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AbkuUrzungsverzeichnis

Allgemeine Abkirzungen
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Warmestrom-Differenz-Kaloriemetrie (differential scanning calorimetry)
Energiedispersive Rontgenanalyse

(energy dispersive X-ray analysis)
Elektronen-Energieverlust-Spektroskopie

(electron energy loss spectroscopy)
Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie
Hochauflésende Transmissions-Elektronenmikroskopie
Leuchtdiode (ligth emitting diode)

Longditudinal-optisch

Molekularstrahlepitaxie (molecular beam epitaxie)
Metallorganische chemische Gasphasenabscheidung

(metal organic chemical vapor deposition)

Regelkreis (Proportional Integral Differential)
Photolumineszenz

Porgses Silizium

Sekunddrionen-Massenspektrometrie

Random-bond-model

Rutherford Riickstreuung (Rutherford backscattering)
Raster-Elektronen-Mikroskopie

(refected high energy electron deflection)
Random-mixture-model

Wurzel aus Summe der quadratischen Mittelwerte (root mean square)
Spezieller Kurzzeit-Temperproze3 mit sehr steilen Heizrampen
(rapid thermal annealing)

Silizium

Siliziummonoxid

Siliziumsuboxid (0 < z < 2)

Siliziumdioxid

Transmissionselektronenmikroskopie

Transversal-optisch

Ultrahochvakuum

Valenzband

Weitwinkel Rontgenstreuung (wide angle x-ray scattering)
Photoelektronenspektroskopie

(X-ray photoelectron spectroscopy)



In Formeln verwendete Symbole und Abkurzungen

A(v) . Absorption bei der Frequenz v
c © Lichtgeschwindigkeit [2,99792458 * 1010 cm/s]
d . Schichtdicke [nm] (Kapitel )

Anzahl der schwingenden Dipole in der FTIR (Kapitel B)
Netzebenenabstand in der WAXS [nm] (Kapitel H)

dhki Kristallitgroe [nm]
D Federkonstante [N/mm]
e* effektive dynamische Ladung eines Dipols [C]
E Gesamtenergie eines Systems [eV] (Kapitel B)
: Young’sches Elastizitatsmodul [Si(100): 1,66*10'! N/m?] (Kapitel B)
Eq, Eg . Energie der Primérionen / riickgestreuten lonen [eV]
Ea . Aktivierungsenergie [kJ/mol]
Ep : Elastische Verbiegung [mJ/m?]
Epnoton . Energie eines Photons [eV]
E, . Bandlucke des Siliziums [~ 1,1 eV]
Enva . Confinement-Energie des Loches im Valenzband [eV]
Encn . Confinement-Energie des Elektrons im Leitungsband [eV]
Ein . Energieverlust der Priméarionen [eV]
Eut . Energieverlust der riickgestreuten lonen [eV]
f . Frequenz [Hz]
f. . Koordinationszahl
h . Abstand Substrat-Verdampferquelle [cm] (Kapitel )
. Halber Abstand zweier Wafer [pm] (Kapitel B Anhang)
h . Planck’sche Konstante [1,05457266 *10 34 Js]
I’ . Gemessene Intensitat der IR-Transmission bei der Frequenz v
lsio . Intensitét der Si-O-Si Streckschwingung
k : Geschwindigkeitskonstante einer Reaktion (Kapitel B)
. Impuls eines Elektrons [kg m/s] (Kapitel B)
Ko . Vorfaktor der Arrheniusgleichung
K : Proportionalitatskonstante fiir Verdampfung von SiO [torr s/A] (Kapitel B
: Kinematischer Faktor der Rutherford Riickstreuung (Kapitel B))
. Scherrerkonstante der WAXS (Kapitel €
I . Abstand Substratpunkt-Wafermittelpunkt [cm] (Kapitel )
. RiBlange [mm] (Anhang)
ly . Mittlere freie Wegldnge [cm]
L . Breite eines Quantentopfes [m]
n . Brechungsindex
N . Klassifizierungsparameter fiir Verdampfung von SiO
Ns;o . Anzahl der schwingenden Dipole Si-O-Si
m . Reduzierte Masse eines Atoms [kg]
m* . Effektive Masse eines Elektrons [kg]
M1,M2 . Masse der Primarionen / Probenatome [kg]
P : Restgasdruck [torr]
r : Radius [nm]
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R : Verdampfungsrate [A/s] (Kapitel B)
. Gaskonstante [J/(K*mol)] (Kapitel B)
Biegeradius [m] (Kapitel )

