-Schichtdicke vorgegebenen Größe. Dabei ist der mittlere Kristallitdurchmesser immer et-
was kleiner als die nominelle SiO-Schichtdicke. Für Schichtdicken̈uber 5 nm stellt sich ein
konstanter Si-Kristallitdurchmesser von etwa 4,5 nm ein. Das stimmt sehr gut mit dem mittle-
re Kristallitdurchmesser von 4,5 nm̈uberein, der f̈ur 100 nm SiO-Schichtdicke mittels TEM-
Untersuchungen nachgewiesen wurde (siehe Abbildung 3.2c). Eine wirkliche Größenkontrolle
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der Si-Nanokristalle ist demzufolge nur bis zu einer Kristallitgröße von 4,5 nm realisierbar. Für
größere Schichtdicken als 6 nm kommen zwar immer mehr größere Si-Kristallite zur Verteilung
hinzu und bewirken eine immer breitere Größenverteilung (siehe Abbildung 3.2). Der mittlere
Kristallitdurchmesser wird aber nicht mehr beeinflußt. Die relativen Meßunsicherheiten neh-
men f̈ur die Probenserie A (30-Perioden) Werte bis zu 30% an. In den Grenzen der relativ ho-
hen Meßunsicherheiten sind die 5% Abweichung in den Gitterabständen (siehe Abbildung 3.4)
und der damit einhergehenden Signalverbreiterung im Röntgendiffraktometrie-Spektrum ver-
nachl̈assigbar.

3.4 Fouriertransformierte-Infrarotabsorptions-Messungen

3.4.1 Schwingungsspektroskopie an SiO2

Um die Umordnung der SiOx-Matrix während der Disproportionierung zu untersuchen, wurden
in dieser Arbeit Fouriertransformierte-Infrarotabsorptions-Messungen (FTIR) angewandt. Ent-
gegen zu den in Abschnitt 3.2 vorgestellten TEM-Untersuchungen werden mit dieser Methode
Veränderungen in der chemischen Zusammensetzung und den Bindungsverhältnissen, die noch
keine strukturellen Auswirkungen wie z.B. Clusterbildung u.ä. haben, detektiert. Das macht
eine Untersuchung der Kinetik des Disproportionierungsprozesses schon bei geringen Ausheil-
temperaturen m̈oglich [93, 94, 89]. Die Schwingung eines Moleküls bzw. einer atomaren
Bindung kann als harmonischer Oszillator aufgefaßt werden. Die Resonanzfrequenz des Sy-
stems liegt damit beif = 1

2π

√
D
m

. Dabei stehtm für die reduzierte Masse der schwingenden
Atome und D f̈ur die ,,Federkonstante“ der Schwingung. Diese Konstante ist abhängig von
der Bindung, als auch von der umgebenden Matrix, im speziellen von ihrer relativen Dielek-
trizitätskonstanteεr. Regt man mit dieser Eigenfrequenz das schwingende System resonant an,
so kommt es zu einer erhöhten Absorption. Eine Analyse der Schwingungsfrequenzen erlaubt
somit eine Aussagëuber die an der Schwingung beteiligten Atome und ihre unmittelbare di-
elektrische Umgebung. Je nach Charakter der zu untersuchenden chemischen Bindung kann
ihre Eigenfrequenz durch IR-, Raman- oder auch z.B. Elektronenenergieverlustspektroskopie
(EELS) ermittelt werden.
Die Si-O-Bindung im SiO2 zeichnen drei infrarotaktive Schwingungen aus [102]: Die Streck-
schwingung (siehe Abbildung 3.8a), die für thermisches SiO2 mit einer Energie von 1075-
1080 cm−1 angegeben wird [88, 103, 104], die Biegeschwingung (siehe Abbildung 3.8b) mit
einer Energie von 810-820 cm−1 [103, 104], sowie die Schaukelschwingung (siehe Abbil-
dung 3.8c), deren Energie zwischen 450 und 500 cm−1 liegt [105, 103, 104, 93].

a) b) c)

Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der Streckschwingung (a) Biegeschwingung (b) und Schau-
kelschwingung (c) der Si-O-Si Bindung. Die Si-Atome sind grau und die O-Atome rot dargestellt. die
roten Pfeile geben die Richtung der Schwingung an.
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Abbildung 3.9: IR-Absorptionsspektren der Probenserie D3-4T, also einer Probenserie mit SiO-
Schichtdicken von 3 nm ausgeheilt bei unterschiedlichen Temperaturen TA. Die Pfeile deuten auf die im
Text n̈aher erl̈auterten Absorptionsbanden A, B und C [97].

3.4.2 FTIR-Messungen f̈ur unterschiedliche Ausheiltemperaturen

Die folgenden IR-Absorptionsmessungen wurden mittels eines Bruker IFS66v Fourier-Transfor-
mations-Infrarotspektrometers durchgeführt. Dabei wurde ein MCT-Detektor und ein KBr-
Strahlteiler verwendet. Diese Kombination aus Detektor und Strahlteiler ermöglicht Messungen
ab einer Wellenzahl von 600 cm−1. Die Messungen erfolgten in Transmission unter Vakuum.
Der Strahl war senkrecht zur Probenoberfläche orientiert. Als Untergrund wurde das Absorp-
tionsspektrum des reinen Substrates ohne aufgedampfte Schichten gemessen. Abbildung 3.9
zeigt die Absorptionsspektren der Probenserie D3-4T. Je nach Ausheiltemperatur (siehe Ab-
schnitt 2.3) treten unterschiedliche Absorptionsbanden in den Spektren auf. Die Banden A
und C, die in ihrer energetischen Lage mit der Streck- und Schaukelschwingung des SiO2

übereinstimmen, sowie eine Bande B bei einer Energie von 880 cm−1. Die Bande B ist nur
für Ausheiltemperaturen unter 700◦C beobachtbar. Die Si-O-Si-Schaukelschwingung kann auf-
grund der schon erẅahnten Limitierung durch das Detektionssystem nicht gemessen werden.

Die Absorptionsbanden A und C

Die Resonanzfrequenz der Streck- und der Schaukelschwingung ist abhängig von den beteilig-
ten Atomen, sowie der dielektrischen Umgebung. Die Energie der Schwingungen ist somit ein
Maß für die Sẗochiometrie des Oxides in der Umgebung der Bindung. Speziell für die Energie
der Streckschwingung (Bande C in Abbildung 3.9) wurde ein linearer Zusammenhang zwischen
Stöchiometriewertx in SiOx und ihrer EnergieνSi−O festgestellt [93, 94, 89]:

x = 0, 02
(
νSi−O

cm−1

)
− 19, 3 (3.4)
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Abbildung 3.10: Energie der Absorptionsbande C der Probenserien D100-0T, D0-100T, D5-4T und
D3-4T als Funktion der Ausheiltemperatur. Die beiden waagerechten Linien stehen für die Energien der
SiO-Streckschwingung in reinem SiO bzw. SiO2 nach Gleichung 3.4.

Diese Formel wurde für nicht ausgeheilte SiOx-Schichten ermittelt. Das erklärt einenνSi−O-
Wert für SiO2 von 1065 cm−1 im Gegensatz zu thermischem SiO2 mit einemνSi−O-Wert von
1075-1080 cm−1 [88, 103, 104]. In Abbildung 3.10 ist die Energie der Bande C für die un-
terschiedlichen Ausheiltemperaturen (TA) aufgetragen. Die horizontalen Linien stehen für den
νSi−O-Wert von SiO2 bzw. SiO aus Gleichung 3.4. Durch den senkrecht zur Schicht einfallen-
den Strahl sieht man im IR-Absorptionsspektrum nur die TO-Mode der Si-O-Si-Streckschwing-
ung [104]. Diese Mode hat eine unsymmetrischen Form (siehe Abbildung 3.9) und kann in zwei
Untermoden aufgeteilt werden, die in der Literatur mit AS1-TO-Mode und AS2-TO-Mode be-
zeichnet werden [104]. Die Punkte in Abbildung 3.10 stehen für die Position der AS1-TO-
Mode, die eine ḧohere Modenstärke aufweist. DieνSi−O-Werte f̈ur die ungetemperten Proben
zeigen die in Gleichung 3.4 beschriebene Tendenz. DerνSi−O-Wert steigt mit steigendemx-
Wert, wobei in diesen Spektren die Beiträge der einzelnen Nanometer dicken SiO- bzw. SiO2-
Schichten nicht aufgelöst werden k̈onnen. F̈ur die SiO-Schicht beträgtνSi−O 995 cm−1, für die
Übergitterstruktur mit 5 nm dicken SiO-Schichten 1035 cm−1, mit 3 nm dicken SiO-Schichten
1038 cm−1 und für die 100 nm starke SiO2-Schicht 1057 cm−1. DieνSi−O-Werte f̈ur die 100 nm
dicke SiO- und SiO2-Schichten liegen leicht unter den Werten für SiO und SiO2 aus Glei-
chung 3.4, was durch Inhomogenitäten der SiOx-Schichten direkt nach der Abscheidung erklärt
werden kann. Bei wachsendemTA kommt es zu einer Verschiebung derνSi−O-Wertes zu immer
höheren Energien. F̈ur Temperaturen̈uber 900◦C nimmtνSi−O eine Wert vom etwa 1080 cm−1

für alle Proben an. Die Disproportionierung des SiOx findet also in einem Ausheiltempera-
turbereich zwischen 300 und 900◦C statt. Über 900◦C ist den FTIR-Absorptionsmessungen
zu Folge die Disproportionierung abgeschlossen. Um die Kinetik des Disproportionierungs-
prozesses zu beschreiben, wird im folgenden auf den in Abschnitt 3.1 eingeführten Umsatzα
näher eingegangen. Geht man von einer Reaktion erster Ordnung ohne Rückreaktion aus f̈ur
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Abbildung 3.11: Arrheniusplot der Temperaturabhängigkeit der Geschwindigkeitskonstantek, dabei ist
ln(k) über der inversen Temperatur aufgetragen. Die rote durchgezogen Linie ist die lineare Regression
für die Daten der Probe D3-4T. Der Anstieg der Gerade entspricht einer Aktivierungsenergie von 0.40 eV.

die Reaktion 3.1 aus, läßt sich der Umsatzα wie folgt definieren:

α = 1− e−kt ≈ y

2− x
mit k = k0 × e

−EA
kBTA (3.5)

Dabei stehtk für die Geschwindigkeitskonstante,EA für die Aktivierungsenergie,t für die
Temperdauer undkB für die Boltzmannkonstante.k0 ist ein Proportionaliẗatsfaktor in den die
Diffusionskonstante von Si in SiOx, die Konzentrationen von Si im amorphen Bereich, im SiOx

und in der SiO2 Schale um den amorphen Bereich (siehe Abschnitt 3.1) mit eingeht. Der un-
terschiedlicheα-Wert für unterschiedliche Ausheiltemperaturen TA drückt sich in einem unter-
schiedlichenνSi−O-Wert aus [89]:

α =
νm − νi

νf − νi

, (3.6)

wobeiνm der für eine bestimmte Ausheiltemperatur gemessene Schwingungsenergie entspricht,
währendνi für die Anfangsschwingungsenergie der Probe (direkt nach der Abscheidung) und
νf für den Endwert, also 1080 cm−1 steht. Dadurch läßt sich das Temperaturverhalten vonk
durch die Verschiebung der Absorptionsbande berechnen. Abbildung 3.11 zeigt einen Arrhe-
niusplot dieser Abḧangigkeit. In diesem Fall wurdeln(k) über 1000/TA dargestellt, was laut
Gleichung 3.5 einer linearen Abhängigkeit entspricht:

ln(k) = ln(k0)−
EA

kBTA

. (3.7)

Aus dem Anstieg der Gerade läßt sich die AktivierungsenergieEA ermitteln. F̈ur die in Ab-
bildung 3.11 dargestellten Proben wurde eine Aktivierungsenergie von 0,40-0,43 eV (39-41
KJ/mol) ermittelt. Lediglich die Werte für die 100 nm dicke SiO2-Schicht (Probe D0-100T)
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Abbildung 3.12: Intensiẗat der Absorptionsbande B der Probenserien D0-100T, D5-4T und D3-4T als
Funktion der Ausheiltemperatur. Bei der Probenserie D100-0T konnte aufgrund derÜberlagerung von
Bande B und C keine vergleichbaren Daten gewonnen werden.

weichen deutlich von einer Geraden ab. Das ist jedoch nicht verwunderlich, da hier nur die
Umordnung des SiO2 eine Rolle spielt und sich keine amorphen Si-Bereiche ausbilden, wie es
bei den anderen Proben der Fall ist. Der konkret ermittelte Werte der Aktivierungsenergie hängt
stark vom angewandten Modell ab. Hinds et al. wählen f̈ur ihre Auswertungen das eindimen-
sionale Avrami-Erofe’ve Modell [89], welches von einerk ∝

√
exp(−EA/RTA) Abhängigkeit

ausgeht. Demzufolge ist die ermittelte Aktivierungsenergie größer (120 KJ/mol). Die den Aus-
wertungen zugrunde liegende Daten stimmen jedoch sehr gut hier vorgestelltenüberein, wenn
auch die Zahlenwerte für die Aktivierungsenergie, je nach Modell, unterschiedlich sind.

Die Absorptionsbande B

Die Ausheiltemperaturabhängigkeit der Absorptionsbande B in Abbildung 3.9 erweist sich als
abweichend von der beschriebenen Abhängigkeit der Banden A und C. Die Bande B bleibt in
ihrer energetischen Position unabhängig von der Ausheiltemperaturen bei konstant 880 cm−1.
In Abbildung 3.12 sind die integralen Absorptionsintensitäten dieser Bande für die Probenserien
D0-100T, D5-4T und D3-4T als Funktion der AusheiltemperaturTA dargestellt. F̈ur Ausheil-
temperaturen̈uber 500◦C verliert die Bande an Intensität und f̈ur Temperaturen̈uber 700◦C ist
sie nicht mehr detektierbar. Die unterschiedliche Absorptionsintensität für die unterschiedli-
chen Probenserien bei gleicher Ausheiltemperatur läßt sich durch die unterschiedliche Dicke
der zum Signal beitragenden Schichten erklären. Das Intensitätsverḧaltnis der Absorptionsban-
den B und C in Abbildung 3.9 beträgt für dieÜbergitterstrukturen D5-4T und D3-4T etwa 19
und für die 100 nm dicke SiO-Schicht (Probe D100-0T) etwa 8, jeweils bei der Ausheiltempe-
ratur mit der maximalen Absorptionsintensität für die Bande B.
Für die Absorptionsbande bei 880 cm−1 werden in der Literatur unterschiedliche Erklärungs-
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möglichkeiten angegeben. In [93, 94] wirdüber eine Absorptionsbande bei 775 cm−1 berichtet,
die einer O3-Si-H Biegeschwingung zugeordnet wird. Allerdings tritt sie dort in Kombination
mit der Absorptionsbande der Streckschwingung bei 2265 cm−1 auf, die im Fall der hier vor-
gestellten Proben nicht detektierbar war. In [106] wird die Absorptionsbande bei 880 cm−1 der
Streckschwingung von (SiO)n-Ringen zugeordnet. Theoretische Berechnungen ergaben eine
Si-O-Si-Streckschwingung mit einer Energie von 870 cm−1 an Defektstrukturen die den Namen
Non-bridging Oxygen hole center (NBOHC) tragen [75]. Diese Defekte bestehen aus einer auf-
gebrochenen Si-O-Bindung mit einem ungepaarten Elektron am Sauerstoffatom (≡ Si − O·).
Den Berechnungen zur Folge nimmt jedoch die Energie der Streckschwingung des Sauerstof-
fatoms nur dann einen Wert von 870 cm−1 an, wenn das NBOHC an einen Si6-Ring gebunden
ist. Im Fall von einerα-Quartzähnlichen Struktur in der Umgebung des NBOHC’s wurde eine
Schwingungsenergie von 814 cm−1 berechnet. Entweder das Auftreten von (SiO)n-Ringen oder
von NBOHC’s gebunden an eine Si-Ringstruktur kommt als Erklärung der Absorptionsbande
B in Abbildung 3.9 in Frage.

3.4.3 Theoretische Berechnungen der Molek̈ulschwingungen

Um den Ursprung der IR-Absorptionsbande B genauer zuordnen zu können, wurden die Schwin-
gungsfrequenzen sowie ihre relativen Intensitäten theoretisch berechnet. Als Grundlage wur-
den,ähnlich wie in der schon erẅahnten theoretischen Arbeit [75], semiempirische quantenme-
chanische Modelle nach dem PM3-Verfahren verwendet [107, 108]. Die Rechnungen wurden
an einer Silicon Graphics-Workstation OCTANE mit zwei R12000-Prozessoren unter Verwen-
dung des Computerprogrammes SPARTAN [109] durchgeführt. Die Grundlagen der Schwing-
ungs- und Rotationseigenwertberechnung sind in [110] näher erl̈autert. Es wurden die Schwin-
gungseigenwerte und -Stärken f̈ur unterschiedliche Si6-Ringe berechnet, die in Abbildung 3.13
dargestellt sind. In keinem dieser Fälle wurden die erẅahnten Frequenzen in einem̈ahnlichen
Intensiẗatsverḧaltnis wie bei den experimentellen Daten gefunden. Dies gilt auch für ein NBOHC
dessen Sauerstoffatom an einen Si6-Ring gebunden ist (siehe Abbildung 3.13d). In Abbil-
dung 3.14 wurden die zwei Molekülstrukturen, die mit den experimentellen Ergebnissen ver-
gleichbare Schwingungswerte ergaben, dargestellt. Es handelt sich dabei um Cluster aus zwei
Si6-Ringen (Abbildung 3.14a) und einem Cluster aus einem Si6-Ring und einem (SiO)3-Ring
(Abbildung 3.14b). In beiden F̈allen wird ein Bindungsbruch zwischen einem Si-Atom und
dem die Ringe verbindenden O-Atom, mit einem freien Elektron am Sauerstoff angenommen.
Für diese Cluster ergeben sich eine Schwingung mitν1 = 839, 8 cm−1 und eine zweite Schwin-
gung mitν2 = 1070, 6 cm−1. Für die in Abbildung 3.14a dargestellte Struktur ist das Inten-
sitätsverḧaltnis der zweiten zur ersten Schwingung 7,7 und für die in Abbildung 3.14b darge-

O O
O

O

O

a) b) c) d)

Abbildung 3.13: Verschiedene m̈ogliche Si6-Strukturen: a) der einfache Si6-Ring, b) zwei Si6-Ringe
durch ein Sauerstoffatom verbunden, c) ein Si6 und ein (SiO)3 Ring durch ein Sauerstoffatom verbunden
und d) ein NBOHC an einem Si6-Ring. Die freien Bindungen wurden mit H-Atomen abgesättigt.
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a) b)

Abbildung 3.14: Cluster aus zwei Si6-Ringen (a) bzw. einen Si6-Ring und einem (SiO)3-Ring (b)
mit einem Bindungsbruch zwischen einem Si- und dem verbindenden O-Atom. Die freien Bindungen
wurden mit H-Atomen abgesättigt (in die Abbildung nicht eingezeichnet).

stellte Struktur 8,6. Dabei steht die Schwingung mit der Energieν1 für eine Biegeschwingung
des Sauerstoffatoms an der aufgebrochenen Si-O Bindung (siehe Abbildung 3.8b) mit einer
zus̈atzlichen Dehnung bzw. Stauchung der noch bestehenden Si-O-Bindung. Die Schwingung
mit der Energieν2 steht f̈ur die Streckschwingung des selben Sauerstoffatoms (siehe Abbil-
dung 3.8a). Die Energie der Streckschwingung stimmt sehr gut mit den experimentellen Er-
gebnissen̈uberein, ẅahrend die Energieν1, um 40 cm−1 von der beobachteten Schwingung bei
880 cm−1 abweicht. Das Auftreten dieser zusätzlichen Bande und die gutëUbereinstimmung
der Intensiẗatsverḧaltnisse mit der Messung an der 100 nm starken SiO-Schicht deuten jedoch
auf eine diesen Clustern̈ahnlichen Struktur, als Ursprung der beobachteten Absorptionsbande
B hin. Das ḧohere Intensiẗatsverḧaltnis von Bande C zu Bande B in den SiO/SiO2- Übergittern
läßt sich dadurch erklären, daß die Si6-Ringe vor allem bei der Disproportionierung des SiO als
Grundbausteine der amorphen Cluster entstehen, während zur Bande C die Sauerstoffatome aus
den SiO- und SiO2-Schichten beitragen.

Aus der Entwicklung der Banden A und C der FTIR-Absorptionsspektren läßt sich schließen,
daß der Disproportionierungsprozeß schon bei kleinen Ausheiltemperaturen einsetzt und bei
Temperaturen̈uber 900◦C abgeschlossen ist. Die Aktivierungsenergie für diesen Prozeß liegt
bei 0,4 eV. Der Ursprung der Absorptionsbande B kann quantenmechanischen Berechnungen
zur Folge NBOHC-Defekte, welche an Si6-Ringen lokalisiert sind zugeordnet werden.

3.5 Photolumineszenz-Messungen

Während man durch FTIR-Absorptionsspektroskopie die Umordnung des SiO in SiO2 sehr
gut verfolgen kann, ist es relativ schwierig, einzelne sich während der Disporportionierung
bildende Strukturen nachzuweisen. Photolumineszenz hingegen ist eine sehr empfindliche
Nachweism̈oglichkeit von Defektstrukturen und sich bildende amorphe oder kristallinen Clu-
ster in einer oxidischen Matrix. Durch eine Kombination aus beiden Messungen lassen sich
erg̈anzende Schlußfolgerungen zum Umordnungsprozeß des SiOx treffen.

3.5.1 Lumineszenzzentren in SiOx

Trifft eine elektromagnetische Welle einer ausreichenden Energie auf einen Halbleiter wird ein
Teil dieser Welle absorbiert und führt entweder zur Erẅarmung des Festkörpers, oder wird als
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elektromagnetische Welle einer anderen Energie wieder abgestrahlt. Dieser Vorgang ist als
Photolumineszenz (PL) bekannt. Bei einer PL-Messung kommt es zu drei unterschiedlichen
Prozessen [111]:

• Anregung: Elektron-Loch-Paare werden durch Photonen der Energie hνex angeregt.

• Thermalisation: Die angeregten Elektron-Loch-Paare relaxieren zu einer quasi-thermischen
Gleichgewichtsverteilung.

• Rekombination: Die thermalisierten Elektron-Loch-Paare rekombinieren strahlend unter
Emission elektromagnetischer Strahlung der Energie hνem.

Bei der strahlende Rekombination kann es sich um die Rekombination eines Exzitons, Band-
zu-Band- oder Akzeptor-Donator-Überg̈ange oder auch der Elektron-Loch-Rekombination an
Defektniveaus handeln. Das PL-Signal solcher Lumineszenzzentren fällt normaler Weise expo-
nentiell mit der Zeit ab:

I(t) = I0 × e−
t
τ (3.8)

Dabei stehtI(t) für die PL-Intensiẗat zum Zeitpunkt t undI0 für die Anfangsintensität. Treten
konkurrierende Prozesse unterschiedlichen Ursprungs auf, setzt sich die Gesamtlebensdauerτ
wie folgt zusammen:

1

τ
=
∑

i

1

τri

+
∑ 1

τnri

. (3.9)

Hierbei stehtτr für die Lebensdauern der strahlenden (engl. radiative) undτnr für die der nicht-
strahlenden (engl. nonradiative)Überg̈ange.
Im thermischen Gleichgewicht nimmt die Ladungsträgerdichte exponentiell mit der Energie ab.
Somit ist das PL-Signal bei gleicherÜbergangswahrscheinlichkeit für die tiefste Energie am
sẗarksten. Das detektierte PL-Signal ist also empfindlich auf das tiefstliegende der möglichen
Energieniveaus. Da 1/τr die Übergangswahrscheinlichkeit des strahlenden Prozesses angibt, ist
die Rekombination der Ladungsträger auch in ḧohere energetische Niveaus möglich, wenn die
Lebensdauer der Ladungsträger dort entsprechend gering ist.
In der Literatur wirdüber eine Vielzahl von unterschiedlichen strahlenden Rekombinationszen-
tren im SiO2 bzw. SiOx berichtet. Dabei ist es schwierig, die Emission bei einer bestimmten
Energie nur genau einem Lumineszenzzentrum zuzuordnen, da die Struktur, die Herstellungs-
bedingungen und die chemische Zusammensetzung der Probe eine große Rolle bei der Bildung
der unterschiedlichen Rekombinationszentren spielen.

Defekte in SiO2

Lumineszenzmessungen an SiO2 ergaben im wesentlichen vier mögliche Defekte als strahlende
Lumineszenzzentren [112, 113, 114]:

• DasE’-Zentrum, welches aus einem ungepaarten Elektron am Si-Atom besteht (≡ O3 −
Si·), wurdeüber Elektronenspinresonanz-Messungen (ESR) identifiziert [114] und mit
einer Lumineszenz bei 4,3-4,6 eV in Zusammenhang gebracht [112].

• DasNBOHC(engl. non-bridging oxygen hole center) steht für eine aufgebrochene Si-O-
Bindung mit einem ungepaarten Elektron am Sauerstoffatom (≡ Si−O·). Dieser Defekt
wurde ebenfalls mit ESR nachgewiesen [114]. PL- und CL-Messungen an einem solchen
Defekt ergaben eine Emissionsenergie bei 1,9-2,1 eV [112, 26, 115, 116].
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• Das’self trapped exciton’ (STE)steht f̈ur ein Exziton, welches an einer selbstinduzierten
Gitterverspannung eingefangen ist. Als Ursprung dieses Defekts wird im allgemeinen
eine Kombination aus einemE’-Zentrum und einem Peroxy-Radikal (≡ Si − O − O·
[107]) angegeben. F̈ur diesen Defekt wurde eine Lumineszenz bei 2,6-2,8 eV beobachtet
[112, 117].

• Sauerstoffleerstellen(O ≡ Si − Si ≡ O), welche in SiO2 auch als Defekte aufgefaßt
werden k̈onnen, dienen als Erklärung einer PL-Bande bei 2,1 eV [27, 118, 119, 27].

Amorphe Si-Cluster

Das Auftreten von amorphen Si-Clustern bei einer Temperung von SiOx- Schichten auf 750-
950◦C wurde mehrfach berichtet [120, 51]. Ihnen wird ein Lumineszenzsignal mit einer Emis-
sionsenergie zwischen 1,6-1,9 eV zugeordnet [121, 89, 94, 27]. In [89, 27] wurde ein zu amor-
phem Si vergleichbares Temperaturverhalten dieser PL-Bande festgestellt. Theoretische Be-
rechnungen [122] zu amorpher Si-Cluster zwischen 2 und 6 nm ergeben eine clustergrößenab-
hängige HOMO-LUMO-Bandl̈ucke in diesem Energiebereich.

Molekulare Rekombinationszentren

Eine Erkl̈arungsm̈oglichkeit für das PL-Signal in substöchiometrischen Si-Oxiden oder in porö-
sem Si ist das Auftreten von Siloxenen. Siloxene sind durch O- und H-Atome abgesättigte
Si-Ringstrukturen mit der Summenformal Si6O3H6. Sie weisen ein PL-Signal im Bereich zwi-
schen 2,0 und 2,5 eV [123, 32, 33] auf. Nach einer Temperung auf 400◦C tritt speziell bei
den sogenannten Ẅohlerschen Siloxenen ein Lumineszenzsignal zwischen 1,6 und 1,8 eV auf
[124, 34]. Allerdings sind diese Moleküle bei hohen Temperaturen instabil.

Si-Nanokristalle

Im Zusammenhang mit Si-Nanokristallen wirdüber eine Lumineszenzbande zwischen 1,3 und
1,9 eV berichtet, die vor allem durch das ’Quantum Confinement’-Modell oderüber Ober-
flächenzusẗande der Si-Nanokristalle erklärt wird. Auf diese Modelle wird in Kapitel 4 n̈aher
eingegangen.