2R : Durchmesser der Offnung zwischen zwei Wafern [um]
Rruvs . Mikrorauhigkeit nach RMS-Methode [nm]
S . Dezentrierung der Verdampferquelle [cm]
ty . Dicke eines Wafers [pm]
T . Temperatur [K]
To . Reflexionsanteil der IR-Transmissionsmessung
Tg . Substrattemperatur [°C]
T(v) . Transmissions bei der Frequenz v
U . Potentielle Energie eines Systems [eV]
W, . Adhasionsarbeit [mJ/m?]
X . Stochiometrieparameter des Siliziumsuboxides
. Bewegungsrichtung des Elektrons in der Schrodingergleichung [m] (Kapitel B)
Y . Differenz zwischen Strukturhdhe und Basisebene [nm]
a : Umsatz der Disproportionierung
oy . Transmissions bei der Frequenz v
Bhki . Peakbreite der WAXS [°]
vy . Oberflachenenergie [Si(100): 100 mJ/m?]
Yoa : Energie der Grenzfliche SiO,/ amorphes Silizium [eV/nm?]
Yoc . Energie der Grenzflidche SiO,/ kristallines Silizium [eV/nm?]
1) : Weglangendifferenz bei der IR-Transmissionsmessung [cm]
do . Partialladung des Sauerstoffs im Si-O-Si Verbund [C]
dsi . Partialladung des Siliziums im Si-O-Si Verbund [C]
Agy . Freie Energiedifferenz im Volumen [eV/nm?]
AG . Energiegewinn bei der Kristallisation eines amorphen Clusters [eV]
0 . Winkel zwischen Primarionenstrahl und Riickstreurichtung [°] (Kapitel B)

: Halber Winkel zwischen Quelle und Detektor bei der WAXS [°] (Kapitel H)
A : Wellenlénge [cm]

L :Reduzierte Masse des Sauerstoffatoms [kg]
v : Frequenz [cm™] (Kapitel B)
. Poissonzahl (Kapitel )
Vsio . Schwingungsfrequenz der Si-O-Si Streckschwingung [cm™]
o . Schichtspannung [MPa]
T . Zeitkonstante der PL [uS]
TR . Zeitkonstante der strahlenden Rekombination [uS]
TNR . Zeitkonstante der nichtstrahlenden Rekombination [ys]
v . Elektronische Wellenfunktion der Schrddingergleichung
w . Schwingungsfrequenz [27 Hz]

Anmerkung: Da viele Formeln aus Zitaten tibernommen sind, kann es vorkommen, daB teilweise gleiche
Bezeichnungen fir unterschiedliche GroRen verwendet werden. In diesem Fall ist hier zusétzlich das Ka-
pitel angegeben in dem die Zuordnung gilt. Weiterhin ist die Vlerwendung dieser GroRRen im unmittelbaren
Zusammenhang jeweils eindeutig festgelegt.
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1. Einleitung

Lichtemission in Silizium ist aufgrund der indirekten Bandliicke ein sehr ineffizienter ProzeR.
Silizium hat jedoch in der heutigen Halbleiter-Elektronik immer noch die grofite Bedeutung.
Die Prozelitechnologie ist im Gegensatz zu I11-V oder 1V-VI-Halbleitern besonders einfach und
kostengiinstig und aufgrund des jahrelangen Vorsprungs auch weiter entwickelt. Deshalb ware
es von grofRer technologischer Bedeutung, wenn eine Moglichkeit gefunden werde kdnnte, opti-
sche Bauelemente aus Silizium herzustellen, die mit den herkdmmlichen Technologien kompa-
tibel sind und damit einfach in siliziumbasierte Schaltungen integriert werden konnen. Die Ent-
deckung von Canham [1], dal? pordses Silizium (PS) in der Lage ist, effizient Licht zu emittieren,
bildete deshalb die Grundlage fiir eine Vielzahl von Untersuchungen iber Lumineszenzeigen-
schaften von pordsem Silizium [2]. Unabhdngig davon berichteten Lehmann und Gosele [3] fast
zeitgleich, dal3 eine Vergrof3erung der Bandliicke sowie der Mechanismus zur Herstellung von PS
selbst auf *Quantum-Confinement’-Effekten beruhen. In den folgenden Jahren wurde daraufhin
auch eine Vielzahl von alternativen Verfahren entwickelt, die es erlauben Si-Nanokristallite her-
zustellen und deren Lumineszenzeigenschaften zu studieren. Die bekanntesten Verfahren sind
dabei die lonenimplantation von Si in SiO, [4l, B, 6l [7, 8], die chemische Gasphasensythese
(CVD) [9, 10,111, 12| 13] und verschiedene Sputtermethoden [14} 15| 16, 17, 18| 19, 20]. Die Er-
zeugung von lichtemittierenden Partikeln durch die Verdampfung von SiO in Hochvakuum wur-
de dagegen bisher kaum beachtet, obwohl diese Methode sich durch ihren einfachen Aufbau und
der Kompatibilitat mit der Siliziumtechnologie besonders geignet erscheint. Die Moglichkeiten
eines solchen Verfahrens sollen deshalb in der vorliegenden Arbeit genauer untersucht werden.
Ziel ist es, ein Verfahren zu entwickeln, mit dem mittels Verdampfung von Siliziummonoxid im
Hochvakuum Siliziumsuboxidschichten hergestellt werden konnen. In diesen Schichten sollen
dann durch eine Disproportionierungsreaktion gezielt Silizium-Nanokristallite erzeugt werden.
Die Bildung dieser Nanokristallite und deren Eigenschaften stellen dabei den Kern der Unter-
suchungen dar. Ein wichtiger Aspekt ist der Nachweis von Lumineszenzeigenschaften, die auch
von anderen Si-Kristallitsystemen bekannt sind.
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1. Einleitung

Aufbau der Arbeit

In Kapitel 2 wird zundchst das System der Siliziumsuboxide eingefiihrt und die wichtigsten
Modelle fir den Aufbau solcher Oxide werden erlautert. An festem SiO Ausgangsmaterial
wird in einigen Voruntersuchungen verifiziert, daf3 sich durch Temperaturbehandlung Silizium-
Nanokristallite erzeugen lassen, die interessante optoelektronische Eigenschaften erwarten las-
sen. AnschlieRend wird eine Methode zur Herstellung von diinnen SiOy-Schichten mit einer
Vakuumverdampfer-Anlage vorgestellt.

In Kapitel B wird auf Untersuchungen an aufgedampften SiO,-Schichten eingegangen. Hierzu
gehort die Bestimmung des Sauerstoffgehalts als wesentliche Materialeigenschaft mittels Ru-
therford Backscattering (RBS). Uber Infrarotschwingungsspektroskopie wird der EinfluR der
Aufdampfgeometrie auf die Schichteigenschaften untersucht. AuRerdem wird ein Modell ent-
wickelt, welches die Verschiebung der Infrarotabsorption fiir die Si-O-Si-Streckschwingung auf
eine Disproportionierung zuriickfiihrt. Anhand dieses Zusammenhangs wird anschlielend der
DisproportionierungsprozeR des SiO naher untersucht.

Kapitel @ beschaftigt sich mit der Bildung von Silizium Nanokristalliten bei Temperaturen
ab 900 °C. Hierfir werden aus Transmissions-Elektronenmikroskopie-Aufnahmen GrolRenaus-
wertungen einzelner Proben vorgenommen, um eine Abhéngigkeit der KristallitgroRe von der
Stochiometrie der Schicht nachzuweisen. Ein Vergleich mit Rontgendiffraktometriemessungen
dient zur Bestatigung der gefundenen Tendenz. Auf dieser Basis kann die Bildung von Kristalli-
ten in SiOy als mehrstufiger ProzeR in einem Wachstumsmodell formuliert werden.

Kapitel B widmet sich ausfiihrlich den Lumineszenzeigenschaften der erzeugten Nanokristal-
lite. Zentrum der Untersuchungen bildet die Deutung der Ergebnisse mit dem ’Quantum-
Confinement’-Modell. Hierzu werden eine Reihe von Lumineszenzmessungen an Proben mit
unterschiedlichen KiristallitgroRen sowie die Abhéngigkeit von der Temperaturbehandlung un-
tersucht. SchlieRlich werden durch Messungen mit resonanter Anregung bei tiefen Temperaturen
die Siliziumnanokristallite eindeutig als Ursache fir die Lumineszenz bestétigt.

In KapitelBlwird durch die Kombination mit dem Waferbond-Verfahren eine Méglichkeit aufge-
zeigt, Nanokristallite in vergrabenen SiO,-Schichten herzustellen. Diese zeichnet das gewahlte
Herstellungsverfahren gegeniiber anderen besonders aus. Hierbei wird vor allem auf Rauhig-
keitsuntersuchungen und Spannungseigenschaften der SiOy-Schichten eingegangen.

Die anschliefende Zusammenfassung in Kapitel [7 stellt die in der vorliegenden Arbeit neuen
Aspekte besonders heraus. Aullerdem wird ein Ausblick auf Mdglichkeiten fiir weitergehende
Untersuchungen und Anwendungen gegeben.
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System

2.1. Siliziummonoxid (SiO)

Silizium ist in allen Bereichen der heutigen Elektronik der mit Abstand wichtigste Halbleiter. Es
ist das Element, das aufgrund jahrzehntelanger Forschung mit der hochsten Reinheit hergestellt
werden kann. Das natlirliche Oxid des Siliziums, das SiO, ist die meist vorkommende chemi-
sche Verbindung auf der Erde. Gleichzeitig stellt jedoch das Si-O System eines der komplizier-
testen und facettenreichsten bindren Phasensysteme dar. Wéahrend flir stochiometrisches SiO,
eine Reihe von kristallinen Modifikationen bekannt sind, die teilweise nur bei hohen Driicken
und Temperaturen stabil sind (5-Quarz, Tridymite, Cristobalite, ...), ist der gesamte Bereich der
substochiometrischen Oxide des Siliziums (SiOy, 0 < z < 2) noch immer strukturell nicht ein-
deutig erklart. Insbesondere die Existenz eines Siliziummonoxids (SiO) ist bis heute ein sehr
kontrovers diskutiertes Thema (z.B. [21]). In nattrlicher Form existiert SiO auf der Erde nicht,
da es unter Anwesenheit des Uberall vorhandenen Sauerstoffs zu SiO, weiter reagiert und da-
mit die bevorzugte Oxidationsstufe +4 erreicht. Es kann jedoch durch chemische Reaktionen in
sauerstofffreier Umgebung kiinstlich synthetisiert werden. Das einzige Phasendiagramm in der
Literatur welches SiO iiberhaupt einbezieht ist in Abbildung 2.1l abgedruckt. Der Autor geht da-
bei offenbar davon aus, da’ SiO nur bei hohen Temperaturen stabil ist.