In Tabelle 3.2 sind alle hier erẅahnten Lumineszenzzentren noch einmal zusammengefaßt. Die-
se Zusammenstellung erhebt nicht den Anspruch auf Vollständigkeit. Allein f̈ur die Defektlumi-

LumineszenzzentrumPL-Emissionsenergie Referenz

E’-Zentrum 4,3-4,6 eV [112]
NBOHC 1,9-2,1 eV [112, 26, 115, 116]
STE 2,6-2,8 eV [112, 117]
Sauerstoffleerstellen 2,1 eV [27, 118, 119, 27]
amorphe Si-Cluster 1,6-1,9 eV [121, 89, 94, 27, 122]
Siloxene 2,0-2,5 eV [123, 32, 33]
Wöhlersche Siloxene 1,6-1,8 eV [124, 34]
Si-Nanokristalle 1,3-1,9 eV [5, 6, 35, 7]

Tabelle 3.2: Übersichtüber die Lumineszenzzentren in SiO2 bzw. SiOx.
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neszenz sind in [112] noch eine Vielzahl weiterer möglicher Ursachen verschiedener Lumines-
zenzbanden angegeben. Allerdings finden in Tabelle 3.2 die am häufigsten diskutierten Zentren
Erwähnung.

3.5.2 PL-Messungen f̈ur unterschiedliche Ausheiltemperaturen

Die folgenden PL-Spektren entstanden unter Anregung durch einen HeCd-Laser mit einer Ener-
gie von 3,8 eV. Die Leistungsdichte auf der Probe betrug 50 mW/cm2. Das Signal wurde mittels
eines Spiegelsystems auf den Eintrittsspalt eines Acton Research 500L Spektrometers fokus-
siert, dessen Spaltbreite 300µm betrug. Als Detektor fungierte ein mit flüssigem N2 gek̈uhltes
CCD-Array.
Abbildung 3.15 zeigt die PL-Spektren der Probe D5-4T (SiO-Schichtdicke 5 nm) für unter-
schiedliche Ausheiltemperaturen. Drei unterschiedliche Banden sind in diesen Spektren beob-
achtbar: Die Bande I, welche unabhängig von der Ausheiltemperatur bei etwa 580 nm auftritt
und oberhalb von 700-800◦C nicht mehr beobachtbar ist. Die Bande II im niederenergetischen
Bereich der Bande I, die mit steigender Ausheiltemperatur eine Rotverschiebung aufweist. Bei
etwa 900◦C hat das Maximum dieser Bande eine Wellenlänge von 890 nm erreicht. Für Aus-
heiltemperaturen̈uber 900◦C tritt die PL-Bande III bei 915 nm auf, deren Intensität viel gr̈oßer
als die der beiden anderen ist und mit zunehmender Ausheiltemperatur noch steigt. In Abbil-
dung 3.15 wurden die beiden PL-Spektren der Proben mit einer Ausheiltemperatur von 1000
und 1100◦C durch 5 dividiert. F̈ur Probe D3-4T ist die Intensität der Bande III mehr als um
einen Faktor 30 gr̈oßer als die der Banden I und II. In Abbildung 3.16 sind die Emissionsener-
gien der PL-Banden I, II und III als Funktion der Ausheiltemperaturen für die Probenserien D5-
4T, D3-4T und D100-0T dargestellt. Für die Probe D0-100T, die 100 nm dicke SiO2-Schicht,
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Abbildung 3.15: PL-Spektren der Probenserie D5-4T. Die Spektren der bei 1000 und 1100◦C getem-
perten Proben wurden durch 5 dividiert.
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Abbildung 3.16: Energien der PL-Banden I, II und III der Probenserien D100-0T, D5-4T und D3-4T
als Funktion der Ausheiltemperatur TA. An der Probenserie D0-100T konnte kein PL-Signals in diesem
Wellenl̈angenbereich detektiert werden.

konnte unter den beschriebenen Bedingungen kein PL-Signal detektiert werden.

Die PL-Bande I

Die PL-Bande I liegt energetisch für alle Proben zwischen 2,0 und 2,5 eV. Sie zeigt keine
energetische Verschiebung in Abhängigkeit von der Ausheiltemperatur und ist für Proben, die
auf Temperaturen oberhalb von 800◦C getempert wurden, nicht mehr detektierbar. In Abbil-
dung 3.17 sind die Intensitäten der Bande I für die Proben D5-4T und D3-4T als Funktion der
Ausheiltemperatur dargestellt. Da die Probenserie D100-0T nur aus 100 nm SiO besteht, ist
dort das Signal so schwach, daß eine Auswertung dieser Art nicht möglich ist. Deutlich ist zu
erkennen, daß die Signalintensität zun̈achst mit der Ausheiltemperatur steigt, bis sie bei 400-
500◦C ihr Maximum erreicht. Danach fällt die Intensiẗat wieder ab und ist für Proben die auf
Temperaturen̈uber 800◦C getempert wurde nicht mehr detektierbar.
In dem beschriebenen Energiebereich gibt es drei mögliche Erkl̈arungen f̈ur das Auftreten einer
Lumineszenzbande in SiOx-Schichten (siehe Tabelle 3.2): Siloxene, NBOHC’s oder Sauer-
stoffleerstellen. Da weder beim Herstellungsprozeß Wasserstoff verwendet wurde, noch Si-H
oder O-H-Schwingungsbande im IR-Absorptionsspektrum detektiert wurden (siehe Abschnitt
3.4), kann eine Lumineszenz aufgrund von Siloxenen ausgeschlossen werden. Die großeÄhn-
lichkeit in der Ausheiltemperaturabhängigkeit der Intensitäten der PL-Bande I und der IR-
Bande B (siehe Abbildung 3.12), sowie die theoretischen Berechnungen der Molekülschwing-
ungen (siehe Abschnitt 3.4.3) legen NBOHC-Defekte als Ursprung der Lumineszenzbande I
nahe. Semiempirische quantenmechanische Berechnungen nach dem PM3-Verfahren (ähnlich
zu denen in Abschnitt 3.4.3) [75] ergaben zusätzlich zu einer IR-Absorptionsmode bei etwa
875 cm−1 einen optischen̈Ubergang mit einer Energie von 1,8-1,9 eV für einen NBOHC gebun-
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Abbildung 3.17: Integrale Intensiẗat der PL-Bande I als Funktion der Ausheiltemperatur TA für die
Probenserien D5-4T und D3-4T.

den an eine Si6-Ringstruktur (siehe Abbildung 3.14). Das unterstützt ebenfalls eine Erklärung
der Lumineszenzbande durch NBOHCs, wenn auch Sauerstoffleerstellen als Lumineszenzursa-
che nicht ausgeschlossen werden können.

Die PL-Bande II

Bei der Bande II handelt es sich um eine, im Vergleich zu den anderen Banden, sehr schwa-
che PL-Bande. Das Maximum verschiebt sich mit wachsender Ausheiltemperatur je nach
Probe von 1.8-2.1 eV bei 300◦C Ausheiltemperatur zu 1.3-1.4 eV bei einer Temperatur von
900◦C. Dabei hat bei gleicher Ausheiltemperatur die PL-Bande der Probenserie D100-0T, also
die 100 nm dicke SiO-Schicht die tiefsten Emissionsenergien und die der Probenserie D3-4T
(Übergitterstruktur mit 3 nm dicken SiO-Schichten) die höchsten. F̈ur diesen Energiebereich
kommen wieder drei unterschiedliche Erklärungsm̈oglichkeiten in Frage (siehe Tabelle 3.2):
Wöhlersche Siloxene, amorphe Si-Cluster oder Si-Nanokristalle. Für das Nichtauftreten der
Wöhlerschen Siloxene gelten die selben Argumente, die auch schon bei der Erläuterung der
Bande I eine Rolle spielten. Außerdem tritt die Lumineszenz bei 1,6-1,9 eV dieser Siloxene
zwar nach einer Temperung auf 400◦C auf [124, 34], f̈ur höhere Temperaturen sind diese Mo-
leküle jedoch nicht stabil. Eine Bildung von Si-Nanokristallen kann in diesen Proben erst für
Temperaturen̈uber 900◦C beobachtet werden (siehe Abschnitt 3.2). Für Si-Nanokristalle mit
einem Durchmesser unter 10 nm wird eine Kristallisationstemperatur von mehr als 950◦C an-
gegeben [125].
Als letzte Erkl̈arungsm̈oglichkeit für die Herkunft der Lumineszenzbande II kommen amor-
phe Si-Cluster in Frage. Für amorphe Si-Cluster unterschiedlicher Größe liegt die in [122]
berechnete HOMO-LUMO-Bandlücke im Bereich von 0,7-3 eV und nimmt mit zunehmen-
der Clustergr̈oße ab. Die beschriebenen PL-Energien entsprechen der Bandlücke von amor-
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phen Clustern zwischen 1 und 2,5 nm Größe. Ob die HOMO-LUMO-Bandlücke durch so-
genannte Tailzustände im amorphen Si oder durch Defektzustände gebildet wird, die einen
festen energetischen Abstand zum HOMO- bzw. LUMO-Band haben, oder auf eine andere
Art clustergr̈oßenabḧangig sind, ist aus den vorliegenden Messungen nicht ersichtlich. Die
Annahme daß die Position der Lumineszenzbande zu einer bestimmten Größe der amorphen
Cluster korrespondiert, ist jedoch auch mit der Kinetik des Disproportionierungsprozesses in
Übereinstimmung. Hinds et al. [92, 89] beschrieben einen Disproportionierungsprozeß des-
sen Umsatzα vorrangig durch die Ausheiltemperatur festgelegt wird (siehe Abschnitt 3.1).
Geht man davon aus, daß ein steigenderα-Wert sich in einem kleinerenx des entstehenden
SiOx als auch in gr̈oßeren Si-Clustern ausdrückt, erkl̈art das die fallende Emissionsenergie der
PL-Bande II mit steigender Ausheiltemperatur. Die größere Emissionsenergie für Proben mit
kleinerer SiO-Schichtdicke bei gleicher Ausheiltemperatur zeigt, daß die Größe der amorphen
Cluster von der SiO-Schichtdicke abhängt, ähnlich wie die der Si-Nanokristalle (siehe Ab-
schnitt 3.2). Der Mittelwert der Si-Clustergröße wird mit kleiner werdender SiO-Schichtdicke
geringer und die Lumineszenzenergie nimmt zu.

Die PL-Bande III

Von den beobachteten Lumineszenzbanden ist die PL-Bande III die intensivste. Sie tritt bei
Proben auf, die bei Temperaturenüber 900◦C ausgeheilt wurden. Diese Lumineszenz ist an die
Bildung von Si-Nanokristallen gebunden (siehe Abschnitt 3.2) und wird sehr detailliert in Ka-
pitel 4 charakterisiert. An dieser Stelle sei nur darauf hingewiesen, daß die energetische Lage
der Bande III nicht mit der Bande II gleichzusetzen ist oder einer Extrapolation dieser Bande
zu ḧoheren Temperaturen entspricht, sondern z.B. im Fall der Probe D100-0T einen Sprung zu
höheren Energien aufweist. In [122] werden theoretische Werte der HOMO-LUMO-Bandlücke
für amorphe und kristalline Si-Cluster verglichen und höhere Energien für die kristallinen Clu-
ster bei gleicher Gr̈oße gezeigt. Das unterstützt die Vorstellung von amorphen Si-Clustern,
die für die Lumineszenzbande II verantwortlich sind, bei höheren Temperaturen kristallisieren.
Die Si-Nanokristalle emittieren ein Lumineszenzsignal, welches verglichen mit den amorphen
Clustern bei gleicher Größe eine ḧohere Emissionsenergie aufweist.

Die PL-Messungen an den bei unterschiedlichen Temperaturen ausgeheilten Proben läßt sich
wie folgt zusammenfassen: Es wurden drei PL-Banden im Temperaturbereich von 300 bis
1100◦C gefunden. Die PL-Bande I hat eine Emissionsenergie von 2,1 bis 2,4 eV und rührt von
Defekten in der SiO2-Matrix her. F̈ur Ausheiltemperaturen̈uber 700-900◦C (je nach Probe) ist
diese Bande nicht mehr detektierbar. Die Bande II liegt zwischen 2,2 und 1,2 eV und weist für
alle Proben eine Rotverschiebung mit wachsender Ausheiltemperatur auf. Diese Bande korre-
spondiert mit der Bildung von amorphen Si-Cluster. Für Ausheiltemperaturen̈uber 900◦C tritt
die sehr intensive PL-Bande III auf, die an die Existenz von Si-Nanokristallen gebunden ist und
in Kapitel 4 n̈aher untersucht wird.

3.6 Modellvorstellung zur Disproportionierung und Kristal-
lisation

Aufgrund der vorgestellten experimentellen Daten läßt sich der Prozeß der Disproportionierung
des SiO in SiO2 und Si durch drei Unterprozesse charakterisieren: Die Umordnung des SiO in
SiO2, die Bildung amorpher Si-Cluster und die Kristallisation dieser Cluster bei höheren Tem-
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peraturen.
Die Umordnung des SiOpassiert wie in Abschnitt 3.1 beschrieben in den ersten Sekunden der
Temperung [92, 89, 51]. Der Umsatzα der Reaktion (siehe Abschnitt 3.1), ein Maß wie weit
diese Umordnung vorangeschritten ist, wird durch die Ausheiltemperatur festgelegt. Diese Um-
ordnung erfolgt unter Bildung von Defekten. Geht man nun davon aus, daß die PL-Bande bei
etwa 2,2 eV und die IR-Absorptionsbande bei 880 cm−1 durch solche Defektzustände generiert
werden, sind die sicḧandernden Intensitäten dieser Banden (siehe Abbildung 3.12 und 3.17)
ein Zeichen des voranschreitenden Umordnungsprozesses. Als möglicher Defekt kommt ein
NBOHC Defekt kombiniert mit einer Si6-Ringstruktur, wie er in den Abschnitten 3.4 und 3.5
diskutiert wird, in Frage. Besonders die sehrähnliche Abḧangigkeit der Intensität der PL- und
der IR-Absorptionsbande von der Ausheiltemperatur legt einen gemeinsamen Ursprung dieser
beiden Banden nahe, wie es auch theoretisch in [75] vorgeschlagen wird.
Die sichändernden, defektbedingten IR- und PL-Intensitäten zwischen 300 und 400◦C deuten
auf eine, schon bei Ausheiltemperaturen von 300-400◦C einsetzende, Disproportionierung hin.
Die Verschiebung der energetischen Lage der Si-O-Si-Streckschwingung bei tiefen Temperatu-
ren untersẗutzt eine solche Annahme. Bei den IR-Messungenüberlagert sich jedoch der Effekt
der Disproportionierung mit der Komprimierung der SiO-Schichten bei Ausheiltemperaturen
zwischen 300 und 600◦C (siehe Abschnitt 3.2), welche ebenfalls eine energetische Verschie-
bung der IR-Bande zur Folge hat.
Beide defektbedingte Banden, die PL-Bande I und die IR-Bande B, sind bei Proben, die bei
Ausheiltemperaturen̈uber 800◦C getempert wurden, nicht mehr detektierbar. Die kontinuier-
liche Verschiebung der Si-O-Streckschwingung endet bei auf 900◦C erhitzten Proben. Das
bedeutet, daß die Disporportionierung für Ausheiltemperaturen̈uber 900◦C abgeschlossen ist.
Das Wachstum der amorphen Si-Clustertritt parallel zum beschriebenen Umordnungspro-
zeß ein. Besonders die mit der Ausheiltemperatur stetig abnehmende Emissionsenergie der PL-
Bande II (siehe Abbildung 3.16), die in Abschnitt 3.5 den amorphen Si-Clustern zugeschrieben
wurde, untersẗutzt dieseÜberlegung. Das bedeutet, daß sich der steigende Umsatzα in ei-
ner immer perfekteren SiO2-Matrix wiederspiegelt und in immer größeren Si-Clustern. Dieses
Wachstum tritẗahnlich wie die Disproportionierung des SiO für Ausheiltemperaturen zwischen
300 und 900◦C auf. Dabei korreliert die mittlere Clustergröße mit der urspr̈unglichen SiO-
Schichtdicke. Das zeigt sich in der höheren Emissionsenergie der PL-Bande II für Proben mit
dünneren SiO-Schichten (siehe Abbildung 3.16).
Die Kristallisation dieser amorphen Cluster tritt für Ausheiltemperaturen̈uber 900◦C auf.
TEM-Dunkelfeld- und HRTEM-Aufnahmen weisen die Si-Nanokristallbildung für diese Tem-
peraturen eindeutig nach (siehe Abbildung 3.2 und 3.3). Das Auftreten der Lumineszenzban-
de III für Ausheiltemperaturen̈uber 900◦C (siehe Abbildung 3.16), die sich in energetischer
Position und Intensität von der durch die amorphen Cluster verursachten Lumineszenzbandes II
(siehe Abbildung 3.16) unterscheidet, unterstützt diese Annahme zusätzlich. Auf den Zusam-
menhang der Lumineszenzbande III zu den Si-Nanokristallen wird noch in Kapitel 4 detailliert
eingegangen.
Da die Disproportionierung für diese Temperaturen abgeschlossen ist, wird die Größe der Si-
Nanokristalle durch die Größe der vorher gebildeten amorphen Cluster bestimmt. Röntgendif-
fraktometrie-Messungen ergeben für Proben mit Schichtdicken zwischen 3 und 5 nm eine zur
SiO-Schichtdicke korrelierende Kristallitgröße (siehe Abbildung 3.7). Für Schichten, die dicker
als 5 nm sind, stellt sich ein konstanter mittlerer Kristallitdurchmesser von 4-5 nm ein, wobei
aber mit zunehmender SiO-Schichtdicke mehr und mehr größere Kristallite zur Verteilung bei-
tragen. Das̈außert sich auch in einem Wechsel von einer Gaußverteilung für dünnere Schichten
zu einer Lognormal-Verteilung für die 100 nm dicke SiO-Schicht mit einer wesentlich breiteren
Verteilung (siehe Abbildung 3.2).
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Für SiOx/SiO2-Übergitter hat derx-Wert keinen meßbaren Einfluß auf die Größe der Kristal-
lite. Geht man von einer vollständig verlaufenen Disproportionierung der Schichten aus, so
resultiert der gr̈oßer werdendex-Wert bei gleicher Kristallitgr̈oße in einer kleineren Anzahl der
Kristallite und somit in einer geringeren Dichte.
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4. Confinement-Effekte in
nanokristallinem Silizium

4.1 Quanten-Confinement und das PL-Signal der
Si-Nanokristalle

Reduziert man diëaußeren Abmaße eines kristallinen Festkörpers auf die Gr̈oße der de Broglie-
Wellenl̈ange der Elektronen in diesem Material (für Si≈10 nm) oder darunter, beschränkt man
die Ladungstr̈ager r̈aumlich in diesen Strukturen. Man spricht dann je nach Dimension der ent-
standenen Struktur von Quantenfilmen (2D), Quantendrähten (1D) oder Quantenpunkten (0D).
Die räumlich Beschr̈ankung (engl.: confinement) der Ladungsträger hat einen großen Einfluß
auf die Bandstruktur und die Zustandsdichte des Festkörpers (siehe Abbildung 4.1). Die für
das Bloch-Modell ben̈otigte Voraussetzung eines unendlich fortgesetzten periodischen Atom-
gitters, welche die Ausbildung von Bandstrukturen erklärt und die diskreten atomaren Energien
aufhebt, gilt nicht mehr. Bei einer Reduzierung der Festkörperstruktur bis auf 0 Dimensionen
(Quantenpunkte) kommt es zur Ausbildung von disktreten Energieniveaus. Die Energiesepa-
ration der Energieniveaus in den Quantenpunkten steigt mit kleiner werdender Quantenpunkt-
größe.
Besonders an direkten Halbleitern wurde der Quanten-Confinement-Effekt und sein Einfluß auf
ihre optischen Eigenschaften untersucht. Die durch diesen Effekt veränderten Eigenschaften
von direkten Halbleiter-Strukturen können sehr einfach durch die effektive Massenapproxima-
tion abgescḧatzt undüber PL-, PLE- und Einzelquantenpunktspektroskopieüberpr̈uft werden
[127, 128, 129, 130]. Bei indirekten Halbleitern hingegen treten eine Vielzahl von Problemen
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Abbildung 4.1: Reduzierung der Dimensionen vom Volumenkristall (a) bis zum Quantenpunkt (d) mit
der dazugeḧorigen Diskretisierung der Zustandsdichte (DOS) in ihren Energiewerten nach [126].
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auf: die verglichen mit direkten Halbleitern sehr geringeÜbergangswahrscheinlichkeit für ei-
ne Elektron-Loch-Rekombination, die Beteiligung von Phononen unterschiedlicher Energien
an der Rekombination und die schwer kontrollierbaren Oberflächenzusẗande und Grenzfl̈achen
erschweren eine Interpretation der optischen Messungen. So kam es nach der Entdeckung ei-
nes effizienten Raumtemperatur-PL-Signals von porösem Si im sichtbaren bis NIR [5, 6] zu
einer regen Diskussion̈uber den Ursprung dieser Lumineszenz. Verschiedene Modelle für un-
terschiedliche Lumineszenzbanden im SiO2 oder an nc-Si wurden zur Erklärung herangezogen.
In Abschnitt 3.5 wurde auf einige in dieser Diskussion erwähnten Mechanismen näher einge-
gangen. Aus Tabelle 3.2 erkennt man jedoch, daß die meisten dieser Mechanismen PL-Signale
in anderen Energiebereichen erzeugen. In dem hier diskutierten Bereich von 1,3-1,9 eV kom-
men nur Siloxene, amorphe Si-Cluster oder Si-Nanokristalle als Ursprung des PL-Signals in
Frage. F̈ur por̈oses Silizium wurde eindrucksvoll der Quanten-Confinement-Mechanismus als
haupts̈achliche Ursache der NIR-Lumineszenz durch das Auftreten von Si TO(∆)-Phononen
im resonant angeregten PL-Spektrum bei tiefen Temperaturen nachgewiesen [35] und im De-
tail charakterisiert [7]. F̈ur nanokristallines Si in SiO2 konnten solche Messungen jedoch nicht
oder nur teilweise durchgeführt werden. Der Zusammenhang zwischen dem im NIR detektier-
baren PL-Signal und dem Auftreten von Si-Nanokristallen ist zwar anerkannt, aber es werden
unterschiedliche Mechanismen der Photonenabsorption und -emission diskutiert. Dabei wer-
den alternativ zum Quanten-Confinement-Modell Oberflächenzusẗande der Si-Nanokristalle als
möglicher Ursprung des PL-Signals genannt [28]. Eine Kombination von Absorption durch die
Si-Nanokristalle und einer Rekombinationüber die Oberfl̈ache wird in [29, 30, 31] erẅahnt.
Außerdem wurde auch die M̈oglichkeit betrachtet, daß Oberflächendefekte zusätzliche loka-
lisierte Zusẗande in der Si Bandlücke bilden. Auch in diesem Fall ẅurde die Emissionsener-
gie des PL-Signals kristallitgrößenabḧangig sein, diese Abhängigkeit ẅare aber nicht mit dem
Quanten-Confinement-Modell beschreibbar [131].
Der für por̈oses Si erbrachte Nachweis von im Raum beschränkten Exzitonen als Ursprung des
Lumineszenzsignals setzt eine hohe Lumineszenzintensität der Proben voraus. Diese hohe In-
tensiẗat ist durch Herstellung von mehreren 100µm dicken por̈osen Si Schichten m̈oglich, aber
bei durch Ionenimplantation oder Abscheidung von substöchiometrischen Oxiden hergestellten
Kristalliten nur schwer realisierbar. Das in dieser Arbeit vorgestellte größenkontrollierte Her-
stellungsverfahren von Si-Nanokristallen ermöglicht erstmalig eine sehr schmale Größenvertei-
lung der Kristallen mit einer ausreichenden Lumineszenzintensität (siehe Kapitel 3). Dadurch
ist es m̈oglich r̈aumlich eingeschränkte Elektron-Loch-Paare in Si-Nanokristallen auch für Kri-
stallite in d̈unnen oxidischen Schichten nachzuweisen und ihre Eigenschaften zu charakterisie-
ren, wie es in diesem Kapitel gezeigt werden soll.

4.2 Das Quanten-Confinement-Modell

Geht man von einer durch das Quanten-Confinement-Modell beschreibbaren Ursache für das
PL-Signal des nanokristallinen Si aus, so wird ein Photon durch die Rekombination von ei-
nem Elektron aus dem Leitungsband (CB) und einem Loch aus dem Valenzband (VB) gene-
riert. Si ist ein indirekter Halbleiter. Das Maximum des Valenzbandes liegt im Mittelpunkt
der Brillouin-Zone, amΓ25′-Punkt, das Minimum des Leitungsbandes ist 6-fach entartet und
liegt an den∆1,C = (0, 86 0 0)π

a
Punkten. Das bedeutet, daß aufgrund der Impulserhal-

tung eine Elektron-Loch-Rekombination nur unter Beteiligung eines oder mehrerer Phono-
nen stattfinden kann (siehe Abbildung 4.2a). Ein in SiO2 eingebetteter Si-Nanokristall kann
als Quantentopf aufgefaßt werden (siehe Abbildung 4.2b). Diese Einschränkung der Wellen-
funktionen von Elektron und Loch bewirkt eine Aufweitung der Si-Bandlücke. Zus̈atzlich
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Abbildung 4.2: Schematische Bandstruktur und Elektron-Loch-Rekombination in kristallinem Si (a)
verglichen mit einer Rekombination in Si-Nanokristallen (b,c) [132].

nimmt laut der Heisenbergschen Unschärferelation die Unscḧarfe im k-Raum durch die Ein-
schr̈ankung im Ortsraum zu (siehe Abbildung 4.2c). Derk-Wert der Blochwelle ist dann kei-
ne gute Quantenzahl mehr und einÜbergang ohne Phononenbeteiligung wird immer wahr-
scheinlicher. Deshalb und aufgrund der größerenÜberlappung von Elektron- und Lochwel-
lenfunktion steigt diëUbergangswahrscheinlichkeit für eine Elektron-Loch-Rekombination mit
abnehmender Kristallgröße [133]. Die durch den beschriebenen Quanten-Confinement-Effekt
bedingten Ver̈anderungen in den Eigenschaften des nanokristallinem Si gegenüber dem Si-
Volumenkristall lassen sich wie folgt zusammenfassen:

• Durch den von dem Kristall umgebenden Oxid gebildeten Quantentopf kommt es zu einer
Aufweitung der Si-Bandl̈ucke. Die Aufweitung nimmt mit abnehmender Kristallitgröße
zu [5, 6].

• Elektron-Loch-Rekombinationen finden hauptsächlich unter Phononenbeteiligung statt.
Das starke Confinement von Elektron und Loch im Ortsraum führt jedoch durch die
Unscḧarferelation zu einem größerenÜberlapp der Wellenfunktionen im Impulsraum und
dadurch zu einer wachsendenÜbergangswahrscheinlichkeit von Elektron und Loch ohne
Phononenbeteiligung mit abnehmender Kristallitgröße [133, 134].

• aufgrund der r̈aumlichen N̈ahe von Elektron und Loch kommt es zu einer erhöhten exzito-
nischen Bindungsenergie gegenüber dem Volumenkristallwert. Diese erhöhte Bindungs-
energie nimmt mit kleiner werdender Kristallitgröße zu [135, 136].

• Durch den stark beschränkten Exzitonradius kommt es zu einer erhöhten Austauschener-
gie von Elektron und Loch, was sich in einer stärkeren Singulett-Triplett-Aufspaltung
ausdr̈uckt [35, 137, 138, 7].

Im folgenden soll auf die theoretischen Grundlagen dieser Eigenschaften von räumlich be-
schr̈ankten Elektron-Loch-Paaren eingegangen werden, um sie später auch experimentell für
das in dieser Arbeit betrachtete Materialsystem nachzuweisen.

4.2.1 Das quantenmechanische Modell des Quantentopfes

Betrachtet man den Einfluß eines Quantentopfes auf Elektron oder Loch getrennt und ver-
nachl̈assigt man die Elektron-Loch-Wechselwirkung und die Wechselwirkung der Elektronen
bzw. Löcher untereinander, so kann man den Hamiltonoperator für Elektron oder Loch wie
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folgt ausdr̈ucken:

Ĥ =
h̄2

2m
52

r −V (r), (4.1)

wobeiV (r) demäußeren Potential undm der Masse von Elektron oder Loch entspricht. Zur
Vereinfachung sei im Folgenden ein eindimensionaler Quantentopf mit unendlich hoher Barrie-
re betrachtet. Die zeitunabhängige Form der Schrödinger-Gleichung lautet somit:

d2ψ

dx2
=

2m

h̄2 (V (x)− E)ψ(x), (4.2)

mit E als Energieeigenwert. Geht man von einer unendlich hohen Barriere als Quantentopf-
grenzen und einem rechteckigen Potentialverlauf aus (siehe Abbildung 4.2.1a) so istV = 0 für
| x |< a und∞ für | x |> a. Die Lösungen dieser Gleichungen sind mehrfach in der Literatur
nachzulesen, z.B. in [139]. Als gerade Lösungen erḧalt man:

ψ(x) =

{
A cos(kx) | x |< a

0 | x |> a
(4.3)

und als ungerade L̈osungen:

ψ(x) =

{
A sin(kx) | x |< a

0 | x |> a
(4.4)

mit

ka =

√
2mE

h̄
a = n

π

2
. (4.5)

Somit erḧalt man als Energieeigenwerte:

En =

(
h2

8mD2

)
n2; n = 1, 2, 3, 4, ... (4.6)

mit D als Durchmesser des Quantentopfes (D = 2a). Die kontinuierliche Bandstruktur spaltet
in diskrete Energieniveaus auf, deren energetischer Abstand quadratisch zunimmt und von der
Ausdehnung des Quantentopfes abhängt. Geht man nun von einer endlichen Höhe des Quan-
tentopfes mit einer PotentialhöheV0 aus (siehe Abbildung 4.3b), so ist die Wellenfunktion der
EnergieE mit 0 < E < V0 außerhalb des Quantentopfes ungleich Null und man erhält für die
Wellenfunktion als gerade L̈osungen:

ψ(x) =

{
A cos(kx) | x |< a
e∓qx | x |> a

(4.7)

und als ungerade L̈osungen:

ψ(x) =

{
A sin(kx) | x |< a
±e∓qx | x |> a

, (4.8)

mit q =
√

2m(V0 − E)/h̄. Das bedeutet, daß die Wellenfunktion außerhalb des Quantentop-
fes exponentiell abfällt und die Sẗarke des Abfalls von der Ḧohe der Potentialbarriere abhängt.
Auch für diesen Fall kommt es zur Ausbildung von diskreten Energieniveaus, deren Energie
mit kleiner werdendemV0 abnimmt. Ein Si-Nanokristall in SiO2 stellt in erster N̈aherung
einen kugelsymmetrischen Potentialtopf dar. Die Lösungen eines kugelsymmetrischen Potenti-
altopfes sind Linearkombinationen aus der sphärischen Bessel- und der sphärischen Neumann-
Funktion. Die qualitativen Schlußfolgerungen bezüglich der Abḧangigkeit der Eigenenergien
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a) b)

Abbildung 4.3: Wellenfunktion in einem Potentialtopf mit unendlich hohen Wänden (a) und mit einer
endlich hohen Barriere (b) [139].

und der Wellenfunktionen von der Potentialhöhe lassen sich jedoch aus dem eindimensionalen
Fall übernehmen [140]. Das bedeutet, daß in einem Si-Nanokristall durch eine Elektron-Loch-
Rekombination ein Photon mit einer größeren Energie als die Si-Bandlücke emittiert werden
kann. Die Energie des Photons nimmt für kleiner werdende Kristalle zu und für einen flacheren
Potentialtopf ab.

4.2.2 Exzitonen in Si-Nanokristallen

Bindungsenergie der Exzitonen

Werden die Elektron-Loch-Wechselwirkungen in einem Kristall berücksichtigt, so setzt sich
der Hamiltonoperator für das Gesamtsystem im Potentialtopf aus den Anteilen für Elektron
und Loch und dem Wechselwirkungsterm zwischen Elektron und Loch zusammen. Eine sehr
vereinfachte Form des Hamiltonoperators die nur die Coulombwechselwirkung beinhaltet und
z.B. Vielfachwechselwirkungen vernachlässigt lautet dann:

Ĥ =
h̄2

2me

52
re

+
h̄2

2mh

52
rh
− e2

ε0 | re − rh |
, (4.9)

wobeire für den Ort des Elektrons,rh für den des Loches steht undme undmh für Elektron-
und Lochmasse.ε0 ist die Nullfrequenz-Dielektriziẗatskonstante des Materials. Löst man mit-
tels dieses Hamiltonoperators die zeitunabhängige Schr̈odingergleichung, erḧalt man eine um
die exzitonischen BindungsenergieEB verringerte Energieaufweitung für die Elektron-Loch-
Rekombination, die hier auf die Coulombenergie reduziert wurde. Für die Bindungsenergie
eines Exzitons im Volumenkristall erhält man als L̈osung der Gleichung 4.9 [111]:

EB =
R?

n2
, (4.10)

mit n als ganze Zahl undR? als Rydberg-Konstante des Exzitons.R? ist definiert durch:

R? =
µe4

2h̄2ε2
0

, (4.11)
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mit µ als effektive Exzitonmasse. Die effektive Exzitonmasse läßt sich aus der isotropen effek-
tiven Elektronenmassem?

e und der Lochmassemh berechnen [141]:

1

µ
=

1

m?
e

+
1

mh

, (4.12)

Dabei setzt sich die isotrope effektive Elektronenmasse aus transversalermt und longitudinaler
ml Elektronenmasse zusammen:

m?
e = (ml ×mt ×mt)

1
3 . (4.13)

Die Näherung der isotropen Elektronenmasse gilt nur, wenn sich der Einfluß von longitudinaler
und transversaler Masse auf die Gesamtmasse nicht durch den Confinement-Effekt erheblich
ändert. Da im Falle der Quantenpunkte ein Confinement in allen drei Raumdimensionen statt-
findet, kann diese Definition der isotropen Masse als Näherung angenommen werden.
Die exzitonischen Bindungsenergie für den Si-Volumenkristall wird mit 14,3 meV angege-
ben [142]. Im Fall von Si-Nanokristallen kommt es aufgrund des starken Beschränkens von
Elektron und Loch im Ortsraum zu einer Erhöhung der Bindungsenergie auf bis zu 0.3 eV
[143]. Trotz dieser r̈aumlichen Einschränkung des Exzitons̈uberschreitet der Exzitonradi-
us die Gitterkonstante einer Einheitszellen. In einem solchen Fall spricht man von Wannier-
Exzitonen. Die Abḧangigkeit der Bindungsenergie des Exzitons von der Kristallitgröße kann
mit −3.572e2/(ε0d) abgescḧatzt werden [135, 136]. Da die Bandlückenaufweitung aufgrund
der Diskretisierung der Energieniveaus durch das Quantentopfprinzip und die dem entgegen-
wirkende Erḧohung der Bindungsenergie experimentell nur schwer zu trennen sind, wird im
folgenden die Nettoenergieaufweitung unter dem Begriff Confinement-EnergieEC zusammen-
gefaßt. Das geschieht analog zu vielen anderen experimentellen Arbeiten [35, 133, 7, 99]. In
den meisten theoretischen Betrachtungen wird der Vergrößerung der Bindungsenergie Rech-
nung getragen und ebenfalls die Nettoenergieaufweitung berechnet (siehe z.B. [135]).

Einfluß einesäußeren Magnetfeldes

Eine vergr̈oßerte Bindungsenergie des Exzitons kann z.B. durch die Eigenschaften des Exzitons
in einem Magnetfeld nachgewiesen werden. Die Wechselwirkung einesäußeres magnetisches
Feld mit dem Bahndrehimpuls des Elektrons und bewirkt eine Energieaufspaltung, gemäß der
Lamorpr̈azession (Zeeman Effekt). Die dabei entstandene Energieaufspaltung der Elektronen-
energieniveaus beträgtqHh̄/(2m?c). Im Fall von Exzitonen kommt es zu einerÜberlagerung
von Coulomb- und magnetischer Wechselwirkung. Solange die Rotationsenergie durch die
Bindungsenergie des Exzitons bestimmt ist, kann man das magnetische Feld alsäußere Sẗorung
ansehen. Die Störungstheorie nutzend, kann man die Deformation der Wellenfunktionen als
Mischung unterschiedlicher Zustände verstehen, dem Grundzustand ohne Bahndrehimpuls und
eines einfach angeregten Zustandes. Das resultiert in einem Bahndrehimpuls, der proportio-
nal zumäußeren Feld ist. Da die Energie eines Dipols im Magnetfeld auch proportional zum
äußeren Feld ist, erhält man eine diamagnetische Energieverschiebung (∆Ediamag) der Exziton-
energie, die quadratisch mit dem̈außeren MagnetfeldB skaliert [144, 145, 126]:

∆Ediamag =
e2 < ρ2 >

8µ
B2. (4.14)

Dabei stehtρ für den Exzitonradius undµ für die effektive Exzitonmasse, wie sie in Glei-
chung 4.12 eingeführt wurde. Bei sehr hohem̈außeremB-Feld wird die Deformation der Wel-
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lenfunktion sehr stark. Die Energieverschiebung wird linear inB, parallel zum ersten Landau-
Niveau [145]:

∆Elin =
1

2
h̄

eB

µ
(4.15)

Dieser Wechsel, von einer parabolischen zu einer linearen Abhängigkeit der Energieverschie-
bung vom magnetischen Feld, findet statt, wenn der Exzitonenradius den Wert der magnetischen
Längel (l =

√
h̄/eB) annimmt oder, mit anderen Worten, die Rotationsenergie des Elektrons

die exzitonische Bindungsenergieüberschreitet. Somit kann durch die B-Feld-Abhängigkeit der
Energie des Elektron-Lochpaares der Exzitonenradius sowie die exzitonische Bindungsenergie
abgescḧatzt werden.

Austauschwechselwirkung des Exzitons

Eine weitere Wechselwirkung zwischen Elektron und Loch liegt in ihrer Eigenschaft als Fermi-
on, also Spin1

2
-Teilchen, begr̈undet. Man kann die Entartung des Bahndrehimpulses vom Va-

lenzband des Si-Volumenkristalls, aufgrund der durch den Quanten-Confinement-Effekt erhöh-
ten Elektron-Loch-Wechselwirkung, als aufgehoben betrachten [143, 35] und somit bei Elek-
tron und Loch von einem Spin1

2
ausgehen. Das führt, entsprechend der Hundschen Regel, zu

einer Aufspaltung jedes lokalisierten Exzitonzustandes in einen Singulett- und einen Triplett-
Zustand, wobei der Triplett-Zustand eine kleinere Energie hat und die Aufspaltungsenergie als
Austauschwechselwirkungsaufspaltung∆Ex bezeichnet wird [146]. Der Triplett-Zustand ist
normalerweise ein verbotenerÜbergang, der aber aufgrund der Spin-Bahn-Wechselwirkung
und der nicht perfekt sphärischen Form der Kristallite leicht erlaubt wird [147]. Somit nimmt
die strahlende Lebensdauer des Triplettübergangs einen endlichen Wert an. Die Temperatu-
rabḧangigkeit der strahlenden Lebensdauer des aufgespaltenen Zustandes läßt sich als thermi-
sches Gleichgewicht aus Singulett- und Triplett-Lebensdauer beschreiben [35]:

τr(E, T ) = τtrip

 1 + 1
3
exp(−∆Ex

kBT
)

1 +
τtrip
3τsing

exp(−∆Ex

kBT
)

 , (4.16)

wobeiτsing für die strahlende Lebensdauer des Singulett-Zustands undτtrip für den des Triplett-
Zustandes steht. Für nanokristallines Si wurden für ∆Ex Werte zwischen 5 und 20 meV be-
obachtet [35, 137, 138, 7]. Das entspricht einer aufgrund des Quanten-Confinements sehr viel
größeren Energieaufspaltung als für den Si-Volumenkristall von∆Ex < 0, 15 meV [146]. Die-
ser Umstand und auch die in [35, 7, 148] beschriebene Zunahme von∆Ex mit zunehmender
Detektionsenergie läßt sich durch die Abḧangigkeit von∆Ex von Austauschintegral für Lei-
tungsbandminimum und Valenzbandmaximum J, sowie der einhüllenden Funktion des Exzitons
φ(re,rh) erklären [146]:

∆Ex =
J

2

∫
d3r | φ(re, rh) |2 . (4.17)

∆Ex ist proportional zur r̈aumlichenÜberlappung der Wellenfunktionen von Elektron und
Loch. F̈ur Si-Nanokristalle ist durch Quanten-Confinement-Effekte dieserÜberlapp sehr viel
größer als f̈ur den Volumenkristalle in dem diese Aufspaltungsenergie kaum eine Rolle spielt.
Die Integration der Gleichung 4.17 ergibt eine Abhängigkeit∆Ex ∝ (ax/R)3Ex,bulk, wobei
ax undEx,bulk die Werte f̈ur Exzitonenradius und Austauschenergie für den Volumenkristall
darstellen und R der Radius des Nanokristalls ist [149, 150].
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Exzitonenmigration

Einen großen Einfluß auf verschiedene Messungen und die Abhängigkeit ihrer Ergebnisse von
der Kristallitgr̈oße hat eine m̈ogliche Migration der Ladungsträger zwischen den einzelnen Na-
nokristallen. Durch die stark erhöhte, exzitonische Bindungsenergie wird bei Si-Nanokristallen
von einer Migration der Exzitonen ausgegangen [137, 138, 147]. Durch die Migration verändert
sich das Zerfallsgesetz der Exzitonendichte imi-ten Nanokristall verglichen zu einem isolierten
Kristall [151]:

dNi(t)

dt
= −Ni

τr
− Ni

τnr

−
∑
j

PijNi(t) +
∑
j

PjiNi(t). (4.18)

WobeiPij für die Wahrscheinlichkeit steht, daß ein Exziton von demi-ten zumj-ten Kristall
wandert.Pij hängt von der Energiedifferenz zwischen den beiden Kristallen (∆Eij) zwischen
denen die Exzitonenmigration stattfindet, ihrem Abstand (rij) und der Barrierenḧohe die durch
die oxidische Matrix zwischen den Kristallen besteht, ab:

Pij = ν exp(−γrij) für ∆Eij ≤ 0, (4.19)

Pij = ν exp(−γrij) exp
(
−∆Eij

kBT

)
für ∆Eij ≥ 0. (4.20)

ν steht f̈ur Frequenz mit der ein ,,hopping”(Migrations)-Versuch des Exzitons im Nanokristall
erfolgt und inγ geht die Barrierenḧohe aufgrund der oxidischen Matrix zwischen den Kri-
stallen ein. Dieser Mechanismus wird als ,,trap-controlled hopping” Mechanismus bezeichnet
[138, 151]. Er geht von einem Zusammenwirken von Exzitonenmigration, hier ,,hopping” ge-
nannt, und dem Einfangen von Exzitonen in sogenannten ,,traps”, also Exzitonenfallen, aus.
Als ,,trap” kann ein Nanokristall, je nach Temperatur, aufgrund seiner guten Isoliertheit oder
aufgrund der energetisch höheren, exzitonischen Zuständen der benachbarten Kristallite wir-
ken. Bei tiefen Temperaturen spielen diese temporären Fallen ein große Rolle, während bei
hohen Temperaturen die ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit der Exzitonen steigt. Das bedeutet, bei
tiefen Temperaturen wird die Gleichung 4.20 durch den Termexp(−∆Eij/kBT ) dominiert und
bei ḧoheren Temperaturen durch den Termexp(−γrij), was sich in der Zeit- und Temperatu-
rabḧangigkeit eines exzitonisch generierten PL-Signals wiederspiegelt.

Si Volumen-
kristall

Einfluß eines
Quantentopfes

auf Elektron
und Loch
getrennt

Einfluß der
erhöhten

exzitonischen
Bindungs-

energie

Einfluß
eines äußeren
Magnetfeldes

Triplett-
Singulett-

Aufspaltung
E (Si)gap
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EB
E

E

� E

X

diamag
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S

T

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung der Einflüsse der verschiedenen Quantenmechanischen Ef-
fekte auf die Energiedifferenz von Elektron und Loch (∆Ee−h). Dabei wird mitEC die Confinement
Energie, mitEB die exzitonische Bindungsenergie, mit∆Ediamag die diamagnetische Aufspaltung durch
ein äußeres Magnetfeld und mit∆Ex die Wechselwirkungsaufspaltung von Elektron und Loch bezeich-
net. Die Absolutwerte der einzelnen Energien sind nicht maßstabsgetreu abgebildet.EC undEB könne
Werte von einigen 100 meV annehmen und∆Ex und∆Ediamag betragen einige meV, je nach Größe der
Kristallite.
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Zusammenfassend sind in Abbildung 4.4 die energetischen Beiträge der einzelnen beschriebe-
nen Confinement-Effekte auf die Energiedifferenz von Elektron und Loch noch einmal schema-
tisch dargestellt. Dabei wurde bei dem Einfluß einesäußeren Magnetfeldes auf die diamagne-
tische Energieverschiebung beschränkt. Das setzt ein Magnetfeld voraus, was nicht stark ge-
nug ist um schon eine lineare Energieverschiebung zu beobachten (siehe Gleichung 4.15). Die
Exzitonendiffusion wird in dieser Darstellung vernachlässigt. Sie ẅurde energetisch jedoch
nur durch die Thermalisierung, also dadurch wirken, daß die Exzitonen zu dem energetisch
günstigsten Zustand diffundieren. In Abbildung 4.4 werden jedoch nur die unterschiedlichen
Einflüsse auf ein einzelnen Si-Nanokristalle betrachtet.

4.3 Anregungsleistungsabḧangigkeit des PL-Signals

Da ein großer Einfluß von der Leistungsdichte auf die Form und das Intensitätsverhalten des
PL-Signals der Nanokristalle bekannt ist [7], wird in diesem Abschnitt die Leistungsdichtenab-
hängigkeit des PL-Signals untersucht. Die Bedingungen und der Aufbau für die PL-Messungen
sind in Abschnitt 3.5 beschrieben. Die Breite des Eintrittsspaltes des Spektrometers für die
im folgenden beschriebenen Messungen ist 300µm. Zur Anregung wird ein HeCd-Laser mit
einer Anregungsenergie 3.82 eV verwendet. In der Abbildung 4.5 ist die Abhängigkeit der PL-
Intensiẗat der Probenserie A von der Anregungsleistung dargestellt. Wie die Anpassung für die
Probe A5-4c (5 nm SiO-Schichtdicke) zeigt (rote durchgezogene Linie), ist diese Abhängigkeit
über 4 Gr̈oßenordnungen linear. Erst für Anregungen im Bereich von 1W/cm2 kommt es zu ei-
ner S̈attigung der PL-Intensität was mit einer leichten Blauverschiebung der Lumineszenzbande
einhergeht (siehe Abb. 4.6). Diese Sättigung ist durch das Eintreten von Auger-Prozessen zu
erklären. Durch das Generieren eines zweiten Elektron-Loch-Paares in dem selben Nanokri-

1E-5 1E-4 1E-3 0.01 0.1 1

0.1

1

10

100

1000

10000  A2-4c
 A3-4c
 A4-4c
 A5-4c
 A6-4c

 

 

P
L-

In
te

ns
itä

t [
w

.E
.]

Leistungsdichte [W/cm2]

Abbildung 4.5: Anregungsleistungsabhängigkeit der PL-Intensität der unterschiedlichen Proben bei ei-
ner Anregung mit 3.82 eV. Die rote Linie ist eine lineare Anpassung der Daten der Probe A5-4c.
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Abbildung 4.6: Anregungsleistungsabhängigkeit der Ver̈anderung der PL-Emissionsenergie der unter-
schiedlichen Proben bei einer Anregung mit 3.82 eV. Dargestellt ist die Differenz der Emissionsenergien
bei der jeweiligen Anregungsleistung bezogen auf die Anregungsleistung von 2×10−3 W/cm2. Die er-
ste Zahl im Probennamen vor dem Bindestrich bezeichnet die ursprüngliche SiO-Schichtdicke (siehe
Tabelle 2.2)

stall wird die durch die Rekombination eines Elektron-Loch-Paares freiwerdende Energie für
die Selbstionisation zur Verfügung gestellt. Die Lebensdauer für diesen Augerprozeß ist in der
Größenordnung einiger Nanosekunden [152, 153]. Er ist verglichen mit einer Elektron-Loch-
Rekombination mit einer Lebensdauer von mehreren Mikrosekunden, der bevorzugte Prozeß.
Die Generations-Rekombinationskinetik für Nanokristalle mit mehreren Exzitonen lautet somit
[7]:

Ṅ0 = −N0G+ N1

τrad
,

Ṅ1 = N0G−N1G− N1

τrad
+ N2

τA
,

Ṅ2 = N1G− N2

τA
,

N = N0 +N1 +N2,

(4.21)

wobeiN0, N1, N2 der Anzahl der Kristalle mit 0, 1 oder 2 Exzitonen entspricht.τrad ist die
strahlende Lebensdauer eines Exzitons in einem Si-Nanokristall undτA die Abfallzeit für einen
Augerprozeß in einem Nanokristall mit zwei Exzitonen.G = σ(Eex − Edet)Iex, mit Iex als In-
tensiẗatsfl̈achendichte der anregenden Photonen undσ(Eex − Edet) bezeichnet den anregungs-
und detektionsenergieabhängigen Absorptionsquerschnitt der Nanokristalle. Der Einfluß der
Abhängigkeit eines in einem Kristallit schon vorhandenen Exzitons auf den Absorptionsquer-
schnitt wird in diesem Fall vernachlässigt. Aus dem Gleichungssystem 4.21, läßt sich die
Abhängigkeit der PL-Intensität von der Anregungsleistung ableiten:

IPL ∝
Nσ(Eex − Edet)Iex

1 + Iexσ(Eex − Edet)τrad(Edet)
. (4.22)

Gleichung 4.22 zeigt einen lineareIPL-Iex-Zusammenhang bei niedriger Anregungsleistung.
Bei einer unendlich hohen Anregungsleistung ist die PL-Intensität auf ein Photon pro Na-

52



Confinement-Effekte in nanokristallinem Silizium Die PL-Emissionsenergie

700 750 800 850 900 950 1000

0.00

0.01

0.02

0.03

0.04

0.05

0.06

0.07

0.08

6 nm

5 nm

4 nm

3 nm

2 nm

 A2-4c
 A3-4c
 A4-4c
 A5-4c
 A6-4c

 

 

P
L-

In
te

ns
itä

t [
w

.E
.]

Wellenlänge [nm]

Abbildung 4.7: PL-Spektren der auskristallisierten Probenserie A. Die Spektren sind auf die Anzahl der
nach der Temperung̈ubrig gebliebenen Perioden normiert (siehe Kapitel 3). Die SiO-Schichtdicke ist an
den dazugeḧorigen Spektren noch einmal vermerkt.

nokristall pro Exzitonlebensdauer limitiert. Das erklärt die eintretende S̈attigung bei etwa
1 W/cm2. Zum Vergleich: bei por̈osem Si tritt ein̈ahnlicher Effekt bei etwa 2 W/cm2 [7] auf. Da
σ(Eex−Edet) undτrad(Edet) mit größer werdenden Kristalldurchmesser wachsen [154], tritt der
Sättigungseffekt f̈ur größere Kristalle schon bei einer kleineren Anregungsleistung ein. Für eine
Ensemble von Kristallen unterschiedlicher Größe bedeutet das, daß sich die gesamte PL-Bande
zu ḧoheren Energien verschiebt, da die größeren Kristalle als erste durch den Augereffekt keine
Lumineszenz mehr zeigen (siehe Abbildung 4.6). Um diesen Effekt für die gr̈oßen- und tem-
peraturabḧangigen Messungen ausschließen zu können, wurde eine Anregungsleistungsdichte
von 5 mW/cm2 für die folgenden Messungen gewählt. F̈ur diese Bedingungen kann man von
einer linearen Abḧangigkeit der PL-Intensität von der Anregungsleistung und der Kristalldichte
ausgehen.