Erste Untersuchungen zur Darstellung von SiO wurden bereits Ende des 19. Jahrhunderts berich-
tet. So versuchte Winkler 1890 [23] durch Reaktionen von Mg,Si und Si mit Kieselsdure SiO
zu gewinnen. Aus den Ergebnissen seiner Versuche folgerte er, dal ein Monoxid des Siliziums
nicht existiert. Bereits 1905 gelang es Potter [24] jedoch durch die Reaktion von SiO, und Si in
einem elektrischen Widerstandsofen unter inerter Atmosphare ein braunes Pulver zu isolieren,
welches sich an den Seitenwénden des Ofens abschied. Er liel? sich seine Herstellungsmethode
fur SiO [[25] unter dem Namen *Monox’ sowie die Anwendung als Mal- und Anstrichfarbe [26]
patentieren. Ahnliche Ergebnisse lieBen sich auch mit einer Reaktion von Si und SiC erreichen.
Die vergeblichen Versuche Winklers erkldrte er mit einer zu niedrigen Reaktionstemperatur des
verwendeten Verbrennungsofens. Potter wies allerdings schon darauf hin, da SiO zwar bei den
hohen Temperaturen des Reaktionsofens stabil sei, es jedoch moglicherweise bei Raumtempera-
tur wieder disproportioniert, in Analogie zum Boudouard-Gleichgewicht des Kohlenmonoxids:

25i0 = Si + SiO, (2.1)

Amorphes Siliziummonoxid wird heute in groen Mengen kommerziell hergestellt (z.B. Merck,
Balzers, Fluka, ...) und vor allem als Aufdampfmaterial zur Erzeugung diinner Schichten
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System
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verwendet. Vorteilhaft erweist sich der relativ hohe Dampfdruck von 102 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 geschiitzt. Das SiO bildet dann bei Raumtemperatur eine
vor weiterer Oxidation schiitzende naturliche SiO,-Schicht wie auch Silizium. Neuerdings
findet SiO verstérkt Interesse als Ersatz fir thermisches SiO» vor allem beim Prozessieren von
Halbleiterbauelementen, die keinen hohen Temperaturen ausgesetzt werden dirfen [129, 30, 31.
Eine gute Ubersicht iiber die Herstellung und die verschiedenen Anwendungsmdglichkeiten des
SiO bieten beispielsweise Stetter und Friz in ihrem Ubersichtsartikel [32].

2.2. Das System der Silizium-Suboxide

Die Existenz eines Stoffes mit der mittleren stochiometrischen Zusammensetzung SiO ist heu-
te unumstritten. Allein die mogliche Struktur wird in der Fachliteratur nach wie vor kontrovers
diskutiert. Bis heute ist nicht eindeutig geklart, ob SiO als eigenstandige chemische Verbindung
existiert oder lediglich ein sehr homogenes Gemisch aus Si und SiO, auf mikroskopischer Ebe-
ne ist. Diese gegensatzlichen Vorstellungen fuihrten zu unterschiedlichen Modellvorstellungen,
deren Standpunkte sich in zwei Grenzmodellen ausdriicken: Auf der einen Seite das sogenannte
Mixture-Modell, auf der anderen Seite das Random-Bonding-Modell. Auf beide Modelle soll im
Folgenden naher eingegangen werden. In diese Modelle wurden neben dem Silizium (Si), dem
Siliziumdioxid (SiO3) und dem Siliziummonoxid (SiO) auch weitere substéchiometrische Sili-
ziumoxide einbezogen. Ein Siliziumsuboxid (im Folgenden SiOy) wird als ein kontinuierliches
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2.2. Das System der Silizium-Suboxide

Abbildung 2.2.: Mdgliche Si-O-Bindungstetraeder im Silizium-Sauerstoff System

System Si-O beschrieben, das durch seinen Stochiometrieparameter x charakterisiert ist. Das
SiO bildet hier nur einen Sonderfall mit z = 1. Beide Modelle gehen von folgenden plausiblen
\oraussetzungen aus [33]:

e Jedes Silizium-Atom ist mit vier weiteren Atomen gebunden.

e Jedes Sauerstoff-Atom ist mit zwei weiteren Atomen gebunden.

Sauerstoff-Atome bilden keine Bindungen untereinander aus.

Der durchschnittliche Bindungswinkel am Sauerstoff (/s; o s;) ist 144 °.

e Der durchschnittliche Bindungswinkel am Silizium ist der Tetraederwinkel 109,5 °.

Die durchschnittliche Si-O Bindungslénge betragt 0,162 nm.
e Die durchschnittliche Si-Si Bindungslange betragt 0,235 nm.

Hieraus folgt die Existenz von funf mdoglichen Bindungstetraedern des Si-O Systems. Aus-
gehend von Silizium (Si-Si4) kann durch Austausch jeweils eines Si durch O ein sauerstoff-
reicheres Tetraeder gebildet werden, bis schlielich alle Si Atome, auller dem zentralen Si
durch O ersetzt worden sind, was der Struktur von Siliziumdioxid (SiO;) entspricht. Die
mdoglichen Si-O Tetraeder sind in Abbildung dargestellt. Die relativen Wahrscheinlich-
keiten fir das Vorkommen dieser finf Bindungszustande des Siliziums in SiOy werden als
PSi—Si47 PSi—Sig—O; PSi—Sig—OQ; PSi—Si—Og und PSi—O4 bezeichnet. Abkiirzend wird fiir den Aus-
druck Ps;_si,_,—0;,0 <14 < 4im Folgenden die Schreibweise P; benutzt, wobei i die Anzahl der
Sauerstoffatome bezeichnet, die zu dem zentralen Siliziumatom gebunden sind. Die Wahrschein-
lichkeiten P; in Abhéngigkeit vom Stochiometrieparameter x sind in den Abbildungen und
2.4l fur die beiden Grenzmodelle dargestellt.
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System
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2.2.1. Mixture-Modell