4.4 Die PL-Emissionsenergie

4.4.1 Kristallitgr ößenabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie

In Abbildung 4.7 sind die PL-Spektren der auskristallisierten Proben der Serie A dargestellt.
Um die Intensiẗaten besser vergleichen zu können, wurden die ursprünglichen Spektren auf die
nach der Temperung noch vorhandene SiO/SiO2- Periodenzahl normiert (siehe Abschnitt 3.2).
Die PL-Intensiẗat steigt f̈ur dünner werdende SiO-Schichten zwischen 6 und 4 nm an und fällt
dann wieder f̈ur die Proben mit SiO-Schichtdicke dünner als 4 nm. Diese Abhängigkeit der
PL-Intensiẗat von der SiO-Schichtdicke wird durch drei unterschiedliche Effekte beeinflußt:
der mit der Kristallitgr̈oße wachsende Absorptionsquerschnitt (siehe Abschnitt 4.3), die stei-
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gende Elektron-Loch-̈Ubergangswahrscheinlichkeit für kleiner werdende Kristallite (siehe Ab-
schnitt 4.2, [7]) und die Kristallitdichte in den Schichten. Durch die gegenläufige Tendenz
der Kristallitgr̈oßenabḧangigkeit von Absorptionsquerschnitt undÜbergangswahrscheinlichkeit
läßt sich die Schichtdickenabhängigkeit der PL-Intensität generell erkl̈aren. Weiterhin ist eine
Verringerung der Fl̈achendichte der Si-Kristallite bei sehr dünnen SiO-Schichten vorstellbar, da
die durch eine Umordnung des SiO in SiO2 und Si entstehenden, ursprünglich amorphen Clu-
ster (siehe Kapitel 3) zu einer Limitierung der Si-Diffusion führen k̈onnen.
Deutlich ist die Blauverschiebung mit dünner werdenden Schichten, d.h. kleineren Kristalliten,

zu sehen. In Abbildung 4.8 ist diese energetische Verschiebung relativ zur Si Bandlücke (1.17e
eV bei 5 K und 1.11 eV bei 300 K) mit Confinement-Energie (EC) bezeichnet und als Funk-
tion der Kristallitgr̈oße dargestellt. Die Kristallitgröße wurde durch R̈ontgendiffraktometrie-
Messungen (siehe Abschnitt 3.3) bestimmt. Die rote durchgezogene Linie zeigt die besteD−X-
Anpassung, wobeiD für den Durchmesser der Kristallite steht. Die gezeigte Anpassung weicht
deutlich von einer quadratischen Abhängigkeit (blaue Linie Abbildung 4.8a) ab. Der Expo-
nentX nimmt bei einer Temperatur von 5 K den Wert 0.8±0.1 und bei 300 K 0.64±0.07
an. Beide Werte sind geringer als theoretische Vorhersagen und experimentelle Ergebnisse
für vergleichbare Systeme. Aus der effektiven Massennäherung ergibt sich ein ExponentX
von 2 (siehe Abschnitt 4.2). Genauere Berechnungen mittels LCAO Methode [135] oder der
Zwei-Partikel-N̈aherung [155] ergeben einen Exponenten von 1.39. Dieser Wert konnte expe-
rimentell für por̈oses Si [133] und Si Nanokristalle hergestellt aus der Gasphase [99] bestätigt
werden. Der sehr geringe Exponent für die in dieser Arbeit hergestellten Proben kann zwei
Gründe haben. Eine m̈ogliche Erkl̈arung ist, daß, aufgrund von Stöchiometrieschwankungen
der SiO2-Matrix, eine effektiv niedrigere Bandlücke, verglichen zu thermischem SiO2, den Kri-
stallit umgibt. Das f̈uhrt zu einem erḧohten Anteil der Wellenfunktionen von Elektron und
Loch in der oxidischen Matrix (siehe Abschnitt 4.2.1) und zu einer kleineren Energieverschie-
bung bei gleicher Kristallitgr̈oße. Eine zweite Erklärung ist, daß die hohe Dichte und die gute
Übereinstimmung in der Größe der Kristallite eine Diffusion der Exzitonen zwischen den ein-
zelnen Kristalliten erm̈oglicht (siehe Abschnitt 4.2.2). Der dort beschriebene ,,trap-controlled
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Abbildung 4.8: Größenabḧangigkeit der Confinement-Energie der Si Nanokristalle für a) 5 K and
b) 300 K. Die Gr̈oße der Kristallite wurdëuber R̈ontgendiffraktometrie-Messungen bestimmt und die
Confinement-Energie ist die energetische Verschiebung relativ zur Si-Bandlücke bei der jeweiligen Tem-
peratur. Die rote durchgezogene Linie ist ein D−X -Anpassung mit einemX-Wert von a) 0.8±0.1 und b)
0.64±0.07. Die blaue, durchgezogene Linie in a) steht für einenX-Wert von 2.
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Abbildung 4.9: Temperaturabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie für ausgeẅahlte Proben der Serie
A und für die Probe B4-4c. Die erste Zahl im Probennamen vor dem Bindestrich bezeichnet die ur-
spr̈ungliche SiO-Schichtdicke. Probenserie A steht für Übergitterstrukturen mit 30 Perioden und die
B4-4c für eine Probe mit 45 Perioden (siehe Tabelle 2.2)

hopping”-Mechanismus führt bei ḧoheren Temperaturen zu einer Thermalisierung der Exzito-
nen, d.h. die Exzitonen diffundieren in den energetisch niedrigsten Zustand. Somit tragen vor
allem die gr̈oßeren Kristallite zum PL-Signal bei. Der erhöhte ExponentX bei einer Temperatur
von 5 K verglichen mit 300 K spricht für die zweite Erkl̈arungsvariante. Bei tiefen Tempera-
turen wird der ,,trap-controlled hopping”-Mechanismus immer mehr von den Exzitonenfallen,
und weniger von der Exzitonenmigration dominiert wird (siehe Abschnitt 4.2.2), was zu einer
Erniedrigung des beschriebenen Effektes der Thermalisierung führt. Der verglichen zur Theo-
rie immer noch sehr geringe ExponentX bei 5 K Meßtemperatur spricht für eine Kombination
beider Erkl̈arungsm̈oglichkeiten. Das ist umso wahrscheinlicher, da eine verringerte Barriere
um die Kristallite herum auch eine erhöhte ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit zur Folge hat (siehe
Gleichung 4.20).

4.4.2 Temperaturabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie

Die Temperaturabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie von nanokristallinem Si sollte für ex-
zitonische Rekombinationen im wesentlichen der Temperaturabhängigkeit der Si-Bandlücke
erḧoht um die Confinement-Energie entsprechen [148]. Abbildung 4.9 zeigt das Temperatur-
verhalten der Emissionsenergien für ausgeẅahlte Proben der Serie A und Probe B4-4c. Die
Emissionsenergie steigt für fallende Temperaturen zwischen 300 K und 5 K um 40-50 meV (je
nach Probe). Der Volumenkristallwert für Si liegt bei 50 meV [142]. Beim Volumenkristall
ist jedoch ein lineares Ansteigen der Bandlückenenergie nur zwischen 300 K und 100 K zu
beobachten. Danach kommt es zu einer Sättigung und die Bandlückenenergiëubersteigt den
Wert von 50 K nicht mehr. Abbildung 4.10 zeigt die Temperaturabhängigkeit der Probe B4-4c
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in etwas feineren Temperaturschritten. Die rote, durchgezogenen Linie ist ein Anpassung mit
einer Funktion nach Cardona [111] der das Temperaturverhalten der BandlückenenergieEgap

von Halbleitern mit folgender Formel beschreibt:

Egap(T ) = Egap(0)− A

(
2

e
h̄Ω

kBT
−1

+ 1

)
. (4.23)

A ist eine temperaturunabhängige Konstante und̄hΩ ist die mittlere Phononenenergie.Egap(0)
steht f̈ur den Energiewert, den man erhält wenn man den lineare Teil der temperaturabhängigen
Kurve (150-300 K) gegen 0 K extrapoliert. Dieser Wert ist nicht zu verwechseln mit dem realen
Energiewert der Bandlücke bei 0 K, der durch Extrapolation des Tieftemperaturteils der Kurve
ermittelt wird (für Si 1,17 eV [142]). F̈ur die Temperaturaḧangigkeit der Si Bandlücke wird
fürEgap(0) der Wert 1.233 eV, f̈urA der Wert 0.064 eV und eine mittlere phononische Energie
h̄Ω von 32 meV angegeben [142]. Für die Anpassung in Abbildung 4.10 wurde die Tempera-
turabḧangigkeit der Emissionsenergie der Probe B4-4c zwischen 50 und 300 K mit derselben
Funktion angepaßt. In diesem Fall erhält man einEgap(0) von (1, 471 ± 0.004) eV, einA von
(0, 019 ± 0, 005) eV und einh̄Ω von (24 ± 4) meV. Die Werte weichen nicht sehr stark von
den Werten des Si-Volumenkristalls ab. Die mittlere phononische Energie liegt etwas unter
dem Volumenkristallwert, was ein Einfluß des Confinement-Effekts auf die Phononenenergie
darstellen k̈onnte. DerA-Wert ist etwa um einen Faktor 3 kleiner als der Si Wert. Die Meß-
werte stimmen sehr gut mit der Anpassungsfunktionüberein, weichen aber für Temperaturen
unter 50 K sehr stark von dem erwarteten Verhalten ab. Der Tieftemperaturteil der Funkti-
on wird durch die Elektron-Phonon-Kopplung dominiert, welche zu einer Erniedrigung der
Bandl̈uckenenergie f̈uhrt. Eine zum Si-Volumenkristall veränderte Elektron-Phonon-Kopplung
in Si-Nanokristallen ist jedoch nicht bekannt. Außerdem ist erst ein Sättigungsverhalten der
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Abbildung 4.10: Temperaturabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie der Probe B4-4c. Die rote, durch-
gezogene Linie entspricht einer Anpassung mit einer Funktion nach Cardona mit den im Text näher
erläuterten Parametern.
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Abbildung 4.11: Temperaturabḧangigkeit des FWHM der Probe B4-4c.

Kurve bei 100 K zu beobachten, welches dann unter 50 K von einem deutlichen Energieanstieg
abgel̈ost wird.
Dieses Temperaturverhalten des PL-Signals wird erwartet, wenn man von eine Exzitonenmi-
gration zwischen den Kristalliten ausgeht (siehe Abschnitt 4.2.2). Bei höheren Temperaturen
ist das PL-Signal von der Migration der Exzitonen dominiert, was zu einer Thermalisierung
der Exzitonen f̈uhrt. Die Exzitonen diffundieren zu den Kristalliten mit der kleinsten Bandauf-
weitung. Das PL-Signal wird somit durch die größeren Kristallite dominiert. Bei sehr tiefen
Temperaturen wirken kleine Bandlückenfluktuationen als Exzitonen-Fallen. Die Diffusion ver-
liert an Einfluß und immer mehr kleinere Kristallite, mit einer größeren Bandlücke, tragen zum
PL-Signal bei. Das PL-Signal verschiebt sich folglich für tiefere Temperaturen immer mehr zu
höheren Energien. Diese Erklärung wird auch durch die Veränderung in der Halbwertsbreite
(FWHM) der PL Spektren mit der Temperatur unterstützt (siehe Abbildung 4.11). Zwischen
300 K und 100 K nimmt die Halbwertsbreite ab, um dann unterhalb von 100 K wieder auf
einem ḧoheren Wert, als ursprünglich bei Raumtemperatur anzusteigen. In dem Bild der Exzi-
tonenmigration und -thermalisierung heißt das, daß die thermische Energie bei Raumtemperatur
eine erḧohte Exzitonenmigrationswahrscheinlichkeit auch in Kristalle mit einer etwas höheren
Bandl̈ucke erm̈oglicht (siehe Gleichung 4.20) und so auch kleinere Kristallite zu dem PL-Signal
beitragen k̈onnen. Bei 100 K hat die Halbwertsbreite ihr Minimum, die Exzitonen thermalisie-
ren und rekombinieren vorrangig in den größeren Kristalliten. Unterhalb von 100 K wirken
immer mehr Kristallite als Exzitonenfallen, wodurch immer mehr kleinere Kristallite zum PL-
Signal beitragen und somit die Halbwertsbreite immer mehr steigt. Daß bei hohen Temperatu-
ren eine breitere Größenverteilung der Kristallite zum PL-Signal beiträgt als bei 100 K, erklärt
auch den im Vergleich zum Volumenkristall vermindertenA-Wert in Gleichung 4.23. Da bei
Raumtemperatur eine Verteilung mit einem effektiv kleineren Kristallitdurchmesser das PL-
Signal generiert als bei einer Meßtemperatur von 100 K, kommt es zu einem flacheren Anstieg
des PL-Maximums in diesem Temperaturbereich verglichen mit dem Temperaturverhalten der
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Abbildung 4.12: PL-Spektren der Probenserie C. Die Wellenlänge des PL-Maximums ist für C4-4c2E-7
828 nm, f̈ur C4-4c2E-6 816 nm und für C4-4c2E-5 775 nm. Die Spektren wurden auf die Anzahl der
nach der Temperung̈ubriggebliebenen Perioden normiert.

Si-Bandl̈ucke des Volumenkristalls.

4.4.3 Abḧangigkeit des PL-Signals von der Kristallitdichte

Abbildung 4.12 zeigt die PL-Spektren für kristallisierte SiOx/SiO2-Übergitter mit SiOx -Aus-
gangsschichtdicken von 4 nm und unterschiedlichenx-Werten (Probenserie C). Für Probe C4-
4c2E-7 und C4-4c1E-6 die aus Schichten mit einemx-Wert von 1 und 1,2 bestehen, kommt es
bei fast gleicher PL-Intensität zu einer leichten Blauverschiebung der PL-Bande von 828 nm
zu 816 nm. Probe C4-4c5E-6 (x=1,5) hat eine wesentlich geringere PL-Intensität und ist noch
weiter blauverschoben (775 nm), verglichen mit den anderen Proben der Serie. Für wachsendes
x in den kristallisierten SiOx/SiO2-Übergittern ist eine Verschiebung des Lumineszenzsignals
zu ḧoheren Energien beobachtbar. Dieser Effekt deutet entweder auf einen kleineren mittle-
ren Kristallitdurchmesser oder eine Unterbindung der Thermalisierung der Exzitonen hin. Da
die Gr̈oßenkontrolle auch bei diesen Stöchiometrien noch durch die SiOx-Schichtdicke von
4 nm dominiert wird, ist die Erklärung der Blauverschiebung aufgrund der unterdrückten Ex-
zitonenmigration die wahrscheinlichere. Der Abstand der Kristallite steht im Exponenten der
Gleichungen 4.20 und 4.19, welche die Migrationswahrscheinlichkeit eines Exzitons zwischen
zwei Kristalliten beschreibt. Eine kleinere Kristallitdichte, die in den TEM-Messungen eben-
falls nachweisbar war (siehe Abschnitt 3.2) ergibt eine größere Entfernung zwischen zwei Kri-
stalliten, was eine reduzierte Migrationswahrscheinlichkeit zur Folge hat. Die daraus folgende
Verminderung der Thermalisierung der Exzitonen, drückt sich in einer Blauverschiebung des
PL-Signals bei gleicher Größenverteilung, aber abnehmender Kristallitdichte, aus.
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Abbildung 4.13: Abhängigkeit der Energie des PL-Maximums vonB2. Die rote Linie entspricht einer
E = E0 + a×B2 Funktion mitE0 = 1.6723± 0.0001 eV unda = (1.6± 0.1)× 10−6 eV/T2.

4.4.4 PL-Emissionsenergie unter Einfluß eines externen Magnetfeldes

Die PL-Messungen in Abḧangigkeit von einem̈außeren Magnetfeld wurden bei 77 K durch-
geführt. Die Anregung erfolgte durch einen Ar-Ionenlaser mit UV-Optik mit den Linien der
Wellenl̈angen zwischen 351-365 nm. Die Anregungsleistung auf der Probe betrug 20 mW und
das Signal wurde auf ein Spektrometer mit einer Spaltbreite von 700µm fokussiert. Es wurde
eine gepulstes Magnetfeld von bis zu 46 Tesla Stärke verwendet. Die Probe war unter einem
Winkel von 45◦ zum Magnetfeld orientiert.
In Abbildung 4.13 ist die Abḧangigkeit der Energie des PL-Maximums der Probe A3-4c von
B2 gezeigt, sowie eine Anpassung mit der FunktionE = E0 + a × B2, mit E0 = (1.6723 ±
0.0001) eV unda = (1.6 ± 0.1) × 10−6eV/T2. E0 entspricht dabei der Bandlücke der ge-
messenen Kristallite ohnëaußerem Magnetfeld unda × B2 steht f̈ur die diamagnetische Ver-
schiebungEdiamag, wie sie in Gleichung 4.14 eingeführt wurde (siehe Abschnitt 4.2.2). Durch
Einsetzen der Si-Werte für transversale und longitudinale Elektronenmasse (ml = 0, 98me und
mt = 0, 19me) in Gleichung 4.13, sowie unter Verwendung der Lochmassemh = 0, 54me

erḧalt man aus Gleichung 4.12 eine effektive Exzitonenmasse von 0,20me, was eingesetzt
in Gleichung 4.14 einen effektiven Exzitonenradius von 3,8 nm ergibt. Dieser Durchmes-
ser von 7,6 nm̈ubersteigt den mit R̈ontgendiffraktometrie gemessen mittleren Kristallitdurch-
messer von1, 5 ± 0.5 nm um einen Faktor 5. Aufgrund der Thermalisierung der Exzitonen
wird das PL-Signal bei einer Meßtemperatur von 77 K, wie schon in den Abschnitten 4.4.1
und 4.4.2 erẅahnt, durch die gr̈oßten Kristallite dominiert. Eine Verschmierung der Wellen-
funktionen in die oxidische Matrix aufgrund einer effektiv verringerten Bandlücke des Oxides
könnte zus̈atzlich eine Vergr̈oßerung des Exzitonenradius erklären. Außerdem stellt, wie schon
in Abschnitten 4.4.1 und 4.2 diskutiert, die effektive Massenabschätzung nur eine sehr grobe
Näherung f̈ur dieses System dar.
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Der in Abschnitt 4.2.2 beschriebene Wechsel zu einer linearen Abhängigkeit der Verschiebungs-
energie vom magnetischen Feld konnte nicht beobachtet werden. Geht man jedoch von dem Ar-
gument aus, daß magnetische Länge und Exzitonenradius von der selben Größenordnung sein
müssen um diesen Effekt zu beobachten, so tritt dieser Wechsel für einen Exzitonenradius von
3.8 nm bei einem magnetischen Feld von etwa 46 Tesla ein. Diese Feldstärke stand f̈ur diese Ex-
perimente nur als maximale Feldstärke zur Verf̈ugung, so daß eine lineare B-Feldabhängigkeit
der PL-Emissionsenergie erst außerhalb des gemessene Bereichs zu erwarten ist. Der Umstand
jedoch, daß eine quadratischeB-Feldabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie an nanokristalli-
nem Si bis zu Feldstärken von 46 Tesla gemessen wurde, unterstützt das Modell einer exzi-
tonische Rekombination als Ursprung der Lumineszenz und weist eine erhöhte exzitonische
Bindungsenergie gegenüber dem Si-Volumenkristall nach.

Die Abhängigkeit der Emissionsenergie der PL-Bande der Si-Nanokristalle von der Kristallit-
größe, der Meßtemperatur, der Kristallitdichte sowie einemäußeren Magnetfeld läßt sich durch
eine exzitonische Rekombination in den Si-Nanokristallen erklären. Die einzelnen Effekte wei-
sen auf eine effektiv niedrigere Bandlücke, des umgebenden Oxides als z.B. thermisches SiO2

hin und eine dadurch verstärkte Exzitonenmigration zwischen den Si-Nanokristallen. Ein direk-
ter Nachweis des exzitonischen Ursprungs dieser PL-Bande ist der Nachweis der Beteiligung
von Si-Phononen am PL-Signal, wie es schon für por̈oses Si gezeigt wurde [133].

4.5 Phononische Beteiligung am PL-Signal

Si ist ein indirekter Halbleiter. Das Maximum des Valenzbandes liegt im Mittelpunkt der
Brillouin-Zone, amΓ25′-Punkt, das Leitungsband hat jedoch seine Minima an den∆1,C =
(0, 86 0 0)π

a
Punkten. Eine Elektronen-Loch-Rekombination ist nur dann möglich, wenn durch

eine Phononenabsorption bzw. -emission der Gesamtimpuls erhalten bleibt. In Si kommen als
mögliche Phononen das optisch transversale (TO), das optisch longitudinale (LO), das akustisch
transversale (TA) und das akustisch longitudinale (LA) Phonon am∆-Punkt der Brillouin-Zone
in Frage. In Tabelle 4.1 sind die Energien der Phononen und die relativen Intensitäten der
Elektron-Loch-Rekombination unter Beteiligung eines solchen Phonons (Irel) zusammengefaßt.
Die Übergangswahrscheinlichkeit unter Beteiligung eines LA-Phonons wird als die kleinste an-
gegeben [156], man findet jedoch keine konkreten Werte in der Literatur. Das PL-Signal von
Si ist normalerweise von der TO-Phononenlinie dominiert, gefolgt von der TA-Phononenlinie.
Bei tiefen Temperaturen kann man TO und LO Linie trennen.

4.5.1 Phononenasisstierte und direktëUbergänge in Si-Nanokristallen

Im Fall von nanokristallinem Si kommt es, aufgrund der auftretenden Größenverteilung und
damit der Verteilung von unterschiedlichen Bandlücken, zu einem relativ breiten PL-Signal.
Die einzelnen Phononenanteile sind bei einer Anregung im UV nicht erkennbar. Deshalb wur-
de im Fall von por̈osen Si eine resonante Anregung angewandt, um aus der Größenverteilung

Phonon TO(∆5) LO(∆2) TA(∆1) LA(∆5)
Energie [meV] 57.8 54.5 18.4 46,3
Irel 1 0.15 0.03 -

Tabelle 4.1:Energie, der f̈ur eine phononbeteiligte Elektron-Loch-Rekombination möglichen Phononen
und ihre relativen Intensitäten im Si-Volumenkristall [134, 156, 142].
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Abbildung 4.14: Serie von resonant angeregten PL-Spektren der Proben B4-4c gemessen bei 4,5 K. Die
roten Pfeile kennzeichnen die Anregungsenergien der einzelnen Spektren.

nur noch die Kristalle mit einer niederenergetischen Bandlücke anzuregen [35, 133, 7]. Diese
größenselektive Spektroskopie ermöglicht es den Beitrag einzelner Phononen zum gesamten
PL-Signal aufzul̈osen. Ein großes Problem bei diesem Experiment stellt derüber 5 Gr̈oßenord-
nungen kleinere Absorptionsquerschnitt der Si-Nanokristalle bei einer Anregung durch IR-
Licht, verglichen mit einer Anregung durch UV-Licht, dar. Diese Art der Spektroskopie er-
fordert eine große Anzahl von Kristalliten mit einer fast identischen Größe. Wie schon in Ab-
schnitt 4.1 erẅahnt, sind solche Messungen an mehreren 100µm dicken por̈osen Si-Schichten
möglich, jedoch f̈ur dünne SiOx-Schichten aufgrund der fehlenden Größenkontrolle und der
damit verbundenen geringen Dichte von Kristalliten einer Größe nur schwer durchführbar. Die
hier vorgestellte gr̈oßenkontrollierte Herstellung der Si-Nanokristalle machte solche Messung
auch f̈ur sehr d̈unne Schichten m̈oglich. Die Anregung wurde in diesem Fall mit einem Titan-
Saphir-Laser realisiert. Die Detektion erfolgte wie auch bei der konventionellen PL mittels
einer mit fl̈ussigem Stickstoff gek̈uhlten CCD-Kamera. Da es sich bei Anregung und Detek-
tion um den selben Energiebereich handelt, wurde das Herausfiltern der Laserlinieüber ein
Chopperrad realisiert, das bei der Anregung den Spalt des Spektrometers abschattete und bei
der Detektion den Laser. Somit war eine weitgehend vollständige Unterdr̈uckung der Anre-
gungslinie im PL-Spektrum m̈oglich. Alle Messungen mit resonanter Anregung wurden bei
einer Temperatur von 4,5 K durchgeführt. In Abbildung 4.14 ist eine Serie von resonant
angeregten PL-Spektren der Probe B4-4c dargestellt. Für kleiner werdende Anregungsener-
gie wird die angeregte Größenverteilung immer schmaler und eine stufenartige Struktur wird
in der hochenergetischen Flanke des Spektrums immer deutlicher. Diese entstehende Struk-
tur ist eineÜberlagerung verschiedener Effekte: der Dichte der Kristallite einer bestimmten
Größe, sowie der Wahrscheinlichkeit der Absorption eines Photons durch ein Kristallit die-
ser Gr̈oße. Die Dichte der Kristallite nimmt zu kleineren Energien immer mehr ab, gleichzeitig
nimmt die Photonenabsorptionswahrscheinlichkeit bei resonanter Anregung mit größer werden-
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Abbildung 4.15: Resonant angeregtes PL-Spektrum der Probe B6-4c. Die Anregungsenergie beträgt
1,428 eV. Die rote Linie stellt den im Text näher erl̈auterte Anpassungsfunktion dar. Die Meßtemperatur
betr̈agt 4,5 K.

der Differenz zwischen Bandlücke des Kristallits und Anregungsenergie immer mehr zu. Da
das mit UV-Licht angeregte PL-Spektrum die Größenverteilung der Nanokristalle wiederspie-
gelt, kann man den Einfluß der unterschiedlichen Dichte der Kristallite mittels einer Division
des resonant angeregten Spektrums durch ein mit UV-Licht angeregtes Spektrum eliminieren.
Der energetische Abstand der einzelnen Stufen in der resultierenden Funktion entspricht in
den Grenzen der experimentellen Ungenauigkeiten den Energien von TO-(58 meV) und TA-
Phonon (18 meV), oder von zwei TO- oder TA-Phononen oder der Summe von TO- und TA-
Phononenenergie (siehe Abbildung 4.15). Der Unterschied der TO- und LO-Phononenenergie
kann in dieser Art von Spektrum nicht aufgelöst werden. Hinzu kommt ein additiver Term
∆Ex, um den die Stufen insgesamt gegenüber der Anregungsenergie verschoben sind und der
in Abschnitt 4.2.2 als Austauschwechselwirkungsaufspaltung eingeführt wurde. Durch die dort
näher beschriebene Wechselwirkung von Elektron und Loch aufgrund ihres Spins kommt es zu
einer Singulett-Triplett-Aufspaltung. Der Triplett-Zustand hat eine kleinere Energie ist jedoch
semi-verboten. Normalerweise ist die Lumineszenz durch den Singulettzustand dominiert. Für
tiefe Temperaturen kommt es jedoch zu einem immer größeren Beitrag durch den Triplettzu-
stand (siehe Gleichung 4.16). Bei der verwendeten Meßtemperatur von 4,5 K ist die Elektron-
Loch-Rekombination durch den Triplettzustand dominiert, während die Absorption durch den
Singulett-Zustand viel wahrscheinlicher ist. Dadurch kann man diese gemessene energetische
Verschiebung als Austauschwechselwirkungsaufspaltung interpretieren [35]. Sie liegt bei den
vorgestellten Anpassungen zwischen 3 und 5 meV. Auf ihre Abhängigkeit von der Anregungs-
energie wird in Abschnitt 4.6.3 näher eingegangen.
Vernachl̈assigt man die Bandlückenabḧangigkeit der Photonenabsorption kann man die Höhe
der einzelnen Stufen in dieser Funktion als Maß für die Wahrscheinlichkeit der einzelnen Pro-
zesse interpretieren. Zur ersten Stufe in dem Spektrum tragen bei der Photonenabsorption sowie
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Abbildung 4.16: Schematische Darstellung der Absorption und Emission für die resonant angeregte
PL a) ohne Phononenbeteiligung und b) mittels TA-Phononenemission. Das Phonon kann dabei ent-
weder auf dem Absorbtionszweig oder auf dem Emissionszweig emittiert werden.α gibt dabei die
Übergangswahrscheinlichkeit ohne Phononenemission undβ mit TA-Phononenemission an. Die Ge-
samtwahrscheinlichkeit im Fall a) istα2 und im Fall b)βα + αβ, also2αβ. Die Photonenenergie (Edet)
entspricht dabei entweder der Anregungsenergie (Eex) im Fall a) oder die um die Phononenergie (ETA)
verkleinerte Anregungsenergie im Fall b), was zu der im Text beschriebenen Ausbildung der Stufen
im resonant angeregten PL-Spektrum führt. Die Austauschwechselwirkungsenergie∆Ex ist in dieser
Abbildung nicht ber̈ucksichtigt worden.

der -emission nur Nullphononprozesse bei (siehe Abbildung 4.16a), da nicht die nötige Energie
zur Phononenemission zur Verfügung steht. Phononenabsorption kann aufgrund der Meßtem-
peratur von 4,5 K vernachlässigt werden. Bezeichnet man die Wahrscheinlichkeit für einen
Nullphonon̈ubergang mitα entspricht die Ḧohe der ersten Stufenα2. Überschreitet die Diffe-
renz zwischen Anregungs- und Emissionsenergie die Energie des TA-Phonons, bildet sich im
resonanten Spektrum eine zweite Stufe aus. Zusätzlich zu den Nullphonon̈uberg̈ange sind jetzt
auchÜberg̈ange mit der Emission eines TA-Phonons möglich. Diese Emission kann auf dem
Absorptionszweig oder dem Emissionszweig des Prozesses geschehen (siehe Abbildung 4.16b),
so daß die Ḧohe der Stufe nunαβ + βα entspricht mitβ alsÜbergangswahrscheinlichkeit ei-
nes TA-phononenemittierenden Prozesses. Inähnlicher Weise l̈aßt sich die Ḧohe jeder Stu-
fe abscḧatzen und man erhält die in Abbildung 4.15 bezeichneten Stufenhöhen, wobeiγ für
die Übergangswahrscheinlichkeit mit TO-Phononenemission steht. Paßt man mit dieser Pro-
zedur das resonant angeregte PL-Spektrum an (rote Linie in Abbildung 4.15), erhält man das
Verhältnis aus den̈Ubergangswahrscheinlichkeiten von Nullphononprozessen zu Prozessen mit
Phononenemission. Bei dieser Anpassung wurden nur Einphononprozesse berücksichtigt. Der
Zuwachs aufgrund der höheren Absorptionswahrscheinlichkeit für Kristallite mit kleinerer Band-
lückenenergie geht als exponentiell ansteigender Untergrund in die Anpassungsfunktion mit ein.
Das Verḧaltnis vonβ zuγ weicht von dem Verḧaltnis der relativen Intensitäten gemessen am Si-
Volumenkristall (siehe Tabelle4.1) stark ab (≈ 0, 25± 0, 5). Dieser Wert stimmt jedoch mit den
für por̈oses Si ermittelte Werte relativ gutüberein [133] und ist durch Confinement-Effekte der
Wellenfunktion der Phononen und besonders der Elektron-Phonon-Kopplung zurückzuf̈uhren.
Das Verḧaltnis zwischenα undβ bzw. γ ist in Abbildung 4.17 als Funktion der Confinement-
Energie (EC) dargestellt. Die Confinement-Energie ist in diesem Fall die Differenz zwischen
der Anregungsenergie und der Si Bandlücke bei 4,5 K (1,17 eV). Paßt man das Verhältnisα/γ
mit einer(EC)Y Abhängigkeit an, erḧalt man einenY -Wert von1.3± 0.2 (durchgezogene Line
in Abbildung 4.17). F̈ur das Verḧaltnisα/β nimmt Y einen Wert von1.0 ± 0.3 an. Geht man
davon aus, daß die phononenassistiertenÜbergangswahrscheinlichkeitenβ undα proportional
zum inversen Volumen, alsoD−3 sind [133], mitD als Kristalldurchmesser, und zieht man
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Abbildung 4.17: Verhältnis der Übergangswahrscheinlichkeit eines Nullphonon-Übergangs zur
Übergangswahrscheinlichkeit mit TO Phononbeteiligung (schwarz) und TA Phononbeteiligung (rot), als
Funktion der Confinement-Energie. Die durchgezogene Linie zeigt eineE1.3±0.2

C -Abhängigkeit.

die EC ∝ D−(0.8±0.1) Abhängigkeit bei 4,5 K aus Abschnitt 4.4.1 hinzu, so erhält man, daß
die Nullphonon̈ubergangswahrscheinlichkeitα proportional zuD−(5.1±0.5) ist. In theoretischen
Arbeiten wird eine Abḧangigkeitα ∝ D−6 angegeben [134], die experimentell für por̈oses Si
[133] nachgewiesen werden konnte.
Der kleinere Exponent in derα-D-Abhängigkeit bei gleichzeitig größeren Absolutwerten des
α/β bzw. desα/γ Verhältnisses (vergl. mit [133]) kann, wie auch der kleinere Exponent in
derEC-D-Abhängigkeit in Abschnitt 4.4.1, durch einen größeren Anteil der Wellenfunktionen
in der oxidischen Matrix erklärt werden. In der oxidischen Matrix erfolgt, aufgrund der amor-
phen Struktur dieses Materials, eine Rekombination ohne Phononenbeteiligung. Das erklärt den
größeren Absolutwert des Verhältnisses der NP- zu PA-Prozesse, sowie die kleinere Kristallit-
größenabḧangigkeit vonα. Grund f̈ur die ’verschmierte’ Wellenfunktion kann eine, verglichen
zu reinem, defektfreiem SiO2, niedrigere Bandl̈ucke des zwischen den Si-Nanokristallen be-
findlichen Oxides sein (siehe Abschnitt 4.2.1).

4.5.2 Einfluß der Kristallitgr öße auf die Phononenergie

In den im Abschnitt 4.5.1 beschriebenen Simulationen wurde der Einfluß der Si-Kristallitgröße
auf die Phononenenergie vernachlässigt. Eine M̈oglichkeit die Phononenergie direkt zu mes-
sen und solche Einfl̈uße zu untersuchen ist die Ramanspektroskopie. An nanokristallinen Si
wurde eine Energieverschiebung der Phononlinie amΓ25′-Punkt der Brillouin-Zone im Raman-
spektrum von dem 520,5 cm−1 Si-Volumenkristallwert zu einer Energie von bis zu 512 cm−1

gemessen [157, 158, 159, 160, 161]. Dieser Effekt findetähnlich wie das PL-Signal des nanokri-
stallinem Si unterschiedliche Erklärungen. Ẅahrend in [158] vorrangig Oberflächeneffekte f̈ur
diese Energieverschiebung verantwortlich gemacht werden, wird in [162] diese Verschiebung
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Abbildung 4.18: Ramanspektrum der Probe Q4-4c45 (rot) und zum Vergleich das Ramanspektrum von
Si (schwarz) gemessen unter den selben Bedingungen. Vom Spektrum der Probe Q4-4c45 wurde das
Ramanspektrum für Quartz als Untergrundspektrum abgezogen.

durch Confinement-Effekte erklärt und ein Zusammenhang zwischen Kristallitgröße, Energie-
verschiebung und Signalform angegeben. Die Vielzahl von Einflüssen auf das Ramansignal,
wie Verspannungen, Oberflächenzusẗande und Form des Kristallits erschweren jedoch die Ana-
lyse und die Formulierung eines allgemeinen Zusammenhangs zwischen Signalform und Kri-
stallitgröße [161]. Abbildung 4.18 zeigt das Ramanspektrum der Probe Q4-4c45 im Vergleich
zu dem von kristallinem Si, aufgenommen unter den selben Bedingungen. Die Energie im Ma-
ximum ist für Si 520.5 cm−1 und für die Probe Q4-4c45 516 cm−1. Da sich bei Schichten auf
Si-Substrat das Substrat-Signal und das Signal des nanokristallinen Siüberdecken, konnten nur
die Proben der Serie Q, d.h. Schichten auf Quartzsubstrat, gemessen werden. Die Energie des
Signalmaximums variierte zwischen 516 cm−1 und 518.5 cm−1, allerdings konnte keine direkte
Abhängigkeit von der Kristallitgr̈oße in den Proben festgestellt werden. Die gemessenen Ener-
gien des Ramansignals sind um 0,2-0,5 meV gegenüber dem Signal des Si-Volumenkristalls
verschoben. Eine Energieabweichung der Phononenergie in dieser Größenordnung ist in der
Auswertung der resonant angeregten PL in den Grenzen der Ungenauigkeiten vernachlässigbar.

4.6 Die Zeitabḧangigkeit des PL-Signals

Eine Diffusion der photogenerierten Ladungsträger, welche der Ursprung der schon mehrfach
erwähnten Thermalisierung der Exzitonen ist, und eine Aufspaltung der exzitonischen Ener-
gieniveaus in Triplett und Singulett-Zustände l̈aßt sich durch das Temperaturverhalten der PL-
Abfallzeiten nachweisen [151, 147, 35, 148]. Die zu diesem Zweck durchgeführten temperatur-
und zeitaufgel̈osten PL-Messungen erfolgten mittels Anregung durch einen gepulsten N2-Laser
mit einer Pulsl̈ange von 0,5 ns bei einer Energie von 3,68 eV. Als Detektor wurde ein Photomul-
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tiplier PMT928 der Firma Hamamatsu verwendet. Zum Auslesen der zeitabhängigen Spektren
kam das digitale Oszilloskop Tektronix TDS520A zum Einsatz. Die Zeitauflösung dieses Sy-
stems liegt bei 10 ns.

4.6.1 Die Temperaturabḧangigkeit der PL-Abfallzeiten

Das zeitaufgel̈oste Spektrum der kristallisierten Proben besteht aus zwei Banden. Eine sehr
schnelle Bande bei etwa 580 nm (2,2 eV), die der PL-Bande I in Kapitel 3 entspricht, und das
PL-Signal im NIR. Das hochenergetische PL-Signal macht nur bis zu 3% des Signals aus, die
Lebensdauer liegt unter der Auflösungsgrenze des Systems und das Signal ist mittels statischer
PL nicht detektierbar. Es kann durch noch nicht abgesättigte strahlende Defektzustände erkl̈art
und soll in diesem Abschnitt nicht näher betrachtet werden (vergl. Kapitel 3).
Die Zeitabḧangigkeit des PL-Signals im NIR wird im allgemeinen mit einer in der Fachliteratur
als gedehnte Exponentialfunktion (engl.: ,,stretched-exponential fit”) bezeichneten Funktion
angepaßt, die durch folgende Gleichung gegeben ist:

I(t) = I0 exp

[
−
(
t

τ

)β
]
. (4.24)

I(t) beschreibt die PL-Intensität zur Zeitt undI0 zur Zeitt = 0. Die Form der Zeitabḧangigkeit
des PL-Signals wird durch die Abfallzeitτ und den Dispersionsfaktorβ festgelegt. Nimmt man
für den Lumineszenzmechanismus eine einfache Elektron-Loch-Rekombination im Si-Kristallit
an, ẅurde man einen einfachen exponentiellen Abfall des PL-Signals erwarten, dessen Abfall-
zeit durch die Lebensdauern der strahlenden und nichtstrahlenden Rekombinationen, wie in
Gleichung 3.9 beschrieben ist, festgelegt wird. Die Fragen, warum die zeitabhängigen PL-
Signale der Si-Nanokristalle mit gedehnten Exponentialfunktionen angepaßt werden können
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Abbildung 4.19: Vergleich der zeitabḧangigen PL-Spektren der Probe B4-4c bei 5 K, 100 K und 300 K
Meßtemperatur. Die durchgezogenen roten Linien stellen den im Text näher erl̈auterten Anpassung dar.
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Abbildung 4.20: Temperaturabḧangigkeit der PL-Intensität und der PL-Lebensdauer bei 800 nm der
Probe B4-4c (a) und der dazugehörigenβ-Werte (b).

und welche Bedeutung der Dispersionsfaktorβ hat, werden in der Literatur kontrovers dis-
kutiert. Als mögliche Erkl̈arung wird f̈ur verschiedene Kristallitgrößen eine unterschiedliche
Wahrscheinlichkeit angenommen, mit der lokalisierte Exzitonen zu nichtstrahlenden Defekten
wandern [163]. M̈oglich ist auch, daß Si-Nanokristalle mit variierenden Formen zum Lumi-
neszenzsignal der gleichen Energie beitragen [147]. In Arbeiten von Pavesi [138, 137] wird
vorgeschlagen, daß im Fall von porösem Si durch ein System von miteinander verbundenen
Si-Kristalliten ein Wandern der Exzitonen möglich ist. Damit verbunden ẅare eine ḧohere
Wahrscheinlichkeit der Rekombination des Exzitons an einem nichtstrahlenden Defekt und ei-
ne verglichene mit einem einzelnen Kristallit verspätete Rekombination. Dieses Model führte
zur Einführung des ,,trap-controlled hopping”-Mechanismus, auf den bereits in diesem Ka-
pitel eingegangen wurde (siehe Abschnitt 4.2.2). Dieser Mechanismus kombiniert mit einer
Größenverteilung der Si-Nanokristalle, also einer Verteilung von möglichen Lebensdauern, er-
klärt ein gedehnt-exponentielles Zeitverhalten des PL-Signals und konnte für por̈oses Si und Si+

implantierte SiO2 Proben experimentell nachgewiesen werden [164]. Dabei wurden Dispersi-
onsfaktoren f̈ur por̈oses Si zwischen 0,4 und 0,6 und für nanokristallines Si in einer SiO2-Matrix
größer als 0,7 gemessen.
Abbildung 4.19 zeigt das zeitabhängige PL-Signal der Probe B4-4c bei einer Wellenlänge von
800 nm f̈ur unterschiedliche Temperaturen. Die roten durchgezogenen Linien zeigen die be-
schriebenen gedehnt exponentiellen Anpassungen und demonstrieren ihre Anwendbarkeit für
den gesamten untersuchten Temperaturbereich. In Abbildung 4.20a) sind die Werte für die
Abfallzeiten bei unterschiedlichen Temperaturen dieser Probe zusammen mit den Tempera-
turverhalten der PL-Intensität aufgetragen. In Abbildung 4.20b) sind die zu den Abfallzeiten
dazugeḧorigenβ-Werte ebenfalls̈uber der Temperatur dargestellt. Die PL-Intensität steigt mit
abnehmender Temperatur zwischen 300 und 70 K und fällt dann wieder f̈ur Temperaturen un-
ter 70 K ab bis zu einer Meßtemperatur von 5 K. Dabei ist die bei 5 K gemessene Intensität
geringer als die bei 300 K. Die Abfallzeit steigt mit fallender Temperatur von 300 bis 10 K
und s̈attigt für tiefere Temperaturen. Dabei nimmt die Lebensdauer bei Raumtemperatur einen
Wert von 30µs und bei 10 K von 1 ms an. Das Temperaturverhalten desβ-Wertes isẗahnlich
dem der Intensiẗat der PL Bande. Derβ-Wert wächst zwischen 300 und 100 K und fällt dann
für fallende Temperaturen wieder ab.Über den gesamten Temperaturbereich nimmt er Werte
zwischen 0,4 und 0,63 an.
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Abbildung 4.21: Emissionsenergieabhängigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 300 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zeitabhängigen PL-Spektren nach Gleichung 4.24 ermit-
telt. Im Inset sind die entsprechendenβ-Werte dargestellt.

Im folgenden erfolgt eine detaillierte Beschreibung der Anpassung der experimentellen Daten
gemessen an der Probenserie B bei unterschiedlichen Temperaturen. Die Wertung und Inter-
pretation der Daten durch den ,,trap-controlled hopping”-Mechanismus und die exzitonische
Triplett-Singulett-Aufspaltung erfolgt in den Abschnitten 4.6.2 und 4.6.3.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 300 K

Abbildung 4.21 zeigt die Abfallzeiten der kristallisierten Proben der Serie B in Abhängigkeit
von der Emissionsenergie. Die Abfallzeiten wurden durch Anpassen des zeitabhängigen PL-
Signals mittels der Gleichung 4.24 ermittelt. Im Inset des Graphen sind die entsprechenden
β-Werte ebenfalls̈uber der Emissionsenergie dargestellt. Die Abfallzeit nimmt mit zunehmen-
der Emissionsenergie für alle Proben ab. Bei ḧoheren Emissionsenergien ist sie bei gleicher
Emissionsenergie für verschiedene Proben leicht unterschiedlich. Die Proben mit den größten
mittleren Kristallitdurchmesser zeigen bei gleicher Emissionsenergie die kleinsten Abfallzei-
ten. Die Lumineszenzmaxima der Proben liegen je nach Temperatur bei etwa 1,6 eV für Probe
B3-4c, bei 1,4 eV f̈ur die Probe B4-4c und bei etwa 1,3 eV für die Probe B6-4 (siehe Ab-
schnitt 4.4.1). Eine Emissionsenergieabhängigkeit desβ-Wertes ist nicht zu erkennen. Nur bei
Probe B6-4c, bei der die detektierten Energien im hochenergetischen Teil des PL-Spektrums
liegen, nimmtβ mit steigender Emissionsenergie ab.
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Abbildung 4.22: Emissionsenergieabhängigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 100 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zeitabhängigen PL-Spektren nach Gleichung 4.24 ermit-
telt. Im Inset sind die entsprechendenβ-Werte dargestellt.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 100 K

Bei einer Meßtemperatur von 100 K ist das prinzipielle Zeitverhalten der PL-Spektren ver-
gleichbar zu dem bei 300 K Meßtemperatur (Abbildung. 4.22). Wieder nimmt die Lebensdauer
mit zunehmender Emissionsenergie ab. Der bei 300 K diskutierte Größeneffekt von kleineren
Lebensdauern bei gleicher Emissionsenergie für Proben mit gr̈oßeren mittleren Kristallitdurch-
messer wird deutlicher und setzt schon bei geringeren Emissionsenergien ein.β nimmt mit
zunehmender Emissionsenergie ab. Dieser Effekt tritt besonders deutlich an der Probe B4-4c
auf.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 5 K

In Abbildung 4.23 ist die Emissionsenergieabhängigkeit der Lebensdauer für eine Meßtem-
peratur von 5 K dargestellt. Auch bei dieser Temperatur fällt die Abfallzeit mit steigender
Emissionsenergie für alle Proben. Der Effekt, daß Proben mit größerem mittleren Kristallit-
durchmesser bei gleicher Emissionsenergie eine kleinere Abfallzeit aufweisen, ist für Probe
B3-4c im Vergleich zu den anderen Proben besonders deutlich. Für diese Probe nimmt der
β-Wert bis zu einer Emissionsenergie von 1,8 eV zu und bleibt dann bei einem Wert von 0,47
konstant. F̈ur die anderen Proben ist keine Emissionsenergieabhängigkeit vonβ beobachtbar.
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Abbildung 4.23: Emissionsenergieabhängigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 5 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zeitabhängigen PL-Spektren durch Gleichung 4.24 er-
mittelt. Im Inset sind die entsprechendenβ-Werte dargestellt.

4.6.2 Der ,,trap-controlled hopping”-Mechanismus

Die beschriebene Energie- und Temperaturabhängigkeit der Abfallzeit und desβ-Wertes des
PL-Signals, l̈aßt sich weder durch unterschiedliche Beteiligung von nichtstrahlenden Defekten
für unterschiedliche Kristallitgrößen [163], noch durch eine Varianz in der Kristallitform [147]
erklären. Einähnliches Energie-Temperatur-Verhalten von Abfallzeit und Dispersionsfaktor
wie in Abschnitt 4.6.1 beschrieben, führte in [137, 138, 164] zu der Entwicklung des ,,trap-
controlled hopping”-Mechanismus (siehe Abschnitt 4.2.2). Dabei erklärt man das von einer
einfachexponentielle Funktion abweichende Zeitverhalten des PL-Signals durch die Diffusion
von photogenerierten Ladungsträgern [138]. In Si-Nanokristallen kämen Elektronen, L̈ocher
oder Exzitonen f̈ur eine solche Diffusion in Frage. Monte-Carlo-Simulationen für por̈oses Si
konnten ein gedehnt exponentielles Zeitverhalten des PL-Signals nur für die Diffusion von Exzi-
tonen modellieren [151], was als ein indirekter Nachweis der erhöhte Bindungsenergie des Ex-
zitons im nanokristallinen Si verstanden werden kann. Das, im Vergleich zu isolierten Kristallen
ver̈anderte, Zerfallsgesetz 4.18 in Abschnitt 4.2.2 zeigt, daß die Abfallzeit nicht mehr nur noch
durch strahlende und nichtstrahlende Lebensdauer festgelegt ist. Als neuer Term taucht in die-
sen Gleichungen die Exzitonenmigration auf. Nanokristalle mit kleiner Bandlückenaufweitung,
umgeben von einer hohen Barriere und/oder Nanokristallen mit großer Bandlückenaufweitung,
fungieren in diesem Mechanismus als temporäre Exzitonenfallen. Das beeinflußt die Beweg-
lichkeit der Exzitonen und bewirkt somit eine Energie- und Temperaturabhängigkeit desβ-
Wertes. Unter diesen Voraussetzungen steht einβ-Wert in Gleichung 4.24 von 1 entweder
für vollsẗandig isolierte Nanokristalle, die keine Exzitonenmigration aufweisen, oder für eine
uneingeschr̈ankte Exzitonenmigration zwischen Nanokristallen der selben Lebensdauer. Ein
β-Wert ungleich 1 steht für das Auftreten von Exzitonendiffusion kombiniert mit temporären
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Abbildung 4.24: Emissionsenergieabhängigkeit der Abfallzeiten der Probe B4-4c gemessen bei 5 K.
Der rote Pfeil zeigt die Position des PL-Maximums bei 5 K. Die schwarzen Pfeile haben einen Abstand
von 64 meV.

Exzitonenfallen in einer Verteilung von Kristalliten mit unterschiedlichen Lebensdauern. Aus
der Temperaturabhängigkeit speziell von Gleichung 4.20, die eine Dominanz der temporären
Exzitonenfallen f̈ur tiefe Temperaturen und der Exzitonenmigration für höhere voraussagt (sie-
he Abschnitt 4.2.2), kann man die beschriebenen Effekte bei den drei unterschiedlichen Tem-
peraturen wie folgt einordnen:

• Bei Raumtemperatur (300 K) spielen die beschriebenen temporären Fallen kaum eine
Rolle. Das zeigt sich im weitestgehend energieunabhängigenβ-Wert. Da in diesem
Temperaturbereich noch ein starker Einfluß der nichtstrahlenden Rekombinationskanäle
vorhanden ist, wie man auch am Temperaturverhalten der PL-Intensität sieht (siehe Ab-
bildung 4.20a), nimmtβ Werte zwischen 0,5 bis 0,6 an.

• Bei einer Temperatur von 100 K werden die nichtstrahlenden Defekte eingefroren. Die
Intensiẗat, die Lebensdauer und derβ-Wert steigen an (vergl. Abbildung 4.20). Da nun
∆Eij und kBT von ähnlicher Gr̈oße sind, wirken vor allem die größeren Kristallite als
Exzitonenfallen. Das bedeutet, daß die Exzitonen im Mittel von den kleineren zu den
größeren Kristallen wandern, was die Energieabhängigkeit desβ-Wertes (vergl. Abbil-
dung 4.22) erkl̈art. Der Effekt der Abfallzeitsverminderung durch die Exzitonendiffusion
ist für Kristallite sẗarker deren Gr̈oße mehr unter der durchschnittliche Kristallitgröße
liegt. Dasäußert sich in unterschiedlichen Lebensdauern bei gleicher Emissionsenergie
für die unterschiedlichen Proben.

• Für Temperaturen unter 100 K wird der Effekt der temporären Exzitonenfallen immer
sẗarker, was sich in einem fallendenβ-Wert äußert (vergl. Abbildung 4.20). Bei 5 K ist
∆Eij � kBT , der Effekt der temporären Fallen tritt f̈ur alle Kristallitgr̈oßen gleich auf
und somit wirdβ wieder energieunabhängig bei Werten von 0,35 bis 0,45.
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Insgesamt sind die hier gezeigtenβ-Werte verglichen mit Si-Nanokristallen in einer SiO2Matrix
und selbst mit por̈osem Si viel geringer. Ein Grund dafür liegt in der hohen Dichte von Kri-
stalliten mit geringem Gr̈oßenunterschied, was eine Verkleinerung von∆Eij und vonrij in den
Gleichungen 4.19 und 4.20 zur Folge hat. Für benachbarte Kristallite der selben Größe ist ein
,,hopping” des Exzitons wahrscheinlicher als für andere, da dann∆Eij Null wird. In Abbil-
dung 4.24 ist noch einmal die Energieabhängigkeit der Abfallzeiten der Probe B4-4c bei 5 K
Meßtemperatur dargestellt. Die schwarzen Pfeile zeigen auf Verminderungen der Abfallzeiten
im energetischen Abstand von 64 meV, was der Energie der optischen Phononen amΓ Punkt
entspricht. Der rote Pfeil zeigt die energetische Position des PL-Maximums. Im Maximum der
Größenverteilung ist die Wahrscheinlichkeit von benachbarten Kristalliten der gleichen Größe
am gr̈oßten. Hat ein Exziton genau eine um 64 meV größere Energie als der Energiezustand
im Nachbarkristallit, kann er unter Aussendung eines Phonons mit dem Impuls Null ((Γ)-Punkt
in der Brillouin-Zone) in den Nachbarkristallit diffundieren, was die Verringerung der Lebens-
dauer um 64 meV verschobenen zum ersten Minimum in der Abbildung 4.24 erklärt. Dieses
Diffundieren unter Abgabe von Energie erklärt auch den Energieunterschied zwischen dem PL-
Maximum und dem ersten Minimum in der Abfallzeit. Kristallite mit einer höhenergetischen
Bandaufweitung geben ihre Exzitonen an Kristallite mit einer niederenergetischen Aufweitung
ab. Somit verschiebt sich das gesamte Signal zu niedrigen Energien.
Eine effektiv flachere Barriere zwischen den Kristalliten, z.B. hervorgerufen durch ein substö-

chiometrisches Oxid, ẅurde eine Diffusion der Exzitonen begünstigen. Die Ḧohe der Barriere
geht als Faktor in den Exponenten dere-Funktionen in den Gleichungen 4.19 und 4.20 mit
ein. Die sehr geringenβ-Werte in diesen Proben legen eine erhöhten Diffusion der Exzitonen
durch eine Kombination aus sehr hohen Kristallitdichten und einer flacheren Potentialbarriere
zwischen den Kristalliten nahe.
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Abbildung 4.25: Temperaturabḧangigkeit der PL-Abfallzeiten der Proben B6-4c gemessen bei 850 nm
und B4-4c bei 800 nm. Die durchgezogenen Linien sind Anpassungen entsprechend Gleichung 4.16 für
den Temperaturbereich von 5 bis 100 K.
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Probe Edet[eV] τsing[µs] τtrip[µs] ∆Ex[meV]
B6-4c 1,46 20± 10 900± 100 4± 1
B4-4c 1,55 13± 10 850± 90 7± 4
B3-4c 1,65 9± 5 960± 70 9± 4

Tabelle 4.2:Parameter der Anpassung für die Werte in Abbildung 4.25 mit Gleichung 4.16.

4.6.3 Triplett-Singulett-Aufspaltung

Das Temperaturverhalten der Abfallzeit läßt sich alsÜberlagerung des Temperaturverhaltens
von strahlender und nichtstrahlender Lebensdauer sowie des Einflusses der Exzitonenmigrati-
on beschreiben. Nimmt man an, daß unterhalb von 100 K der Einfluß der Exzitonenmigration
sowie der nichtstrahlenden Rekombinationen stark zurück geht, [137] kann man das Tempe-
raturverhalten der PL-Abfallzeit unterhalb von 100 K als von der strahlenden Lebensdauerτr
dominiert betrachten. Geht man von einem exzitonischen Charakter dieses PL-Signals aus, er-
wartet man eine verstärkte Singulett-Triplett-Aufspaltung der Exzitonenenergie aufgrund des
Spin 1

2
von Elektron und Loch und ihrer räumlichen N̈ahe (siehe Abschnitt 4.2). Unter die-

sen Voraussetzungen kann man die Temperaturabhängigkeit der strahlenden Lebensdauer als
thermisches Gleichgewicht zwischen dem Singulett- und dem Triplett-Zustand des Exzitons
interpretieren [35, 148]. In Abbildung 4.25 ist die Temperaturabhängigkeit der PL-Abfallzeit
der Proben der Serie B gemessen bei unterschiedlichen Wellenlängen dargestellt. Die Abfall-
zeiten wurden f̈ur den Temperaturbereich zwischen 5 und 100 K mit der Gleichung 4.16 an-
gepaßt. F̈ur 300 K sind nichtstrahlende Rekombination und Exzitonendiffusion nicht mehr zu
vernachl̈assigen und f̈uhren zu einer gegenüber der Anpassung verminderten Abfallzeit. Die
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Abbildung 4.26: Abhängigkeit von∆Ex von der Exzitonenenergie ermittelt durch den in Abschnitt 4.5
beschriebenen Offset der resonant angeregten PL (schwarz) sowie durch die Temperaturabhängigkeit der
PL-Abfallzeit (rot).
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Ergebnisse der Anpassung sind in Tabelle 4.2 zusammengefaßt. Die sehr hohen Fehler für die
Anpaßparameter lassen sich durch die wenigen Meßpunkte erklären. Die Ergebnisse der An-
passung stimmen sehr gut mit Werten aus der Literaturüberein, in der man für ∆Ex Werte
zwischen 5 und 20 meV, für τtrip zwischen 1 und 15 ms und für τsing 1-15µs, je nach Emis-
sionsenergie findet [35, 137, 138, 7]. Die Werte für ∆Ex sind gegen̈uber den Si-Bulk-Werten
(< 0.15 meV [165]) stark vergr̈oßert. Die Gr̈oßenabḧangigkeit geht in Gleichung 4.17 mit ein
und führte zu einer Abscḧatzung von∆Ex von 13,9 meV f̈ur einen 3 nm großen Kristallit [35].
Theoretische Rechnungen [147] ergaben eine leicht geringere Energieabhängigkeit von∆Ex

verglichen mit experimentellen Werten. In dieser Veröffentlichung werden diese Abweichun-
gen mit der Stokesverschiebung der exzitonischen Zustände aufgrund von Gitterverspannungen
erklärt.
In Abbildung 4.26 sind die Werte für ∆Ex, die durch die Temperaturabhängigkeit der PL-
Abfallzeit ermittelt wurden zusammen mit den Werten, die als Offset in der Anpassung der re-
sonanten PL in Abschnitt 4.5 mit eingingen, dargestellt. Da im Offset-Verfahren die kleinstmög-
liche Aufspaltungsenergie gemessen und beim Anpassen der Temperaturabhängigkeit der PL-
Abfallzeit über die gesamte Größenverteilung gemittelt wird, sind die Werte im Falle des Offset-
Verfahrens etwas kleiner. Die absoluten Werte beider Verfahren stimmen sehr gut mit den
erwähnten Literaturwerten̈uberein. Das Ansteigen von∆Ex sowie das fallendeτsing für größer
werdende Emissionsenergien erfüllt die Erwartungen des Quanten-Confinement-Modells (siehe
Abschnitt 4.2).