Nach dem Mixture Modell (RMM, siehe Abbildung Z.3), existiert SiOy nicht als eigenstandige
Substanz, sondern setzt sich zusammen aus Regionen von Si und SiO,. Von den fiinf mdglichen
Modifikationen der Bindungstetraeder existieren in Extremfall der makroskopischen Mischung
nur zwei, ndmlich das Si-Siy(= Silizium) und das Si-O4(= SiO;). Ein beliebiges nicht stochio-
metrisches Suboxid (SiOy) kann dann durch Variation der relativen Anteile von Silizium und
SiO, modelliert werden. Es ergibt sich in Abh&ngigkeit vom Stochiometrieparameter (x):

T Zz
Ph=1—-— Py =—
0 9 ; 4 9
P1=P2=P3:0

(2.2)

2.2.2. Random-Bond-Modell

Nach dem Random-Bond-Modell (Abbildung [2.4) besteht SiO, aus einer statistisch verteilten
Mischung aller fiinf moglichen Si-O-Tetraeder. Das Modell wurde erstmalig von Phillip [134, 35]
vorgeschlagen, um die optischen Reflexionseigenschaften des SiO zu erkldren, die sich deutlich
von den erwarteten Eigenschaften einer Mischung aus Si und SiO, unterschieden. Die Wahr-
scheinlichkeiten P, und P, fir das Vorkommen von Si-Si, und Si-O,4 sind im Gegensatz zum
Mixture-Modell bei den nicht stochiometrischen Oxiden stark reduziert. Die relativen Wahr-
scheinlichkeiten P; ergeben sich in Anlehnung an Temkin [33] zu:

4! z\[2 — x4
p=—>"_(Z 2.
! (4—2’)!7;!(2) 2 (2.3)
oder:
s
P0:(1—§)4
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2.2. Das System der Silizium-Suboxide
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(2.5)

SiO wiirde sich demnach darstellen als eine atomare Mischung von:

6,25% Si-Siy, 25% Si-Si3-0; 37,5% Si-Siy-O4, 25% Si-Si-O3 und 6,25% Si-O,.

Viele Arbeiten beschaftigen sich mit der Klassifizierung von SiO anhand dieser beiden Modelle.
Beispielsweise spricht die Tatsache, dal SiO vollstandig in FluBsdure [36] I6slich ist, gegen das
RMM, da Silizium, welches im RMM zum grol3en Teil Bestandteil des SiO ist, nicht in Flul3saure
I6slich ist. Eine Reihe von weiteren Untersuchungen anhand von Rontgenbeugung [36], Photo-
elektronenspektroskopie [37, 38], NMR [39, 21]] und Infrarotspektroskopie kommen teilweise
zu widerspruchlichen Ergebnissen. Arbeiten, die sich mit der Herstellung von SiO (ber die Gas-
phase beschaftigen, kommen meist zu dem Schluf3, das aufgedampfte SiO Schichten weitgehend
mit dem Random-Bond-Modell konform sind [40, 41]]. Temkin [33] weist in seiner Arbeit darauf
hin, daB unter Annahme des Mixture-Modells an den Grenzflachen zwischen den Si und SiO,-
Regionen Si-Atome existieren missen, die sowohl Si- als auch O-Nachbaratome haben miissen.
Bei einer Phasenseparation auf grolem Malistab ist der prozentuale Anteil dieser Atome sehr
klein. Stellt man sich die Bereiche dagegen sehr klein vor, nimmt der Anteil der Grenzgebiet-
satome zu, bis man sich schlief3lich fur unendlich kleine Bereiche dem RBM ann&hert. Temkin
postuliert das sogenannte *Microscopic-Mixture-Model’, welches eine Mischung auf atomarer
Ebene von Si und SiO, als Kompromif zwischen den beiden Modellen vorschldgt. Auf die ein-
zelnen Untersuchungen zur Existenz von SiO soll hier nicht weiter eingegangen werden. Leider

19



2. Das Silizium-Sauerstoff-System

existiert kein aktueller Ubersichtsartikel zum Thema SiO, man findet allerdings einen recht gu-
ten Vergleich der strukturellen Untersuchungen in der Diplomarbeit von W. Donhérl [42].

Ein wichtiger Grund fiir die bis heute nicht eindeutig geklérte Struktur von SiO und die zahlrei-
chen Untersuchungen mit unterschiedlichen SchluRfolgerungen ist, dal? die untersuchten Pro-
ben oft mit verschiedenen Methoden und Bedingungen hergestellt sind. Es kann als erwie-
sen gelten, dal? fur die Eigenschaften von SiO nicht nur die genauen Herstellungsbedingungen
[32, 143] (Kondensationsrate, Temperatur, Abkiihlgeschwindigkeit) sondern auch deren weitere
Lagerung und Behandlung, insbesondere in Bezug auf Temperaturbehandlungen eine wichtige
Rolle spielen. Unter dem EinfluR von hohen Temperaturen zerfallt das metastabile Siliziummon-
oxid vollstandig in Si und SiO, [44] 45, 46]. Hierbei @ndern sich auch dessen optische Eigen-
schaften. Finster berichtet sogar bei Raumtemperatur von einer teilweisen Disproportionierung
wéhrend der Lagerung [47]. Diese Eigenschaft der Metastabilitdt des SiO, die fur die Struk-
turanalyse sehr hinderlich ist, soll in den vorliegenden Arbeit genutzt werden. In einer durch
thermische Verdampfung erzeugten SiOy-Schicht sollen durch Temperaturbehandlung gezielt
Silizium-Nanokristallite erzeugt werden.