4.7 Der Mechanismus des PL-Signals der Si-Nanokristalle

In diesem Kapitel wurden die Si-Nanokristalle optisch charakterisiert. Einzelne Effekte lassen
sich auch durch zum Quanten-Confinement-Modell alternative Modelle erklären. Das einzige
Modell, welches jedoch mit den beobachteten Effekte in ihrer Gesamtheit konsistent ist, ist ein
Modell, welches von einer Rekombination von im Ort eingeschränkten Exzitonen als Ursprung
der beobachteten Lumineszenz ausgeht - dem Quanten-Confinement-Modell. Das Auftreten
der impulserhaltenden Phononen in den resonant angeregten PL-Spektren (siehe Abschnitt 4.5)
läßt sich nur durch eine Band-zu-Band Rekombinationen von Elektronen und Löchern im na-
nokristallinen Si verstehen. Aber auch viele andere Ergebnisse, die den exzitonischen Ursprung
der Lumineszenz unterstreichen, lassen in der Summe keinen anderen Schluß zu. Die erstmalig
an nanokristallinem Si nachgewiesene quadratische B-Feld-Abhängigkeit bis zu einem B-Feld
von 46 Tesla (siehe Abschnitt 4.4.4) und ebenso die guteÜbereinstimmung der experimentellen
Daten mit der Modellierung einer Triplett-Singulett-Aufspaltung der exzitonischen Zustände
(siehe Abschnitt 4.5 und 4.6.3) weisen im Raum eingeschränkten Exzitonen als Ursprung des
Lumineszenzsignals nach. Dabei steigen die PL-Emissionsenergie (Abschnitt 4.4.1), die Wech-
selwirkungsaufspaltung (Abschnitt 4.6.3), der Anteil der direkten Elektron-Loch-Überg̈ange
(Abschnitt 4.5.1) sowie diëUbergangswahrscheinlichkeit (Abschnitt 4.6.1) mit kleiner werden-
dem Kristallitdurchmesser, wie es von der Theorie vorausgesagt wurde (siehe Abschnitt 4.2).
Auffallend ist jedoch, daß für fast alle dieser Effekte eine geringere Größenabḧangigkeit als f̈ur
vergleichbare Systeme beobachtet wurde bzw. der aus den Effekten abgeschätzte Exzitonen-
durchmesser die durch Röntgendiffraktometrie-Messungen bestimmten Kristallitdurchmesser
starküberschreitet. Zwei Erklärungen wurden in den verschiedenen Abschnitten diskutiert:

• Defektzusẗande in der Bandlücke der SiO2-Matrix, die z.B. durch ein substöchiometri-
sches Oxid hervorgerufen werden, führen zu einereffektiven Verminderung der Po-
tentialbarrierenh öhe, welche den Quantentopf einschließt. Eine verminderte Poten-
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tialhöhe ẅurde eine kleinere Größenabḧangigkeit der Bandlückenverschiebung und ein
Verschmieren der Wellenfunktion in die oxidische Matrix zur Folge haben (siehe Ab-
schnitt 4.2). Die somit vergrößerte Wellenfunktion ẅurde den gr̈oßeren exzitonischen
Radius, der mittels der Magnetfeldabhängigkeit des PL-Signals abgeschätzt wurde (Ab-
schnitt 4.4.4) und die geringere Größenabḧangigkeit der PL-Emissionsenergie (Abschnitt
4.4.1), sowie der Nullphononübergangswahrscheinlichkeit (Abschnitt 4.5) erklären. Der
hohe Absolutanteil der direkten̈Ubergangswahrscheinlichkeit im Verhältnis zu phono-
nenassistierten Prozessen weist ebenfalls auf eine Verschmierung der Wellenfunktion von
Elektron und Loch in die oxidischen Matrix hin, da im SiO2 aufgrund seiner amorphen
Struktur eine Elektron-Loch-Rekombination ohne Phononbeteiligung wahrscheinlicher
ist.

• DieMigration von Exzitonen zwischen den einzelnen Kristalliten (siehe Abschnitt 4.2.2),
führt besonders bei Temperaturenüber 100 K zu einer durch diese Diffusion bedingte
Thermalisierung der Exzitonen. Das bedeutet, daß die Exzitonen vorrangig in die Kri-
stallite mit kleinerer Bandlücke diffundieren und man somit in diesem Temperaturbereich
nur die gr̈oßeren Kristallite optisch nachweist. Durch die temperaturabhängigen Lebens-
dauermessungen konnte eine guteÜbereinstimmung mit dem ’trap-controlled hopping’-
Mechanismus [151], der eine Exzitonenmigration zur Grundlage hat, gezeigt werden.
Dieser Mechanismus geht von einem kleiner werdenden Einfluß der Migration für tiefe
Temperaturen aus. Bei fallender Temperatur wirken immer mehr Kristallite aufgrund der
Energieunterschiede der Bandlücke zu ihren Nachbarn als Exzitonenfallen. Exzitonenmi-
gration tritt nur noch zwischen benachbarten Kristalliten mit der selben Bandlücke oder
unter Abgabe der Energie eines Phonons mit demk-Wert Null (siehe Abschnitt 4.6.1) auf.
Es kommt aufgrund der Exzitonenmigration zu zwei Effekten: im Temperaturbereich von
100-300 K findet eine Thermalisierung der Exzitonen statt und die optische Spektrosko-
pie detektiert vorrangig die größeren Kristallite der Größenverteilung. F̈ur Temperaturen
unter 100 K wird die Thermalisierung immer geringer, aber ein ’hopping’ unter Pho-
nonenemission führt zu einer leichten Rotverschiebung des Signals, verglichen zum Er-
wartungswert. Das stimmt mit der Beobachtung einer kleineren Größenabḧangigkeit des
PL-Maximums bei einer Temperatur von 300 K verglichen zur Größenabḧangigkeit bei
5 K überein (siehe Abschnitt 4.4.1).

Eine Kombination aus beiden Argumenten kann qualitativ alle beschriebenen Effekte erklären.
Zus̈atzlich bedingen sich beide Erklärungen auch gegenseitig. Die Barrierenhöhe gehẗuberγ
in den Exponenten dere-Funktion zur Berechnung der ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit mit ein
(siehe Gleichung 4.20 und 4.19 in Abschnitt 4.2.2). Ein flaches Potential begünstigt somit die
Exzitonenmigration, was die extrem geringen Dispersionsfaktoren in Abschnitt 4.6.1 erklärt.

Das PL-Signal der Si-Nanokristalle ist durch das Quanten-Confinement-Modell beschreibbar.
Die einzelnen gr̈oßenabḧangigen Eigenschaften weisen auf eine verminderte Bandlücke des
Oxides um die Kristallite hin, welche zusammen mit der sehr hohen Dichte und Monodispersität
der Si-Nanokristalle eine sehr starke Exzitonenmigration zwischen den einzelnen Kristalliten
hervorruft.
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5. Er-Dotierung der Si-Nanokristallite

5.1 Das Er-Si-System

5.1.1 Erbium

Erbium ist ein Element der Seltenen Erden aus der Gruppe der Lanthanide. In einen Festkörper
eingebettet tritt Erbium meist als Er3+-Ion mit einer [Xe]-4f11-Konfiguration auf. Strahlen-
de Überg̈ange sind zwischen den meisten Energieniveaus eines freies Er3+-Ions wegen Pa-
ritätsverletzung verboten [17]. Liegt ein Er3+-Ion in einer Matrix vor, kann das Matrixmate-
rial in die Er-4f-Niveaus eine ungerade Parität mischen und so werden dieseÜberg̈ange leicht
erlaubt. Weiterhin tritt aufgrund der umgebenden Matrix eine Starkaufspaltung der Energieni-
veaus des Er3+-Ions auf. Das f̈uhrt zu einer Verbreiterung der optischenÜberg̈ange. In Ab-
bildung 5.1 ist das Energieniveauschema eines Er3+-Ions unter Einfluß des Starkeffektes dar-
gestellt. Der Absorptionsquerschnitt der einzelnen Energieniveaus liegt in der Größenordnung
von10−21 cm2. Die strahlende Lebensdauer kann, je nach Matrix, Werte im Bereich von Milli-
sekunden annehmen. Ein in eines seiner höheren Energieniveaus angeregtes Er3+-Ion relaxiert
schnell, nichtstrahlend in niedrigere Energieniveaus. Diese Abregung erfolgtüber Multipho-
nonemissionen. Die Verweildauer in einem höheren Energieniveau liegt dabei zwischen 1 ns
und 100µs. Eine Ausnahme bildet der4I13/2-4I15/2-Übergang. Aufgrund seiner großen Ener-
gie (0.8 eV) sind hier Multiphononemissionen unwahrscheinlich. Das führt zu einem effizient

responding optical frequency bandwidth of 1012 Hz ~1 THz!.
To fully exploit such high frequencies, it is important to
develop new materials that can be used for the generation,
guiding, switching, and amplification of light. Such materials
can then be used in components in the optical communica-
tion network.

Rare-earth ions, specifically erbium, have played an im-
portant role in the development of optical communication
technology in the past few years. Trivalent erbium~the pre-
ferred bonding state! has an incomplete 4f electronic shell
that is shielded from the outer world by closed 5s and 5p
shells.1 As a result, rather sharp optical intra-4f transitions
can be achieved from erbium doped materials. The transition
from the first excited state to the ground state in Er31 occurs
at an energy of 0.8 eV, corresponding to a wavelength of
1.54 mm. This is an important telecommunication wave-
length since standard silica-based optical fibers have their
maximum transparency at this wavelength. An energy level
diagram for Er31 is plotted in Fig. 1, which also shows the
Stark splitting of the Er manifolds, due to the electric field in
the host.

In 1987 it was discovered2,3 that Er-doped silica fibers
could be used as optical amplifiers4–6 operating at 1.54mm.
A continuous pump laser is used to create population inver-
sion between the ground and first excited state in Er31,
whereupon stimulated emission can serve to amplify a high
frequency telecommunication signal at 1.54mm. Such opti-
cal amplifiers are necessary to compensate for the losses in
the processing and distribution of optical signals, while
maintaining the high bandwidth and low crosstalk. Erbium-
doped optical amplifiers can show a linear gain response,
temperature and polarization insensitivity, and low noise.6 It
is mostly due to the availability of Er-doped fiber amplifiers

that optical telecommunication networks are as well devel-
oped as they are today, and the Er transition at 1.5mm has
clearly set the telecommunication wavelength standard at 1.5
mm.7 Recently, a multiwavelength optical signal transmis-
sion rate as high as 100 Gbits/s was demonstrated in a 6300-
km-long fiber link with fiber amplifiers to compensate for the
signal attenuation after each 45 km section of fiber.8 Practi-
cal pump wavelengths for Er-doped materials are 980 nm, at
which relatively inexpensive lasers are commercially avail-
able, or 1.48mm. In the latter case, a quasitwo-level system
is achieved.

A logical next step in optical amplifier development is
the planar amplifier, in which Er-doped channel waveguides
are made on a planar substrate. Planar amplifiers offer the
important advantage that they can be integrated with other
waveguide devices such as splitters, switches, or multiplex-
ers on a single chip. A schematic example of such a structure
is given in Fig. 2, which shows a 134 splitter ~SPL!, com-
bined with an Er-doped amplifier~AMP! section, which
compensates for the fourfold intensity loss after the splitter.
The waveguide is rolled up in a spiral geometry in order to
fit onto a small area~typically mm2!. Wavelength division
multiplexers are used to couple and decouple the signal and
pump beams.

The radiative lifetime of the first excited state of Er31 is
usually in the millisecond range, depending on the material.
As a result, the emission and absorption cross sections are
relatively small~typically 10221–10220 cm2!. Therefore rea-
sonable values of optical gain~;3 dB, a factor of 2! can
only be reached when the signal beam encounters a large
amount of excited Er31 (1020–1021 Er/cm2). Given the small
length of a planar amplifier~compared to a typically 20-m-
long Er-doped fiber amplifier! a high Er density, typically in
the range of 0.1–1 at. %, is required. At such high Er con-
centrations, the distance between the Er ions is small and
electric dipole–dipole interactions between excited Er31 ions
can reduce the gain performance of the amplifier.

In order to synthesize and optimize planar Er-doped
waveguide films it is essential to study materials issues such
as luminescence spectra, lifetimes, concentration depen-
dence, and quenching effects, nonlinear upconversion ef-

FIG. 1. Schematic energy level diagram of Er31. In the free ion the energy
levels are sharp; in a solid the levels are split due to the Stark effect. Pump
~1.48mm! and signal~1.53mm! wavelengths are indicated, together with the
Russell–Saunders notation of the energy levels.

FIG. 2. Schematic of a planar optical amplifier~AMP! integrated with a 1
34 splitter ~SPL! on a planar substrate. Wavelength division multiplexers
~WDMs! to couple the pump and signal are also integrated. In this device
the amplifier spiral serves to compensate for the fourfold intensity loss due
to the splitting.

2 J. Appl. Phys., Vol. 82, No. 1, 1 July 1997 Appl. Phys. Rev.: A. Polman

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung der Er3+-Energieniveaus eines freien Ions und unter Einfluß
der Starkaufspaltung in einem Festkörper [22]. Die Notation der Energieniveaus erfolgt nach Russel-
Saunders.
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strahlenden̈Ubergang mit einer Lebensdauer von bis zu 20 ms (je nach Matrixmaterial). Das
abgestrahlte Licht besitzt eine Wellenlänge von 1,54µm.
Durch diese Eigenschaften wurde Erbium für Anwendungen in der Telekommunikation interes-
sant, da die 1,54µm-Emission des Er3+-Ions mit einem Absorptionsminimum der Glasfaserka-
bel übereinstimmt (zur Zeit 0.2 dB/km). Selbst bei diesen geringen Abschwächungen muß das
Signal in gleichm̈aßigen Intervallen verstärkt werden. Hier kommen Erbium dotierte Glasfasern
(engl.:erbiumdopedfiberamplifiers EDFA) als optische Verstärker zum Einsatz [21]. F̈ur eine
integrierte Optik ist eine Kombination der technologischen Möglichkeiten der Si-basierenden
Mikroelektronik mit optisch aktiven Materialien ẅunschenswert. Verschiedene Si-basierende
Matrizen f̈ur Er wurden diskutiert und getestet: kristallines Si, amorphes Si und nanokristallines
Si in SiO2. Eine gute Zusammenfassung der Herstellung und Charakterisierung dieser Systeme
findet man in [22]. In Er-dotiertem kristallinem Si wird ein photogeneriertes Exziton an einem,
meist Er-induzierten, Defektniveau gefangen. Das Exziton rekombiniert und regt das Er3+ -Ion
mittels eines Auger-Prozesses an. Für höhere Temperaturen wird eine Dissoziation des Exzitons
immer wahrscheinlicher. Das Er-Lumineszenzsignal fällt mit steigender Temperatur um etwa 3
Größenordnungen zwischen 5 K und Raumtemperatur [17]. Durch zusätzliche O-Implantation
von Er dotiertem CZ-Si l̈aßt sich die Raumtemperaturlumineszenz erhöhen [22]. Das PL-Signal
von Er dotiertem amorphen Si:H ist wesentlich temperaturunabhängiger [166, 167, 22]. Aller-
dings sind die berichteten Lebensdauern der Er-Lumineszenz im Bereich von Mikrosekunden
[23], was auf einen erḧohten Anteil von nichtstrahlenden Rekombinationskanälen schließen
läßt. Die Temperaturabhängigkeit des PL-Signals, der große Anteil an nichtstrahlenden Re-
kombinationskan̈alen sowie der kleine Absorptionsquerschnitt der Erbiumniveaus wirken be-
grenzend f̈ur den Einsatz von Er in einer Si-basierenden, integrierten Optik.

5.1.2 Er-dotierte Si-Nanokristalle

Die Erḧohung des Absorptionsquerschnitts von Er ist durch den Einsatz eines Absorbermate-
rials möglich, welches seine Energie zum Er transferiert. Ytterbium ist ein Beispiel für eine
erfolgreiche Anwendung diese Prinzips [168]. Er-dotiertes kristallines Si zeigt, aufgrund des
Temperaturverhaltens von lokalisierten Exzitonen, nur eine sehr schwache Er-Lumineszenz bei
Raumtemperatur. Im Fall von Er dotierten Si-Nanokristallen in SiO2 wurde ein fast tempe-
raturunabḧangiges Er-PL-Signal beobachtet. Der Verstärkungsfaktor der Er-Lumineszenz im
Vergleich zu Er-dotierten SiO2-Schichten betr̈agt 10-100 bei einer Anregungswellenlängeλex

von 488 nm [18, 19, 20].Ähnlich dem CZ-Si wird hier davon ausgegangen, daß lokalisierte
Exzitonen ihre Energie zum Er transferieren. Dabei führt die durch den Confinement-Effekt
erḧohte, exzitonische Bindungsenergie zu einem temperaturunabhängigen PL-Signal. Der sehr
geringe Absorptionsquerschnitt von Er3+ im SiO2 wird durch den wesentlich höheren der Si-
Nanokristalle ersetzt. Bei einer Anregung mit einer Wellenlänge von 488 nm wurde ein Absorp-
tionsquerschnitt von1 × 10−16 cm2 abgescḧatzt [169]. Dieser Wert stimmt sehr gut mit dem
berichteten Absorptionsquerschnitt für nanokristallines Si bei gleicher Anregungswellenlänge
überein [154]. F̈ur den Transfer wurden Transfereffizienzen bis zu 55% ermittelt [17]. Der
Energietransfer zwischen Si-Nanokristallen und Er3+-Ionen konnte mittels PLE [170] und ei-
nem zeitlichen Offset der Er3+-Lumineszenz verglichen mit der Si-Lumineszenz [171] nachge-
wiesen werden. Trotz der Herstellung einer auf nanokristallinen Si und Er basierenden LED
mit einem Wirkungsgrad von 10% [3] ist der Transferprozeß selbst noch nicht vollständig auf-
gekl̈art. DerÜberlapp des Lumineszenzsignals der Si-Nanokristalle im Bereich von 1,3-1,9 eV
mit den4I- und 4F-Niveaus des Er3+-Ions, legt einen resonanten Energietransfer zwischen Si-
Nanokristallen und den Er3+-Ionen nahe. Ẅahrend in [17] keine Veränderung der Lebensdauer
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RET Reabsorption Komplexbildung Kollisionen
Donor-Lebensdauer sinkt unver̈andert unver̈andert sinkt
Donor-PL-Spektrum unver̈andert ver̈andert unver̈andert unver̈andert
Akzeptor-PL-Spektrum unver̈andert unver̈andert ver̈andert unver̈andert

Tabelle 5.1: Einfluß der verschiedenen resonanten Energietransferprozesse auf Donor- und Akzeptor-
PL-Signal (nach [174]).

der Si-Lumineszenz durch die Er-Dotierung beobachtet wird, wird in [169] und [172] von einer
kontinuierlichen Verringerung der Si-Lebensdauer mit steigender Er-Konzentration berichtet.
Auch die maximale, durch einen Si-Nanokristall pumpbare Er3+-Ionenanzahl, wird kontrovers
diskutiert. In [17] wird diese Anzahl auf eins beschränkt. In [173] wird das Verḧaltnis aus
Si-Nanokristall-Lebensdauer und Er-Lebensdauer als Maß für die pumpbare Er3+Ionenanzahl
angegeben. Watanabe et al. konnten zeigen, daß zumindest ein Teil des Energietransfers re-
sonant verl̈auft [172]. Dabei zeigte er Auslöschungen des Si-PL-Signals bei Energien die mit
den Er-Energieniveaus̈ubereinstimmen. Er gibt Transferzeiten von 11-115µs an, wobei die
Transferzeit mit der Kristallitgr̈oße steigt.
Als resonante Energietransferprozesse kommen in solchen undähnlichen Systemen wenigstens
vier unterschiedliche Prozesse in Frage: der resonante Energietransfer (RET), auch Förstertrans-
fer genannt, Reabsorption, Komplexbildung und Energieübertrag durch Kollisionen [174]. In
diesem Zusammenhang werden Moleküle, Teilchen, Ionen usw., die bei einem Energietransfer
die Energie abgeben mit Donor bzw. aufnehmen mit Akzeptor bezeichnet. Diese Bezeichnung
ist nicht mit der in der Halbleitertechnologieüblichen Terminologie zu verwechseln. Von Reab-
sorption spricht man, wenn der Donor ein Photon emittiert, welches vom Akzeptor wieder ab-
sorbiert wird. Energietransfer durch Komplexbildung beschreibt die Bildung eines angeregten
Zustandes aus Donor und Akzeptor. In diesem Fall wird ein molekularer Kontakt zwischen bei-
den vorausgesetzt. Von einem Energietransfer auf Grund von Kollisionen spricht man, wenn der
Donor einen Teil seiner Energie an den Akzeptor bei einem Zusammenstoß abgibt. Dieser Pro-
zeß setzt eine Beweglichkeit von Donor und Akzeptor voraus und tritt demzufolge nur in Gasen
oder Fl̈ussigkeiten auf. In Tabelle 5.1 sind die Einflüsse dieser unterschiedlichen Prozesse auf
Akzeptor- und Donorlumineszenz zusammengefaßt. Der Energieübertrag von nanokristallinem
Si zu Er3+-Ionen wird im allgemeinen dem Försterprozeß als m̈oglicher Transfermechanismus
zugeordnet. Die ḧaufig beobachtbare Verringerung der Si-Lumineszenzabfallzeit und die nur
geringenÄnderungen im Spektrum des Si- und Er-Lumineszenzsignals unterstützen diese An-
nahme.

5.1.3 Der F̈orsterprozeß

Grundprinzip und Voraussetzungen

Der Försterprozeß beruht auf einer Dipol-Dipol-Wechselwirkung zwischen einem angeregtem
Donor und einem Akzeptor. Die Theorie zu diesem Prozeß wurde von Förster 1947 entwickelt
[175] und ist in [174]übersichtlich zusammengefaßt. Förster geht bei der klassischen Her-
leitung der Theorie [176] von dem elektrischen Feld aus, welches durch einen oszillierenden
Dipol (dem Donor) aufgebaut wird. Entwickelt man dieses Feld nachr, der Entfernung vom
Donor, so kann man nach demr−3-Term die Entwicklung abbrechen. Dieser Term steht für den
Förster-Transfer. Bei kleinenr dominiert der F̈orsterterm das elektrische Feld, während sie bei
großemr von dem Term mit derr−1-Abhängigkeit bestimmt wird. ’Groß’ und ’klein’ orientiert
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D*

D

A*

A

kD kDi

kA kAi

kT
strahlende Übergänge

nichtstrahlende Übergänge

Transfer

Abbildung 5.2: Vereinfachtes Energieniveauschema eines resonanten Energietransfers [174]. D be-
zeichnet den Donor und A den Akzeptor. Angeregte Zustände sind mit einem Stern gekennzeichnet.kD,
kDi, kT, kA undkAi stehen f̈ur die Zerfallsraten der einzelnen Zustände.kD, kDi für dieÜberg̈ange im
Donor,kA, kAi im Akzeptor undkT für die des Transfers. Die mit i bezeichneten Zerfallsraten stehen
für nichtstrahlendëUberg̈ange.

sich hierbei an einem Abstandb:

b =
λ

2πn
, (5.1)

wobeiλ für die Wellenl̈ange der Donor-Lumineszenz steht undn für den Brechungsindex des
umgebenden Materials. Für einλ von 600-1000 nm und ein Brechungsindex von 1,4-1,6, wie
für das beschriebene System angenommen werden kann, ergibt sich einb unter 100 nm. Der
kugelförmige Bereich mit einem Radius von0, 1 × b, also in diesem Fall etwa 10 nm, um den
Donor herum wird als Nahfeldzone oder auch Försterzone bezeichnet. Akzeptoren, die in die-
sem Bereich liegen, kommen als Partner für den F̈orstertransfer in Frage. Die Voraussetzungen
für das Auftreten eines Förstertransfers sind in [174] folgendermaßen zusammengefaßt:

• Donor und Akzeptor haben starke elektronischeÜberg̈ange im UV bis NIR.

• Es existiert einëUberlappung zwischen dem Donoremissions- und dem Akzeptorabsorp-
tionsspektrum.

• Die Donor-Akzeptorentfernung̈ubersteigt nicht die F̈orsterzone.

• Die Emission des Donors hat eine nicht zu kleine Quanteneffizienz.

Transfereffizienz und Försterradius

In Abbildung 5.2 ist ein vereinfachtes Energieniveauschema eines Förstertransfers zwischen
einem Donor und einem Akzeptor dargestellt. In diesem Schema wird der resonante Charakter
des Transfers vernachlässigt, das Schema eignet sich jedoch gut zur Darstellung der Kinetik
dieses Prozesses. Der Donor wird durch die AnregungsenergiehνE in einen angeregten Zustand
gebracht. Er hat nun die M̈oglichkeit, strahlend unter Emission eines Photons der EnergiehνD

oder nichtstrahlend wieder in seinen Grundzustandüberzugehen. Im Fall der Präsenz eines
Akzeptors in der beschriebenen Försterzone des Donors, kann er als dritte Möglichkeit seine
Energie auf den Akzeptor̈ubertragen. Der angeregte Akzeptor kann ebenfalls strahlend, unter
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Aussendung der EnergiehνA, bzw. nichtstrahlend in seinen Grundzustand zurückkehren:

D + A A + D
↑kDi ↑kAi

D + A + hνE → D∗ + A
kT−→ A∗ + D

↓kD ↓kA

D + A + hνD A + D + hνA

(5.2)

kD, kDi, kT, kA undkAi entsprechen den Zerfallsraten derÜberg̈ange, wie sie in Abbildung 5.2
eingef̈uhrt wurden. Den Prozentsatz der absorbierten Photonen, der ohne Strahlung vom Donor
zum Akzeptor̈ubertragen wird, nennt man die TransfereffizienzET:

ET =
kT

kT + kD + kDi

. (5.3)

Die Transfereffizienz l̈aßt sich somit durch die Lebensdauer des Donors, ohne Präsenz des Ak-
zeptors (τD) und mit Pr̈asenz des Akzeptors (τDA) ermitteln:

ET = 1− τDA

τD
, (5.4)

mit:

τDA =
1

kT + kD + kDi

und τD =
1

kD + kDi

. (5.5)

Eine weitere wichtige Gr̈oße, die durch F̈orster eingef̈uhrt wurde, ist der F̈orsterabstandR0.
Dieser Abstand ist als der Abstand definiert, an dem die Transferwahrscheinlichkeit für den
Donor genauso groß ist wie die Summe der Wahrscheinlichkeiten aller anderen möglichen
Überg̈ange. Es gilt alsokT = kD + kDi. Da das F̈orsterfeld mitr−3 skaliert und die durch
einen Dipol absorbierte Leistung mitE2, erḧalt man einer−6-Abhängigkeit f̈ur die durch den
Akzeptor absorbierte Leistung. Damit läßt sich Gleichung 5.3 auch wie folgt ausdrücken:

ET =
R6

0

R6
0 + r6

. (5.6)

R0 kann man auch als diejenige Akzeptor-Donor-Entfernung definieren, in welchem die Trans-
fereffizienz 50% betr̈agt. F̈orster leitete f̈urR0 folgenden Ausdruck her:

R6
0 ∝

κ2QDJ

n4
, (5.7)

wobei in κ die Orientierung von Donor- und Akzeptordipol zueinander eingeht,QD für die
Quanteneffizienz des Donors steht undJ für dasÜberlappungsintegral zwischen Donoremis-
sions- und Akzeptorabsorptionsspektrum.n bezeichnet den Brechungsindex des umgebenden
Materials. Das bedeutet, daß bei festemn undκ die Transfereffizienz mit steigender Quanten-
ausbeute des Donors und zunehmenderÜberlappung von Donoremission und Akzeptorabsorp-
tion steigt.

Einfluß der Donordiffusion

Eine laterale Diffusion des Donors kann zur Vergrößerung vonET führen. Ein Maß f̈ur diese
Vergrößerung istZ [174]:

Z =
DτD
< r >

. (5.8)

Dabei stehtD für die Summe aller lateralen Diffusionskoeffizienten und< r > für den mitt-
leren Donor-Akzeptor-Abstand. Der Einfluß vonZ auf dieET-Vergrößerung l̈aßt sich in drei
unterschiedliche Bereiche einteilen:
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Probe SiO-Dicke D Er-Dosis TA tTA

B4-4cEr1E14 4 nm 2,5 nm 1× 1014 cm−2 900◦C 5-264 min
B4-4cEr5E14 4 nm 2,5 nm 5× 1014 cm−2 900◦C 5-264 min
B4-4cEr2E15 4 nm 2,5 nm 2× 1015 cm−2 900◦C 5-264 min
B4-4cEr1E16 4 nm 2,5 nm 1× 1016 cm−2 900◦C 5-264 min
B4-4cEr5E16 4 nm 2,5 nm 5× 1016 cm−2 900◦C 5-264 min
A2-4cEr2E15 2 nm - 2× 1015 cm−2 900◦C 64 min
A3-4cEr2E15 3 nm 1,5 nm 2× 1015 cm−2 900◦C 64 min
A4-4cEr2E15 4 nm 2,9 nm 2× 1015 cm−2 900◦C 64 min
A5-4cEr2E15 5 nm 4,6 nm 2× 1015 cm−2 900◦C 64 min
A6-4cEr2E15 6 nm 4,5 nm 2× 1015 cm−2 900◦C 64 min

Tabelle 5.2: Übersichtüber die Er-implantierten Proben.D steht f̈ur den Si-Kristallitdurchmesser, er-
mittelt durch R̈ontgendiffraktometrie-Messungen (siehe Abschnitt 3.3).

1. Z � 1 steht f̈ur ein statisches System und zeigt keinen Einfluß der Diffusion aufET.

2. Z ≈ 1, steht f̈ur ein Bereich, in demET empfindlich auf die Diffusion des Donors wird.

3. Z � 1 ist der Grenzfall einer sehr schnellen Diffusion (,,rapid diffusion limit”). Für
diesen Fall nimmtET seinen maximalen Wert an und wird somit unabhängig von der
Diffusionskonstante.

5.2 Probenherstellung

Zur Untersuchung des Energietransfers von nanokristallinem Si zu den Er3+-Ionen in Abḧangig-
keit von der Implantationsdosis wurde die Probe B4-4c, welches die auskristallisierte Probe mit
45 Perioden von jeweils 4 nm dicken SiO und SiO2-Schichten ist, mit unterschiedlichen Er-
Dosen zwischen1 × 1014 cm−2 und 5 × 1016 cm−2 implantiert. Die Implantation erfolgte
an einem 500 keV Beschleuniger der Firma High Voltage. Die Implantationsenergie betrug
300 keV. Simulationen mit dem Programm TRIM, basierend auf Algorithmen aus [177] und
der Theorie zum Transport vom hochenergetischen Ionen in Materie [178], ergeben für die-
se Energie eine Gaußverteilung der implantierten Ionen in einer Tiefe von 100 nm und einem
FWHM von 45 nm in SiO2. Nach der Implantation wurden die Proben bei einer Temperatur
von 900◦C unter Ar-Atmospḧare ausgeheilt. Die Temperdauer wurde dabei zwischen 4 und
256 min variiert. Zum Vergleich wurde eine 200 nm dicke SiO2-Schicht analog implantiert und
ausgeheilt.
Um eine Abḧangigkeit des Transfermechanismus von der Kristallitgröße zu untersuchen, wur-
den die kristallisierten Proben der Serie A, deren ursprüngliche SiO-Schichtdicken 2-6 nm be-
tragen, mit einer Er-Dosis von2 × 1015 cm−2 implantiert. Die restlichen Implantationsbedin-
gungen entsprechen den der Implantationen der Probe B4-4c. Diese Probenserie wurde eben-
falls bei einer Temperatur von 900◦C unter Ar-Atmospḧare ausgeheilt. Die Ausheilzeit betrug
64 min.
In Tabelle 5.2 sind noch einmal die Proben und ihre Herstellungsbedingungen zusammenge-
faßt. Die Probennamen entsprechen den in Tabelle 2.2 eingeführten Probennamen mit einem
angeḧangten ’Er’ f̈ur Erbium und der entsprechenden Implantationsdosis in Ionen/cm2.
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5.3 Optische Charakterisierung

Die optische Charakterisierung der Er dotierten Si-Nanokristalle in SiO2-Matrix beschr̈ankt
sich auf PL- und zeitabḧangige PL-Messungen. Die Meßbedingungen für die Messungen im
Sichtbaren bzw. NIR sind in den Abschnitten 3.5 und 4.6 beschrieben. Als Detektor für die PL-
Messungen der Er3+-Lumineszenz wurden für die statischen Messungen ein Ge-Detektor EI-L
der Firma Edinburgh Instruments und für die zeitabḧangigen Messungen ein InGaAs-Detektor
verwendet. Die Zeitaufl̈osung f̈ur dieses System betrug 1µs.

5.3.1 PL-Abhängigkeit von Implantationsdosis und Temperdauer

In Abbildung 5.3 sind die Si- und die Er-Spektren für unterschiedliche Implantationsdosen dar-
gestellt. Die Temperdauer betrug in diesem Fall 4 Minuten. Das Er-Signal besteht aus einem
Hauptmaximum bei einer Wellenlänge von 1535 nm und einem Nebenmaximum bei einer Wel-
lenlänge von 1551 nm. Dieses Spektrum ist für den4I13/2 →4 I15/2-Übergang der Er3+-Ionen in
SiO2 charakteristisch [22]. Die Breite des Signals ist mit der in Abschnitt 5.1 erläuterten Stark-
Aufspaltung erkl̈arbar. Die erẅahnte Haupt- und Nebenmaxima sind die einzigen aufgelösten
Starkstrukturen. Deutlich ist die Abnahme des Si-PL-Signals und die Zunahme des Er-Signals
mit steigender Er-Dosis zu sehen. Dabei steigt das Er-Signal für Dosenüber2 × 1015 cm−2

nicht mehr an, ẅahrend das Si-Signal weiter sinkt. Das Si-Signal zeigt leichte Schwankungen
in der Maximumsposition, wobei aber ein genereller Trend nicht beobachtbar ist. In Abbil-
dung 5.4 sind die Abḧangigkeit der PL-Intensität von Er3+- und Si-Signal von der Implan-
tationsdosis noch einmal zusammengefaßt. Dabei sieht man, daß das Er3+-PL-Signal in der
Gegenwart von Si-Nanokristallen gegenüber dem Signal in einer vergleichbaren SiO2-Schicht
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Abbildung 5.3: Abhängigkeit des Si- und des Er-PL-Signals von der Er-Implantationsdosis (angegeben
in der Legende) f̈ur die Probenserie B4-4cEr. Die Temperzeit betrug 4 min.
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Abbildung 5.4: Abhängigkeit der integrierten Si-PL-Intensität und der Er-PL-Intensität bei 1,54µm von
der Implantationsdosis. Die Temperdauer beträgt 4 min.

um bis zu 4 Gr̈oßenordnungen verstärkt ist. Dieser Verstärkungsfaktor geht jedoch für steigende
Er-Dosen bis auf einen Faktor 10 zurück. Das Er-Lumineszenzsignal sättigt in Gegenwart der
Si-Nanokristalle bei einer Er-Dosis von2 × 1015 cm−2. Im SiO2 sättigt das Er-PL-Signal bei
einer Dosis von1× 1016 cm−2. Die Si-PL-Intensiẗat fällt kontinuierlich mit der Er-Dosis.
Das gegenl̈aufige Intensiẗatsverhalten der Er-und Si-Lumineszenz ist ein Zeichen für das Auf-
treten eines Energietransfers zwischen den Si-Nanokristallen und den Er3+-Ionen. Die sehr
hohen Versẗarkungsfaktoren, besonders für kleinere Dosen, weisen auf einen sehr effizienten
Energietransfer hin. Das Pumpen mit einer Wellenlänge von 325 nm trägt ebenfalls zu diesen
hohen Versẗarkungsfaktoren bei, da für hohe Anregungsenergien der Absorptionsquerschnitt
der Si-Nanokristalle steigt [7].
Die Er-Dosis von2× 1015 cm−2, bei der eine S̈attigung des Er3+-PL-Signals auftritt, entspricht
einem mittleren Er/Si-Nanokristall Verhältnis von 40, geht man von einer Si-Nanokristalldichte
von1× 1019 cm−3 aus. Bei dieser Abschätzung wurde ein durch die Temperung unverändertes
Implantationsprofil vorausgesetzt. Das selbe maximale Si/Er Verhältnis wird in [19] angege-
ben. In dieser Arbeit wird im Gegensatz zu der von Kik [17], nicht davon ausgegangen, daß
ein Si-Nanokristall durch ein Er3+-Ion ausgel̈oscht wird, sondern nach seiner Lebensdauer von
≈ 0, 1 ms wieder zur Anregung eines weiteren Er3+-Ions zur Verf̈ugung steht. Die maximale
Anzahl der durch einen Si-Nanokristall pumpbaren Er3+-Ionen ẅare dann durch das Verhältnis
aus Er3+- und Si-PL-Lebensdauer gegeben. Ein Si-Nanokristall mit einem sehr effizienten Ener-
gietransfer ist bei hohen Er-Dosen jedoch schon nach abgelaufener Transferzeit für eine erneute
Anregung bereit. Si-PL-Lebensdauer und Transferzeit sind aber in der gleichen Größenordnung
[172], so daß sich dieser Unterschied in der Argumentation nicht auf den absoluten Zahlenwert
auswirkt.
Kik begründet die Begrenzung auf ein pumpbares Er-Ion pro Si-Nanokristall mit zwei Pro-
zessen: die Augerrekombination und die paarinduzierte Auslöschung. Bei dem Augerpro-
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Abbildung 5.5: Abhängigkeit der Er-PL-Intensität bei 1,54µm von der Implantationsdosis für unter-
schiedliche Temperzeiten (angegeben in der Legende).

zeß kommt es zu einem Rücktransfer der Energie vom Er zu einem schon angeregten Si-
Nanokristall. Das angeregte Elektron kann durch diese Energie entweichen. Bei einer paa-
rinduzierten Ausl̈oschung wird die Energie eines angeregten Er3+-Ions an ein anderes, ange-
regtes Er3+-Ion abgegeben. Das dort befindliche Elektron kann nun in ein höheres Energie-
niveau angeregt werden. In beiden Fällen kommt es zur Auslöschung der Er3+-Lumineszenz
für die beteiligten Er3+-Ionen. Das, trotz gesättigter Er3+-Lumineszenz, weiter sinkende Si-
PL-Signal (siehe Abbildung 5.4) kann sowohl durch den Augerprozeß, als auch durch erhöhte
Strahlenscḧaden durch die ḧoheren Er-Dosen erklärt werden. Eine Beschränkung auf nur ein
pumpbares Er3+-Ion pro Si-Nanokristall ist jedoch in dem hier beschriebenen System, zumin-
dest aufgrund der berechneten Konzentrationsverhältnisse, nicht nachweisbar.
In Abbildung 5.5 ist die Dosisabhängigkeit der Er3+-PL-Intensiẗat für unterschiedliche Tem-

perzeiten dargestellt. Bei den kleineren Dosen ist der Strahlenschaden noch dominierend und
längere Temperzeiten aktivieren mehr Er3+-Ionen und zeigen eine höhere Intensiẗat. Bei ḧoheren
Dosen ist diese Tendenz nicht mehr beobachtbar. Die bei höheren Dosen auftretende, von der
Temperdauer unabhängige PL-Intensiẗat kann durch einëUbers̈attigung der Si-Nanokristalle
mit Er3+-Ionen erkl̈art werden. Eine weitere m̈ogliche Erkl̈arung ẅare ein selbst f̈ur lange
Temperzeiten irreparabeler Strahlenschaden bei hohen Implantationsdosen.

5.3.2 Einfluß auf die Si-PL-Lebensdauer

Das Auftreten eines resonanten Energietransfersäußert sich in einer Verkleinerung der Le-
bensdauer des Donors, wie es in Abschnitt 5.1.3 beschrieben ist. In Abbildung 5.6 ist der
zeitliche Abfall des Si-PL-Signals bei 800 nm der undotierten Probe B4-4c im Vergleich zur
selben Probe mit Er-Dotierung dargestellt. Die Er-Dosis beträgt 1 × 1014 cm−2 (Probe B4-
4cEr1E14) und2 × 1015 cm−2 (Probe B4-4cEr2E15). Die Messungen erfolgten bei einer
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Meßtemperatur von 100 K. Deutlich ist die Abnahme der Lebensdauer, mit zunehmender Er-
Dosis zu erkennen. Diese Abnahme ist entweder durch den durch die Implantation entstan-
denen Strahlenschaden oder durch den Energietransfer des Si zu den Er3+-Ionen erkl̈arbar.
Vernachl̈assigt man die Lebensdauerverkürzung durch Strahlenschäden, l̈aßt sich aus der Le-
bensdauerverk̈urzung die TransferzeitτT des Energietransfers berechnen. Die Transferzeit ist
definiert alsτT = 1/kT, wobeikT für die Zerfallsrate des Transferübergangs steht (siehe Abbil-
dung 5.2). Unter Ber̈ucksichtigung von Gleichung 5.5 erhält man f̈ur τT:

τT =
τSiτSi−Er

τSi − τSi−Er

, (5.9)

mit τSi als Lebensdauer des Si-PL-Signals ohne Er-Dotierung undτSi−Er mit Er-Dotierung. In
Abbildung 5.7 istτT über der Emissionsenergie für die Proben B4-4cEr1E14 und B4-4cEr2E15
dargestellt. Die f̈ur diese Berechnung notwendigen Lebensdauern wurden durch Anpassen der
zeitlichen Abf̈alle der Signale f̈ur die unterschiedlichen Proben mit einer gedehnten Exponen-
tialfunktion ermittelt (siehe Gleichung 4.24). Die dabei benutztenβ-Werte variieren sehr stark
zwischen 0,3 und 0,7 und weichen somit von denβ-Werten der undotierten Probe ab (sie-
he Abschnitt 4.6). Das erschwert eine Interpretation dieser Messungen, da es hier zu einer
Überlagerung von verschieden Prozessen kommt: 1. der Einfluß des Strahlenschadens und der
damit entstandenen zusätzlichen nichtstrahlenden Kanäle, 2. der Energietransfer des Si zum
Erbium und 3. der Einfluß der Anwesenheit dieses Energietransfers auf die beschriebene Ex-
zitonendiffusion (siehe Abschnitt 4.6). Die Werte für τT liegen je nach Emissionsenergie und
Probe zwischen 1 und 200µs. Diese Werte stimmen sehr gut mit den Werten aus [172]überein.
Durch die Vernachl̈assigung der genannten Prozesse, kann jedoch das berechneteτT nur als
ein relatives Maß f̈ur die Übergangswahrscheinlichkeit des Transferprozesses verstanden wer-
den. Die in Abbildung 5.7 gezeigte Abnahme vonτT mit ansteigender Emissionsenergie ist
ein Zeichen f̈ur eine zunehmendëUbergangswahrscheinlichkeit des Energietransfers und ließe
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Abbildung 5.6: Lebensdauerverkleinerung durch die Er-Präsenz, gemessen an den Proben B4-4c. Die
Dosen sind im Graph n̈aher bezeichnet. Die Ausheildauer beträgt 4 min, die Meßtemperatur 100 K.
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Abbildung 5.7: Transferzeiten nach Gleichung 5.9 ohne Berücksichtigung der durch die Implantation
entstehenden zusätzlichen nichtstrahlenden Kanäle, gemessen an den Proben B4-4c. Die Er-Dosen sind
im Graph n̈aher erl̈autert. Die Ausheilzeit beträgt 4 min, die Meßtemperatur 100 K. Die blauen, senk-
rechten Linien markieren die Energien der Er3+-Niveaus. Die schwarzen Linien sind um 58 meV, also
der Energie eines Si-TO(∆)-Phonons, zu tieferen Energien verschoben.

sich nicht durch Strahlenschäden erkl̈aren. Ḧohere Energien werden von kleineren Kristalliten
emittiert. Die Oszillatorsẗarke eines Exzitons in einem Kristallit steigt mit fallendem Kristal-
litdurchmesser und damit auch seine Quanteneffizienz. Der Försterradius sinkt mit fallender
Donor-Quanteneffizienz (siehe Gleichung 5.7). Eine höhereÜbergangswahrscheinlichkeit mit
kleiner werdendem Kristallitdurchmesser ist somit inÜbereinstimmung mit der F̈orstertheorie.
Zus̈atzlich sieht man besonders bei der Probe mit der kleineren Erbiumdosis, also auch mit ei-
nem geringeren Einfluß durch Strahlenschäden, eine Struktur im sonst kontinuierlichen Abfall
der Transferzeit mit steigender Emissionsenergie. In [172] wird von Minima im PL-Signal der
Er-dotierten Si-Nanokristalle bei den Energien der Er3+-Niveaus vermindert um 58 meV berich-
tet. Die Autoren schlossen aus diesen Messungen, das zumindest ein Teil des Energietransfers
von den Si-Kristalliten zum Er resonant erfolgt. Die Elektron-Loch-Rekombination, die für das
Si-PL-Signal verantwortlich ist, findet in den dort beschriebenen Proben vorrangig unter Pho-
nonbeteiligung statt. Geht man von einem resonanten Energietransfer zwischen Si-Kristall und
Er3+-Ion aus, so ist eine Auslöschung des Si-PL-Signals bei den Er3+-Niveaus verringert um
die TO(∆)-Phononenergie von 58 meV zu erwarten, da der Energietransfer im Gegensatz zur
Elektron-Loch-Rekombination ohne Phononenbeteiligung verläuft. In den hier vorgestellten
Proben waren solche Minima im statischen PL-Signal nicht meßbar. Das Lumineszenzsignal
wird aufgrund des Implantationsprofils von den Si-Nanokristallen dominiert, die kein Er3+-Ion
pumpen. Die Transferzeit ist jedoch viel empfindlicher für solche Pḧanomene. In der Abbil-
dungen 5.7 sind die Er-Niveaus4I9/2 und4F9/2 durch blaue, senkrechte Linien gekennzeichnet.
Die schwarzen Linien sind zu den blauen um 58 meV zu kleineren Energien verschoben. In
Abbildung 5.7 ist eine Verringerung der Transferzeit, an den blauen Linien und zum Teil auch
an den schwarzen Linien zu sehen. In den hier vorgestellten Proben ist die Rekombinations-
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Abbildung 5.8: Transfereffizienz des Energietransfers zwischen Si und Er nach Gleichung 5.4, gemes-
sen an den Proben B4-4c mit den oben genannten Er-Dosen und einer Ausheilzeit von 4 min. Die
Meßtemperatur betrug 100 K.

wahrscheinlichkeit von Exzitonen ohne Phononbeteiligung in der selben Größenordnung wie
die Übergangswahrscheinlichkeit mit Phononbeteiligung (siehe Abschnitt 4.5). Tritt also ein
resonanter Energietransfer zwischen Si-Nanokristallen und Er3+-Energieniveaus auf, so beein-
flußt das Si-Nanokristalle, die aufgrund einer direkte Rekombination als auch durch eine mit
Phononbeteiligung stattfindenden Rekombination ein PL-Signal generieren. Das bewirkt ei-
ne Verringerung der Transferzeit bei der Energie der Er3+-Niveaus als auch bei einer um die
Energie des TO(Γ)-Phonons verminderten Energie. Daraus und aus der Meßtemperatur von
100 K und der damit verbundenen endlichen Phononstreuwahrscheinlichkeit kommt es zu einer
breiten Erniedrigung der Transferzeit in diesem Energiebereichen zwischen den schwarzen und
blauen Linien. Weiterhin ist ein resonanter Energietransfer unter Emission bzw. Absorption
von Phononen denkbar. Aufgrund der Vielzahl der beteiligten Prozesse, der geringen Anzahl
der Proben und der wenigen Meßpunkte sind diese Messungen nur als Hinweise auf den Cha-
rakter des Transferprozesses zu deuten. Die gezeigten Ergebnisse sind jedoch in qualitativer
Übereinstimmung mit der F̈orstertheorie.
Aus der Lebensdauerverkürzung der Er-dotierten Proben gegenüber den undotierten Proben läßt
sich weiterhin mittels Gleichung 5.4 die Effizienz des EnergietransfersET abscḧatzen. Die-
se Abscḧatzung vernachlässigt ebenfalls den Einfluß der nichtstrahlenden Rekombinationszen-
tren aufgrund der Ionenimplantation und die veränderten exzitonischen Diffusionseigenschaften
zwischen den Si-Nanokristallen. Somit sind die angegebenen Werte nur als obere Grenze der
Transfereffizienzen zu verstehen. In Abbildung 5.8 istET für unterschiedliche Emissionsener-
gien der Proben B4-4cEr1E14 und B4-4cEr2E15 dargestellt. Auch in dieser Abbildung sind
die Er3+-Niveaus mit blauen, senkrechten Linien gekennzeichnet und die schwarzen Linien
sind zu den blauen um 58 meV zu tieferen Energien verschoben. Für beide Proben steigtET

mit der Emissionsenergie an. Das kannähnlich wie die fallende Transferzeit mit der steigen-
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Abbildung 5.9: Er3+-Lumineszenzsignal für die Proben mit einer ursprünglichen SiO-Schichtdicke von
2 nm (A2-4cEr2E15), 4 nm (A4-4cEr2E15) und 6 nm (A6-4cEr2E15). Die Er-Dosis beträgt für alle
Proben2 × 1015 cm−2 und die Ausheildauer 64 min. Die Insets zeigen alle Spektren noch einmal
normalisiert (a), sowie den zeitlichen Abfall des Lumineszenzsignals für die unterschiedlichen Proben
(b).

den Oszillatorsẗarke eines Exzitons für kleinere Kristallitgr̈oßen erkl̈art werden. In der N̈ahe
des Er3+-Niveau4F9/2 bei 1,851 eV nimmt die Transfereffizienz plateauartig einen Wert 0.9-1
an. Der Umstand, daß dieser sehr hohe Wert für beide Proben unabhängig von ihrer Implan-
tationsdosis erreicht wird, deutet darauf hin, daß in diesem Fall der berechneteET-Wert vom
Transferprozeß dominiert wird. Diese hohen Transfereffizienzen bei einemÜberlapp von dem
Er 4F9/2-Niveau und der Si-Emissionsenergie weisen auf einen sehr effizienten Försterprozeß
als Ursache des Energietransfers hin.

5.3.3 Abḧangigkeit von der Kristallitgr öße

Um die Abḧangigkeit des Transferprozesses von der Si-Kristallitgröße zu ermitteln, wurde ein
Set von Proben mit unterschiedlichen Kristallitgrößen (Probenserie A) mit der gleichen Er-
Dosis (2× 1015 cm−2) dotiert und dann f̈ur 64 min bei 900◦C ausgeheilt (siehe Tabelle 5.2). In
Abbildung 5.9 sind die Ergebnisse des Er-PL-Signals bei 1,54µm zusammengefaßt. Das Er-
Signal nimmt mit abnehmender SiO-Schichtdicke, also für kleinere Kristalle, zu. Gleichzeitig
kommt es zu einem Anwachsen der Halbwertsbreite von 17 meV auf 23 meV mit steigender
SiO-Schichtdicke. Dabei variieren die ursprünglichen SiO-Schichtdicken zwischen 2 und 6 nm
(siehe Tabelle 2.2). Die erhöhte Halbwertsbreite deutet auf eine erhöhte Starkaufspaltung des
Er3+-Ions aufgrund der Fluktuationen der dielektrischen Funktion in den Schichten hin. Die
Lebensdauer der Er3+-Lumineszenz nimmt mit zunehmender Si-Kristallitgröße ab. Der zeit-
liche Verlauf des PL-Signals ist nahe an einem exponentiellen Abfall (β-Werte der ’stretched’
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exponentiellen Anpassung liegen zwischen 0,8 und 0,9). Die Lebensdauer beträgt für die 6 nm
dicke SiO-Schichten 1,6 ms und für die Proben mit den 2 nm dicken SiO-Schichten 2,9 ms. Die
Verkürzung der Lebensdauer mit zunehmender Si-Kristallitgröße l̈aßt sich durch das Anwach-
sen als auch durch die Fluktuationen der dielektrischen Funktion in den Schichten erklären.
In [17] wird die Effizienz des Energietransfers durch das Verhältnis aus der Er-Lumineszenzin-
tensiẗat IEr und der Differenz aus der Si-PL-Intensität mit (ISi−Er) und ohne Er-Dotierung (ISi)
berechnet:

ET ≈
IEr

ISi − ISi−Er

. (5.10)

Dabei werden weder die durch die Er-Dotierung zusätzlich erzeugten nichtstrahlenden Re-
kombinationskan̈ale, noch die interne Quanteneffizienz des Er3+-Übergangs in Gleichung 5.10
ber̈ucksichtigt. In Abbildung 5.10 sind die nach Gleichung 5.10 berechneten Werte für die
Transfereffizienz f̈ur Proben mit unterschiedlichen Kristallgrößen als Funktion ihrer Emissi-
onsenergie des PL-Maximums dargestellt. Die blauen senkrechten Linien in dieser Abbildung
geben die energetische Position des4I11/2 und des4I9/2-Er3+-Energieniveaus an. Die Feh-
lerbalken in x-Richtung stehen für die Halbwertsbreiten der PL-Signale. Deutlich ist eine
Erhöhung, der Transfereffizienz mit steigendemÜberlapp von dem Si-PL-Signal mit einzel-
nen Er3+-Energieniveaus zu erkennen. Trifft ein energetischerÜberlapp mit einer erḧohten
Übergangswahrscheinlichkeit der Exzitonen im Si-Kristallit zusammen, ist eine besonders ho-
he Transfereffizienz zu erwarten. Das ist bei der Probe mit der höchsten Emissionsenergie der
Fall. An dieser Probe ist eine Energietransfereffizienz von≈ 1 beobachtbar. Diese auf diese
Weise ermittelten sehr hohen Transfereffizienzen lassen sich jedoch auch durch die Unterbin-
dung von nichtstrahlenden Kanälen der Si-Lumineszenz durch den Energietransfer zum Er3+

erklären. Da solche nichtstrahlenden Kanäle sehr schnell sind, ẅurde aber auch das auf einen
sehr effizienten Transferprozeß hindeuten. Das stimmt relativ gut mit den hohen Effizienzen,
die in Abschnitt 5.3.2 aus der Lebensdauerverkleinerung der Si-Lumineszenz ermittelt wurden,
überein. Im Gegensatz zu den in Abschnitt 5.3.2 ermittelten Werten wird hier jedochüber die
gesamt Probe gemittelt. Beide unabhängige Verfahren ergeben jedoch sehr hohe Werte für die
Transfereffizienz. Eine maximale Transfereffizienz tritt bei einem maximalenÜberlapp von
Si-Emission und einem Er3+-Energieniveau, sowie bei einer maximalen Oszillatorstärke der
Exzitonen in den Si-Kristalliten ein. Zum Vergleich: in [17] betragen die maximalen Trans-
fereffizienzen ermittelt nach Gleichung 5.10 10% und mittels der Anregungsraten von Si- und
Er3+-Lumineszenz 55%.