2.3. Untersuchungen an festem SiO

Die Frage nach der Existenz von SiO als eigenstdandige chemische Verbindung soll und kann
an dieser Stelle nicht eindeutig geklart werden. Wichtig fur die vorliegenden Untersuchungen
ist allein die Tatsache, dal SiO als Granulat mit einer mittleren Stochiometrie von Si:O = 1
erhéltlich ist und sich durch thermische Verdampfung eine SiOy-Schicht mit x < 2 herstellen
lakt. Um die weitere Eignung von SiO fur die vorgesehenen Zwecke zu verifizieren, werden
vorab einige grundlegende Untersuchungen am SiO Ausgangsmaterial gemacht. Verwendet wird
fur alle Versuche ausschlie3lich SiO Granulat mit einer nominellen Reinheit von 99.9 % und
einer Kornung von 0,2 - 0,7 mm. Dieses wurde von der Firma Balzers unter der Bestellnummer
BD 481 289-T bezogen. Es werden folgende maximale Verunreinigungsanteile garantiert:

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

Die wichtigste Eigenschaft des SiO fir die nachfolgenden Versuche ist dessen Metastabi-
litdt und das Bestreben sich bei Erhitzen auf Temperaturen oberhalb von 1000 °C in Silizium
und SiO, zu zersetzen. Weiter ist sicherzustellen, dafl die Silizium-Anteile allein durch
Temperaturbehandlung zu Nanokristalliten im anzustrebenden GroRenbereich (< 5 nm) kri-
stallisieren. Dies soll zundchst am Ausgangsmaterial verifiziert werden. Das SiO wird hierfir
in einem Tantal-Schiffchen im Hochvakuum (1 x 108 mbar) fiir ca. eine Stunde auf 1300 °C
erhitzt. Zum Vergleich wird eine weitere Probe von unbehandeltem SiO-Granulat parallel
untersucht. Das Material wird mit einen Achatmdorser pulverisiert, in Isopropanol dispergiert,
auf einem mit Kohlefilm bedeckten Netzobjekttrager aufgefangen und anschlielend getrocknet.
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2.3.  Untersuchungen an festem SiO

Mit hochauflosender Elektronenmikroskopie werden die beiden Proben auf Kristallitbildung
untersucht.

2.3.1. Elektronenmikroskopie

Die mit hochauflésender Transmissions-Elektronenmikroskopie (HRTEM) gewonnene Aufnah-
me (Abb. Z5h) stellt ein kiinstlich gebrochenes Stiick aus einem Granulatkorn des urspriing-
lichen SiO-Materials dar und gibt einen repréasentativen Ausschnitt fir die Struktur des Aus-
gangsmaterials wieder. Die Untersuchung zeigt eine weitgehend homogene amorph glasartige
Struktur. Es kdnnen keinerlei Anzeichen fiir Inhomogenitéten oder das Vorhandensein von Sili-
zium Kristalliten gefunden werden. Die Untersuchung des getemperten Materials zeigt deutlich

Abbildung 2.5.: HRTEM-Aufnahme des SiO Ausgangsmaterial a) ungetempert: Das Material ist
vollstdndig amorph. Es sind keine Anzeichen fiir eine Kristallitbildung erkennbar b) 1 h bei 1300 °C
getempert: Deutlich kann eine Zersetzung von SiO in Si und SiO, Anteile festgestellt werden. Die Si
Anteile sind zu Silizium Nanokristalliten auskristallisiert.

eine Bildung von Kiristalliten innerhalb einer amorphen Matrix. Das Silizium Monoxid ist un-
ter dem Einflul} der Temperaturbehandlung weitgehend zu Si und SiO, disproportioniert. Eine
Bildung von Kristalliten mit einer ungefahren Grofe von bis zu 5 nm kann in Abbildung Z5b
festgestellt werden. Die Kristallite konnen aufgrund ihrer Gitterabstédnde eindeutig als Silizium
identifiziert werden. Weitere Einzelheiten zur Methode und zur Untersuchung von Nanokristal-
liten in SiO4-Schichten werden in Kapitel 2.1 vorgestelit.
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System
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2.3.2. Rontgenbeugung

Da mit HRTEM nur Informationen (ber einen sehr begrenzten Probenausschnitt erhéltlich sind,
wird das Material zusétzlich mit Rontgenbeugung untersucht, welche Informationen tber einen
wesentlich grofieren Volumenausschnitt liefert. Das Granulat wird hierfir auf einen Si-Wafer
aufgebracht und mit der Cu K — « Linie eines Philips Rontgendiffraktometers bestrahlt. Der
Kristallreflex des Substrates wird dabei durch entsprechende Orientierung aus dem MeRbereich
herausgedreht. Das Ausgangsmaterial zeigt ein deutliches Beugungsmuster, wie es fur amorphe
Gldaser erwartet wird. Es zeigen sich drei breite Maxima an den Positionen 22,3, 52,2 und 69,2 °.
Nachdem das Material auf 1300 °C erhitzt worden ist, treten zusétzliche Maxima bei 28,4, 47,6
und 56,3 ° auf, die den (111), (220) und (311)-Reflexen von kristallinem Silizium zugeordnet
werden konnen. Weitere Beugungsmuster treten nicht auf. Aufgrund der Halbwertbreite kann
uber die Scherrer-Formel (siehe Kapitel E.2)die mittlere KristallitgroRe der Siliziumausschei-
dungen ndherungsweise berechnet werden. Je nachdem welcher Reflex dafiir zugrunde gelegt
wird, ergibt sich eine GroRe von etwa 3,5 - 4,9 nm. Es ist damit eindeutig nachgewiesen, daf}
sich im SiO beim Erhitzen auf 1300 °C kristalline Siliziumausscheidungen bilden, die auch im
angestrebten GrolRenbereich < 5 nm liegen. Es ist allerdings zu erwarten, dal auch niedrige-
re Temperaturen bereits zu einer Kristallitbildung fiihren. Einzelheiten zu Rontgenbeugung an
Si-Kristalliten in SiO4-Schichten werden im Kapitel beschrieben.

2.3.3. Hochtemperatur Differentialkaloriemetrie

Der genaue Einsatz der Kristallisation kann beispielsweise mit einer Kaloriemetriemessung fest-
gestellt werden. Solche Messungen werden standardméfig zur Gewinnung von thermodynami-
schen Daten herangezogen. Fir eine genauere Beschreibung der Melmethode wird auf ent-
sprechende Fachliteratur verwiesen [48]. Oft sind relativ niedrigere Temperaturen (< 400 °C)
ausreichend, um die Eigenschaften des Materials zu charakterisieren. Um eine Kaloriemetrie-

22



2.4. Verdampfung von SiO

Abbildung 2.7.: Hochtemperatur DSC-
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messung bei Temperaturen um 1000 °C durchfiihren zu kénnen, sind erhdhte Anforderungen an
die MeRapparatur zu stellen. Ein kommerzielles System fiir die Messung von Hochtemperatur-
Differentialkaloriemetrie (englisch: differential scanning calorimetry, DSC) steht erst seit etwa
1988 zur Verfiigung und wurde 1999 noch einmal grundlegend Uberarbeitet. Die vorliegende
Messung wurde im Applikationslabor der Firma NETZSCH an einer DSC-Pegasus 404 C unter
Argon-DurchfluB (75 ml/min) durchgefiihrt. Die Anlage ist in der Lage, in einem Temperatur-
bereich von 25 °C bis 1500 °C zu messen. Wéhrend der Messung werden die Proben in einem
Platintiegel mit 20 K/min aufgeheizt. Das Ergebnis der Messung ist in Abbildung 2.7 darge-
stellt. Aufgetragen ist die WarmefluBrate in mW/mg gegen die Temperatur. Exotherme Effekte
sind durch negative Abweichungen der DSC-Werte von der Grundlinie erkennbar. Bei 800 °C
(extrapolierter Onset) ist ein Beginn der Kristallisation (exotherm) zu erkennen. Das Maximum
liegt bei 997 °C. Die Kiristallisationsenthalpie betragt -178,7 J/g. Aus dieser Messung ist Klar
erkennbar, daf3 in reinem SiO der Temperaturbereich fur die Kristallisation zwischen 800 °C und
1050 °C liegt. Die Proben wurden deshalb in der Regel bei 1000 °C getempert, da davon ausge-
gangen werden kann, daB bei dieser Temperatur der Si Anteil vollstandig kristallisiert. Weitere
Einzelheiten werden in Kapitel 4.3 diskutiert.

2.4. Verdampfung von SiO

Wiéhrend die strukturelle Natur von festem SiO nach wie vor ungeklért ist, kann die Existenz
von SiO in der Gasphase als gesichert angesehen werden [49] 50]. Vorteilhaft fiir die Verdamp-
fung erweist sich dabei der relativ hohe Dampfdruck, der bereits bei vergleichsweise niedrigen
Temperaturen ausreichend hohe Aufdampfraten ermoglicht.
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2.4.1. Anlage zur Verdampfung von SiO

Zur Verfligung steht eine konventionelle Vakuum-Bedampfungsanlage. Die Anlage besteht aus
einer Edelstahl-Basis und einer Glasglocke, die mit einer Vitondichtung aufgesetzt wird. Sie ist
ausgestattet mit einer Membranvorpumpe, die den Vorteil hat, dal sie vollkommen olfrei ar-
beitet und einer luftgekiihlten Turbomolekularpumpe mit einer Pumpleistung von 250 I/s. Die
Druckmessung erfolgt mit einer kombinierten VakuummeRrohre, die im oberen Druckbereich
nach dem Pirani-Prinzip und im unteren Druckbereich mit einer Kaltkatoden MeRrohre arbeitet,
welche automatisch umgeschaltet werden. Die Messung von reinem Sauerstoff zur Bestimmung
des Sauerstoffpartialdrucks ist ohne neue Eichung mdglich. Nach langeren Pumpzeiten kann ein
Basisdruck von 1 10~7 mbar erreicht werden. Zur Verfiigung stehen weiter zwei thermische
Verdampfer mit getrennten Hochstromtrafos (2V, 500W). Zur Uberwachung des Verdampfungs-
prozelies und zur Kontrolle der Schichtdicke ist ein Schwingquarz-SchichtdickenmeRgerét vor-
gesehen.