5.4 Eigenschaften des Si-Er-Energietransfers

Die in diesem Kapitel vorgestellten Daten weisen einen sehr effizienten Energietransfer zwi-
schen Si-Nanokristallen und Er3+-Ionen nach. Die emissionsenergieabhängige Verringerung
der Lebensdauer des Si-PL-Signals mit steigender Er-Dosis unterstützt eine Erkl̈arung des Trans-
ferprozesses durch den Förstertransfer. Durch die hohe Dichte der Si-Nanokristalle (≈ 1019

cm−3) kann man davon ausgehen, daß sich genügend Er3+-Ionen in der F̈orsterzone um die
Si-Nanokristalle befinden. Dabei deuten die Daten darauf hin, daß die Transfereffizienz vom
Überlapp der Si-Emissionsenergie und den absorbierenden Er3+-Energieniveaus beeinflußt wird.
Die wichtigsten Schlußfolgerungen aus den experimentellen Daten sind hier noch einmal zu-
sammengefaßt:

• Der Einfluß des̈Uberlapps von Si-Emissionsenergie und absorbierende Er3+-Energie-
niveaus ist in Abbildung 5.10 an der Zunahme der Transfereffizienz mit zunehmenden
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Abbildung 5.10: Transfereffizienz des Energietransfers zwischen Si und Er, abgeschätzt nach Glei-
chung 5.10, gemessen an den kristallisierten Proben der Serie A, implantiert mit einer Er-Dosis von
2× 1015 cm−2. Die Temperzeit betrug 64 min.

Überlapp des Donoremissionsspektrums und der Akzeptorabsorptionsniveaus verdeut-
licht. Die Transferzeiterniedrigungen bei den Energien der Er3+-Energieniveaus (siehe
Abbildung 5.7) weisen ebenfalls auf einen resonanten Energietransfer hin.

• Die Abhängigkeit der̈Ubergangswahrscheinlichkeit des Transferprozesses von derQuan-
teneffizienz des Donorszeigt sich in der Abnahme der Transferzeit (Abbildung 5.7)
und der Zunahme der Transfereffizienz (Abbildung 5.8) mit zunehmender Emissions-
energie. Zunehmende Emissionsenergien stehen für kleinere Si-Nanokristalle und so-
mit einer erḧohten Oszillatorsẗarke des Exzitons. Die steigende Transfereffizienz mit der
steigenden Donorquanteneffizienz ist inÜbereinstimmung mit der F̈orstertheorie (siehe
Gleichung 5.7).

• Die in Abbildung 5.8 und 5.10 gezeigten,sehr hohen Transfereffizienzenweisen eben-
falls auf einen resonanten Energietransfer hin. Sie lassen sich durch die sehr hohe Dich-
te der Si-Nanokristalle mit einer zu den Er3+-Energieniveaus̈aquivalenten Emissions-
energie erkl̈aren. Außerdem hat, wie in Abschnitt 5.1.3 beschrieben, die Donordiffusion
einen Einfluß auf die Transfereffizienz. Man kann die in Kapitel 4 beschriebene Diffusi-
on der Exzitonen zwischen den einzelnen Si-Nanokristallen als Donordiffusion im Sinne
der F̈orstertheorie auffassen. Der in Abschnitt 5.1.3 eingeführtenZ-Wert ist in erster
Näherung das Verḧaltnis aus der Zeit die ein Donor braucht, um eine mittlere Entfer-
nung zwischen Donor und Akzeptor zu diffundieren und der Donor PL-Lebensdauer. Da
die exzitonische Diffusion einen erheblichen Einfluß auf die Lebensdauermessungen der
Si-Nanokristalle hat (siehe Abschnitt 4.6) ist die mittlere Aufenthaltszeit eines Exzitons
in einem Kristallit aufgrund der Diffusion kleiner als die Lebensdauer des exzitonischen
PL-Signals in einem Si-Nanokristall. Setzt man nun Donor-Akzeptor-Entfernung mit der
Donor-Donor-Entfernung gleich, erhält man einenZ-Wert gr̈oßer eins. Das führt zu einer
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Erhöhung der Transfereffizienz und steht inÜbereinstimmung mit den gemessenen sehr
hohen Transfereffizienzen.

• Die maximale Anzahl der pro Si-Nanokristall gepumpten Er3+-Ionen ist in [17] als
eins bestimmt wurden. In dieser Arbeit wurde beiähnlicher Auswertung ein Verhältnis
von 40 ermittelt. Dieses Verhältnis kann jedoch nur grob abgeschätzt werden, da die
Er-Konzentration aufgrund des Implantationsprofils in der Tiefe variiert und die Anzahl
der nach der Implantation noch strahlenden Si-Nanokristalle nur schwer ermittelt werden
kann. Das Verḧaltnis von 40 wird auch in [19] angegeben. In den beschriebenen Grenzen
dieser Abscḧatzung stimmt das hier ermittelte Verhältnis sehr gut mit dem Verhältnis aus
Er3+PL-Lebensdauer und der Transferzeit zwischen Si-Nanokristallen und Er3+ überein.

Die in diesem Kapitel beschriebene Charakterisierung eines sehr effizienter Energietransfer von
den Si-Nanokristallen zu den Er3+-Ionen kann inÜbereinstimmung mit einem Förstertransfer
interpretiert werden. Es sind jedoch weitere Messungen und eine genauere Charakterisie-
rung n̈otig, um eine ḧohere Pr̈azision und Reproduzierbarkeit der experimentellen Daten zu
geẅahrleisten.
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Ausblick

Die ersten Messungen an den Er-dotierten Si-Nanokristallschichten in SiO2 (siehe Kapitel 5)
zeigen deutlich den Vorteil der Si-Kristallitgrößenkontrolle bei der Charakterisierung solcher
oder ähnlicher Systeme. Eine weitere Untersuchung dieses Energietransfers, aber auch die
Charakterisierung anderer Dotierungen von Si-Nanokristallen ließen sich mit diesem Verfah-
ren sehr gut realisieren. Dabei könnte durch eine schon während der Verdampfung erfolgen-
de Dotierung eine homogene Verteilung des Dotierungsmaterialsüber der Tiefe realisiert wer-
den. Viele Confinement-Effekte die in Kapitel 4 untersucht wurden, wie z.B. das Verhalten des
PL-Signals in einem externen Magnetfeld könnten bei einer detaillierten Charakterisierung der
Größenabḧangigkeit dieser Effekte ein tieferes Verständnis von Quanten-Confinement-Effekten
in indirekten Halbleitern vermitteln. Die Realisierung von Messungen wie z.B. Interbandab-
sorptionen sind das erste Mal an solchen Systemen vorstellbar.
Zus̈atzlich zu der in Kapitel 5 angesprochenen Anwendung der auf diese Weise hergestellten
hohen Dichten von gleich großen Si-Nanokristallen als Absorbermaterial für die Er3+-Lumines-
zenz, ist ein Einsatz des hier vorgestellten Herstellungsverfahrens in unterschiedlichen Gebieten
denkbar. Abbildung 5.11 zeigt eine mit dieser Methode hergestellte einzelne Schicht von Si-
Kristallen. Die TEM-Dunkelfeldaufnahme (siehe Abbildung 5.11b) zeigt den kristallinen Cha-
rakter der Schicht. Durch die sehr gute Kontrolle der Si-Kristallitgröße und des Abstands vom
Substrat ẅaren solche Schichten ideal für die Herstellung von nichtfl̈uchtigen Speichern (siehe
Abschnitt 1.1.1). Einen Nachteil für diese Anwendung bildet die beschriebene Exzitonendif-
fusion, die den Vorteil von einzelnen getrennten Speicherorten gegenüber den herk̈ommlichen
EEPROMs wieder zunichte macht. Eine detailierte Charakterisierung der Dichtekontrolle der
Si-Nanokristalle in den einzelnen Schichten und ihr Einfluß auf die Exzitonendiffusion wäre f̈ur
eine Anwendung dieses Herstellungsverfahrens unabdingbar. Weiterhin kann ein auf diese Art
hergestelltes, aufgedampftes Oxid nicht dem Anspruch an ein in der Mikroelektronik verwen-
detes Gateoxid gerecht werden. Es wäre deshalb interessant, die Idee der SiOx/SiO2-Übergitter
auf anderen Herstellungsverfahren zuübertragen. In Abbildung 5.12 ist ein mittels LPCVD
hergestelltes SiOx/SiO2-Übergitter dargestellt [179]. Die auskristallisierten Schichten zeigen

a)

b)

Abbildung 5.11: TEM-Abbildung einer Si-Nanokristall-Einzelschicht mittels Fresnel-Defokuskontrast
(a) und mittels Dunkelfeldkontrast (b). Die Aufnahmebedingungen für die Dunkelfeldaufnahme (b) sind
so geẅahlt, daß Si-Kristallite mit einer{220}-Ebenenausrichtung hell erscheinen.
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Abbildung 5.12: Mittels LPCVD hergestellte SiOx/SiO2-Übergitter. Abgebildet ist a) mittels Hellfeld
im Defokus eine Probe vor der Temperung und b) eine Dunkelfeldaufnahme nach einer Temperung bei
1100◦C sowie die PL-Spektren für 3,5 und 3,8 nm dicke SiOx-Schichten (c). Der Dunkelfeldkontrast in
b) ist so geẅahlt, daß Si-Kristallite mit einer{220}-Ebenenausrichtung hell erscheinen.

deutlich das Auftreten von Si-Nanokristallen in den ursprünglichen SiOx-Schichten. Das PL-
Signal zeigtähnlich zu dem Signal der aufgedampften Schichten eine Blauverschiebung mit
abnehmender SiOx-Schichtdicke. Das sind erste Versuche, die aber eine Adaption dieses Her-
stellungsverfahrens auf andere Abscheidemethoden illustriert. Dabei ermöglichen solche Me-
thoden eine Massenfertigung der SiOx/SiO2-Übergitter, was eine industrielle Nutzung dieses
Systems erm̈oglichen ẅurde. Es ẅare ẅunschenswert die mittels solche Herstellungsverfahren
synthetisierten Kristallite n̈aher zu charakterisieren und auf diese Weise auf Si-Nanokristalle
basierende nichtfl̈uchtige Speicher oder lichtemittierende Bauelemente zu entwickeln.
Der Reiz dieses Prinzips der SiOx/SiO2-Übergitter liegt vor allem in der Kontrolle der Si-
Nanokristallgr̈oße und -dichte. Dadurch werden viele interessante Experimente, die die Quanten-
Confinement-Effekte des Systems, aber auch z.B. Transporteffekte näher beschreiben, erstmals
praktisch durchf̈uhrbar. Eine Kombination der SiOx/SiO2-Übergitterstrukturen mit unterschied-
lichen Abscheideverfahren und die große Flexibilität in der Herstellung von unterschiedlichen
Kristallitgrößen und Dichten machen die Idee der SiOx/SiO2-Übergitter universell nutzbar.
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Zusammenfassung

Bei der Herstellung und Charakterisierung von Si-Nanokristallen trat bisher das Problem ei-
ner unzureichenden Größenkontrolle der Si-Nanokristalle auf. Mit den konventionellen Her-
stellungsmethoden war es nicht möglich, eine scharfe Größenverteilung zu erreichen und die
Dichte und die Gr̈oße der Kristalle unabhängig zu kontrollieren (siehe Kapitel 1). Das führte
zu Einschr̈ankungen in der Anwendung von Si-Nanokristallen sowie in den Möglichkeiten der
Charakterisierung physikalischer Prozesse in diesem Material. Das in dieser Arbeit vorgestell-
te Herstellungsverfahren von Si-Nanokristallen auf der Grundlage von SiOx/SiO2-Übergittern
ermöglicht erstmals eine größenkontrollierte Synthese von Si-Nanokristallen mit sehr hohen
Dichten (≈ 1019 cm−3). Am Ende der einzelnen Kapitel dieser Arbeit wurden bereits detail-
lierte Zusammenfassungen gegeben, so daß im folgenden nur die wichtigsten Aussagen der
einzelnen Kapitel noch einmal zusammengefaßt werden.
Das beschriebene Herstellungsverfahren basiert auf derPhasenseparationvon Nanometer di-
cken, durch SiO2-Schichten eingeschränkten SiOx-Schichten. Die Temperaturabhängigkeit die-
ser Phasenseparation konnte in dieser Arbeit mittels eine Kombination aus FTIR, PL und TEM-
Messungen charakterisiert werden (siehe Kapitel 3). Zwischen 300 und 900◦C kommt es zu
einer Umordnung der SiOx- in eine SiO2-Struktur bei gleichzeitigem Wachstum von amor-
phen Si-Clustern. Die sich dabei bildenden NBOHC-Defekte an Si-Ringstrukturen, welche die
Anfangspunkte der entstehenden amorphen Cluster sind, sind bei Temperaturenüber 700◦C
nicht mehr stabil. Bei Temperaturenüber 900◦C kommt es zur Kristallisation der amorphen
Si-Cluster. Die maximale Größe der Si-Nanokristalle wird durch die SiO-Schichtdicke vorge-
geben. Eine Gr̈oßenkontrolle der entstehenden Nanokristalle ist jedoch nur bis zu einer Schicht-
dicke von 5 nm realisierbar, da bei dickeren Schichten zwar der Beitrag von größeren Kristallen
zur Gr̈oßenverteilung steigt, sich jedoch ein mittlere Kristallitdurchmesser von etwa 4,5 nm
einstellt. Die f̈ur diese Arbeit im Mittelpunkt des Interesses stehenden Quanten-Confinement-
Effekte sind jedoch nur für Kristallite dieser Gr̈oßenordnung zu erwarten.
Das PL-Signal der Si-Nanokristalle kann durch die Rekombination von im Raum einge-
schr̈ankten Exzitonen erklärt werden (siehe Kapitel 4). Verschiedene Effekte, wie das Aufwei-
ten der Elektronischen Bandlücke (siehe Abschnitt 4.4.1), ein Anwachsen derÜbergangswahr-
scheinlichkeit der Elektron-Loch-Paare (siehe Abschnitt 4.6) sowie der Wahrscheinlichkeit von
direkten Elektron-Loch-Rekombinationen (siehe Abschnitt 4.5) und eine Zunahme der Aufspal-
tungsenergie des Exzitons (siehe Abschnitt 4.6.3) mit kleiner werdender Kristallitgröße steht in
Übereinstimmung mit dem Quanten-Confinement-Modell. Erstmalig konnte eine quadratische
Abhängigkeit der Emissionsenergie von Si-Nanokristallen von einemäußeren Magnetfeld ge-
zeigt und damit der exzitonische Ursprung der Lumineszenz sowie eine erhöhte Bindungsener-
gie des Elektron-Loch-Paares belegt werden (siehe Abschnitt 4.4.4). Die Größenabḧangigkeit
der verschiedenen Confinement-Effekte sowie das Temperaturverhalten des zeitaufgelösten PL-
Signals f̈uhren zu der Schlußfolgerung, daß in diesem System zwischen den Kristalliten ein
Oxid mit einer kleineren Bandlücke als der Bandlücke von thermischem SiO2 vorliegt. Diese
kleinere Barriere zwischen den Kristalliten und die sehr hohe Dichte der Nanokristalle ermöglicht
eine Diffusion der Exzitonen zwischen den einzelnen Si-Nanokristallen.
Erste Messungen anEr-dotierten Si-Nanokristallschichten zeigenüberraschend hohe Effizi-
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enzen f̈ur den Energietransfer zwischen den Si-Nanokristallen und den im SiO2 befindlichen
Er3+-Ionen (siehe Kapitel 5). Der Transferprozeß selbst kann mit einem Förstertmechanismus
beschrieben werden. Hohe Effizienzen bis zu Werten von≈ 1 treten bei einem besonders guten
Überlapp der Emissionsenergie der Si-Nanokristalle mit einem Er3+-Energieniveau und für be-
sonders hohe Oszillatorstärken der Exzitonen in den Si-Nanokristallen, also für kleine Kristal-
lite, auf. Die schnelle Diffusion der Exzitonen zwischen den Kristalliten wirkt möglicherweise
versẗarkend auf die Transfereffizienz.
Diese unterschiedlichen Messungen zeigen das große Potential, das in der größenkontrollierten
Herstellung der Si-Nanokristalle liegt. Die große Flexibilität in der Kontrolle der Kristal-
litgröße, -dichte und -tiefe dieser Herstellungsmethode ermöglicht die Beantwortung bisher
schwer zug̈anglicher akademischer Fragestellungen. Eine technologische Anwendung der durch
dieses Herstellungssystem synthetisierten Si-Nanokristalle ist ebenfalls denkbar.
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[6] V. LehmannandU. Gösele. Porous silicon formation: A quantum wire effect. Appl.
Phys. Lett.58, 856–858 (1991).

[7] D. Kovalev, H. Heckler, G. Polisski, andF. Koch. Optical properties of Si nanocrystals.
phys. stat. sol. (b)215, 871–932 (1999).

[8] G. Franz̀o, A. Irrera, E. Moreira, M. Miritello , F. Iacona, D. Sanfilippo, G. D. Stefano,
P. Fallica, andF. Priolo. Electroluminescence of silicon nanocrystals in MOS structures.
Appl. Phys. A74, 1–5 (2002).

[9] C.-X. Du, W.-X. Ni, K. Joelsson, F. Duteil, andG. Hansson. Electroluminescence studies
of Er and SiO co-doped Si layers prepared by molecular beam epitaxy. Optical Materials
14, 259–265 (2000).

[10] L. S. Liao, X. M. Bao, N. S. Li, X. Q. Zheng, andN. B. Min. Visible electroluminescence
from Si+-implanted SiO2 films thermally grown on crystalline Si. Solid State Commun.
97, 1039–1042 (1996).

[11] T. Matsuda, M. Nishio, T. Ohzone, andH. Hori. Electroluminescence of MOS capacitors
with Si+-implanted SiO2˙Solid-State Electr.41, 887–893 (1997).

[12] M. Wang, X. Huang, J. Xu, W. Li, Z. Liu, andK. Chen. Observation of the size-dependent
blueshifted electroluminescence from nanocrystalline Si fabricated by KrF excimer laser
annealing of hydrogenated amorphous silicon/amorphous-SiNx:H superlattices. Appl.
Phys. Lett.72, 722–724 (1998).

[13] H.-Z. Song, X.-M. Bao, N.-S. Li, andJ.-Y. Zhang. Relation between electroluminescence
and photoluminescence of Si+-implanted SiO2. J. Appl. Phys.82, 4028–4032 (1997).

[14] T. Gebel. Nanocluster-rich SiO2 layers produced by ion beam synthesis: electrical and
optoelctronic properties. Phd thesis, Forschungszentrum Rossendorf, Dresden (2002).

[15] P. PhotopoulosandA. G. Nassiopoulou. Room- and low-temperature voltage tunable
electroluminescence from a single layer of silicon quantum dots in between two thin
SiO2 layers. Appl. Phys. Lett.77, 1816–1818 (2000).

I



LITERATURVERZEICHNIS LITERATURVERZEICHNIS

[16] T. GebelandS. Howitz. Optoelektronisches Analysesystem für die Biotechnologie. Deut-
sche Patentanmeldung DE 101 30 567.0 (2001).

[17] P. Kik. Energy transfer in erbium doped optical waveguides based on silicon. Phd-thesis,
FOM-Institute for Atomic and Molecular Physics, Amsterdam (2000).

[18] C. E. Chryssou, A. J. Kenyon, T. S. Iwayama, C. W. Pitt, andD. E. Hole. Evidence
of energy coupling between Si nanocrystals and Er3+ in ion-implanted silica thin films.
Appl. Phys. Lett.75, 2011–2013 (1999).

[19] G. Franzo, D. Pacifici, V. Vinciguerra, F. Priolo, andF. Iacona. Er3+ ions− Si nanocry-
stals interactions and their effects on the luminescence properties. Appl. Phys. Lett.76,
2167–2169 (2000).

[20] M. Fujii , M. Yoshida, S. Hayashi, andK. Yamamoto. Photoluminescence from SiO2 films
containing Si nanocrystals and Er: Effects of nanocrystalline size on the photolumine-
scence efficiency of Er3+. J. of Appl. Phys.84, 4525–4531 (1998).

[21] E. Desurvire. Erbium-Doped Fiber Amplifiers: Principle and Applications. John Wiley
& Sons (1994).

[22] A. Polman. Erbium implanted thin film photonic materials. J. Appl. Phys.82, 1–39
(1997).

[23] B. Kamenev, V. Timoshenko, E. Konstantinova, V. Kudoyarova, E. Terukov, andP. Kash-
karov. Time-resolved photoluminescence of erbium centers in amorphous hydrogenated
silicon. J. Non-Crystall. Sol.299-302, 668–672 (2002).

[24] S. Tiwari, F. Rana, H. Hanafi, A. Hartstein, E. F. Crabb́e, andK. Chan. A silicon nano-
crystals based memory. Appl. Phys. Lett.68, 1377–1379 (1996).

[25] S. Tiwari, F. Rana, K. Chan, L. Shi, andH. Hanafi. Single charge and confinement effects
in nano-crystal memories. Appl. Phys. Lett.69, 1232–1234 (1996).

[26] H. Nishikawa, E. Watanabe, D. Ito, Y. Sakurai, K. Nagasawa, and Y. Ohki. Visible
photoluminescence from Si clusters in g-irritated amorphous SiO2˙ J. Appl. Phys.80,
3513–3517 (1996).

[27] M. Zhu, Y. Han, R. B. Wehrspohn, C. Godet, R. Etemadi, andD. Ballutaud. The ori-
gin of visible photoluminescence from silicon oxide thin films prepared by dual-plasma
chemical vapor deposition. J. Appl. Phys.83, 5386–5393 (1998).

[28] F. Koch andV. Petrova-Koch. Light from Si-nanoparticle systems - A comprehensive
view. J. Non-cryst. Solids198-200, 840–846 (1996).

[29] Y. Kanemitsu. Luminescence properties of nanometer-sized Si crystallites: core and
surface states. Phys. Rev. B49, 16845–16848 (1994).

[30] Y. Kanemitsu. Photoluminescence spectrum and dynamics in oxidized silicon nanocry-
stals: A nanoscopic disorder system. Phys. Rev. B53, 13515–13520 (1996).

[31] Y. Kanemitsu, T. Ogawa, K. Shirashi, andK. Takeda. Visible photoluminescence from
oxidized Si nanometer-sized spheres: exciton confinement on a spherical shell. Phys.
Rev. B48, 4883–4886 (1993).

[32] S. Finkbeiner, J. Weber, M. Rosenbauer, andM.Stutzmann. Transient photoluminescence
decay in porous silicon and siloxene. J. Lumin.57, 231–234 (1993).

II



LITERATURVERZEICHNIS LITERATURVERZEICHNIS

[33] H. Fuchs, M. Stutzmann, M. Brandt, M. Rosenbauer, J. Weber, A. Breitschwerdt, P. Deak,
andM. Cardona. Porous silicon and siloxene: vibrational and structure properties. Phys.
Rev. B48, 8172–8189 (1993).

[34] M. Stutzmann, M. S. Brandt, M. Rosenbauer, J. Weber, andH. Fuchs. Photoluminescence
excitation spectroscopy of porous silicon and siloxene. Phys. Rev. B47, 4806–4809
(1993).

[35] P. Calcott, K. Nash, L. Canham, M. Kane, andD. Brumhead. Identification of radiative
transitions in highly porous silicon. J. Phys.: Condens. Mater.5, L91–L98 (1993).

[36] J. Valenta, R. Juhasz, andJ. Linnros. Photoluminescence spectroscopy of single silicon
quantum dots. Appl. Phys. Lett.80, 1070–1072 (2002).

[37] A. G. Cullis, L. T. Canham, andP. D. J. Calcott. The structural and luminescence pro-
perties of porous silicon. J. Appl. Phys.82, 909–965 (1997).

[38] G. Ghislotti, B. Nielsen, P. Asoka-Kumar, K. Lynn, A. Gambhir, L. Di Mauro, andC. Bot-
tani. Effect of different preparation conditions on light emission from silicon implanted
SiO2 layers. J. Appl. Phys.79, 8660–8663 (1996).

[39] S. Guha, M. Pace, D. Dunn, andI. L. Singer. Visible light emission from Si nanocrystals
grown by ion implantation and subsequent annealing. Appl. Phys. Lett.70, 1207–1209
(1997).

[40] T. Shimizu-Iwayama, N. Kurumado, D. E. Hole, andP. D. Townsend. Optical properties
of silicon nanoclusters fabricated by ion implantation. J. Appl. Phys.83, 6018–6022
(1998).

[41] T. Shimizu-Iwayama, T. Yoichi, A. Kamiya, M. Takeda, S. Nakao, andK. Saitoh. Novel
approach for synthesizing of nanometer-sized Si crystals in SiO2 by ion implantation and
their optical characterization. Nucl. Instr. and Meth. B112, 214–218 (1996).

[42] M. EhbrechtandF. Huisken. Gas-phase characterization of silicon nanoclusters produced
by laser pyrolysis of silane. Phys. Rev. B59, 2975–2985 (1999).

[43] W. S. Cheong, N. M. Hwang, andD. Y. Yoon. Observation of nanometer silicon clusters
in the hot-filament CVD process. J. of Cryst. Growth204, 52–61 (1999).

[44] A. J. Kenyon, P. F. Trwoga, C. W. Pitt, andG. Rehm. Luminescence efficiency measure-
ments of silicon nanoclusters. Appl. Phys. Lett.73, 523–525 (1998).

[45] L. He, T. Inokuma, Y. Kurata, andS. Hasegawa. Vibrational properties of SiO and SiH
in amorphous SiOx:H films (0< x < 2.0) prepared by plasma-enhanced chemical vapor
deposition. J. Non-cryst. Solids185, 249–261 (1995).

[46] Z. X. Ma, X. B. Liao, J. He, W. C. Cheng, G. Z. Yue, Y. Q. Wang, and G. L. Kong.
Annealing behaviors of photoluminescence from SiOx:H. J. Appl. Phys.83, 7934–7939
(1998).

[47] S. FurukawaandT. Miyasato. Quantum size effects on the optical band gap of micro-
crystalline Si:H. Phys. Rev. B38, 5726–5729 (1988).

[48] M. Zacharias, H. Freistedt, F. Stolze, T. Drusedau, M. Rosenbauer, andM. Stutzmann.
Properties of sputtered a-SiOx:H alloys with a visible luminescence. J. Non-cryst. Solids
164-166, 1089–1092 (1993).

III



LITERATURVERZEICHNIS LITERATURVERZEICHNIS

[49] H. Seifarth, R. Gr̈otzschel, A. Markwitz, W. Matz, P. Nitzsche, andL. Rebohle. Preparation
of SiO2 films with embedded Si nanocrystals by reactive r.f. magnetron sputtering. Thin
Solid Films330, 202–205 (1998).

[50] M. Fujii , A. Mimura, S. Hayashi, D. Kovalev, andF. Koch. Photoluminescence from
n- (p-) type impurity doped Si nanocrystals. Mat. Res. Soc. Symp. Proc.638, F9.2.1–6
(2001).

[51] U. Kahler. Darstellung, Charakterisierung und Oberflächenmodifizierung von Silizium-
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