Um den Anforderungen der Schichtherstellung fur SiO4-Schichten gerecht zu werden, ist die
Anlage mit folgenden Zusétzen ausgeriistet worden:
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2.4. Verdampfung von SiO

Konstruktion eines mechanischen Shutters, der es erlaubt, das Substrat von beiden Quel-
len gleichzeitig abzuschirmen und trotzdem den Weg zwischen Verdampfer und Schwing-
quarz frei 1aRt, so dal} die Rate vor Beginn des Aufdampfvorgangs auf einen konstanten
Wert geregelt werden kann.

Einbau einer Beliiftung mit Stickstoff 5.0 (Reinheit 99,999%).

Anschluf? eines Umlauf-Wasserkdhlers fur Schwingquarz und Stromzufiihrung des Ver-
dampfers, um eine Verfalschung der Rate bei geheiztem Substrat zu verhindern.

Einbau eines In-Vakuum Motors, um ein Drehen des Substrats zu ermdglichen. Dies ist
notig, um eine homogene Schichtdicke zu erreichen (siehe Abb. 2.8)). Das Substrat wird
mit ca. einer Umdrehung pro Sekunde gedreht. Die Achse sowie der Motor sind vom Sub-
strat und der Aufhangung durch Keramikstiitzen und eine Keramik-Achsenverldangerung
thermisch isoliert. Hierdurch wird ein Aufheizen des Motors bei heilem Substrat verhin-
dert.

Konstruktion eines Edelstahl-Substrathalters. Eine 10 cm Siliziumscheibe (englisch: Wa-
fer) liegt hier nur auf einem Rand von 0,5 mm auf und ist von Vorder- und Riickseite frei
zuganglich. Dies ist ndtig, um den Wafer beim Bedampfen von der Riickseite heizen zu
kdnnen.

Einbau einer Halogen-Strahlungsheizung. Sechs Wolfram-Halogen Lampen mit insgesamt
300 W sind auf der Riickseite des Substrates rund um die Drehachse so positioniert, daf}
sich eine relativ homogene Bestrahlung ergibt. Die Temperaturregelung erfolgt mit Hilfe
eines Ni-CrNi Thermoelements, welches unmittelbar neben dem Substrat ebenfalls auf ei-
nem Si-Wafer montiert ist, und mit Hilfe eines PID-Regler. Ein Edelstahl-Strahlungsschild
umgibt die Heizereinheit bis zum Substrat, um ein Aufwédrmen der gesamten Anlage
zu verhindern und gleichzeitig die Strahlung auf das Substrat zu konzentrieren. Hiermit
konnen Temperaturen bis ca. 250 °C erreicht werden. Fir hohere Temperaturen ist die
Anlage als Ganze nicht geeignet, weil sie konstruktionsbedingt nicht ausheizbar ist.

Einbau einer Gaszufiihrung mit Nadelventil und Anschluf3 einer Sauerstoffflasche (Rein-
heit 5.5 = 99,9995%), um wéahrend des Verdampfungsvorganges einen festen Sauerstoff-
partialdruck einstellen zu kdnnen.

Ausrichtung und Kalibrierung des Schwingquarzes. Dieser wurde so ausgerichtet, dal} er
symmetrisch von beiden Verdampfern gleich erreicht wird. So ist eine genaue Ratenbe-
stimmung mit einem einheitlichen Toolingfaktor auch bei Benutzung von beiden Ver-
dampfern gleichzeitig moglich. Der Toolingfaktor der Schwingquarzmessung (Verhaltnis
von Schichtdicke auf dem Substrat zur Schichtdicke auf dem Schwingquarz, geometriebe-
dingt) wurde mit Testverdampfungen und Dickenmessungen zu 1,5 bestimmt. Die Dichte
von SiO wird dabei mit 2,33 g/cm? als konstant angenommen.
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System

2.4.2. Aufdampfgeometrie

Fur eine mogliche Anwendung der Schichten mochte man eine Beschichtung erreichen, die so
gleichméRig wie moglich ist. Aulerdem ist eine gute Homogenitdt der Schichtdicke fiir eine
Vergleichbarkeit verschiedener Probenstiicke eines Wafers wichtig. Dies ist mit einer einfachen
Aufdampf-Geometrie schwer zu realisieren. Die Schichtdicke, die sich fiir ein feststehendes Sub-
strat bei zentraler Quelle bei Verdampfung auf eine Plan-parallele Fl&che ergibt, kann anndhernd
uber die Formel fiir eine kleinflachige Verdampfungsquelle errechnet werden. Hierfir gilt [51]:

1

R Py

(2.6)

Dabei bezeichnet A den Abstand der Quelle zum Substrat und ! die Entfernung vom Mittel-
punkt des Substrats. Um einen 10 cm Wafer mit einer maximalen Abweichung der Schichtdicke
von 1% beschichten zu kdnnen, mufl? man zum Beispiel einen Abstand A der Quelle zum Wafer
von 70 cm einhalten. Dies ist in der Praxis nicht praktikabel, da die Aufdampfrate proportio-
nal zu 1/h? ist. Weiter sollte der Abstand der Quelle vom Substrat nicht groRer als die mittlere
freie Weglange der verdampften Molekiile sein. Eine bessere Homogenitét erreicht man unter
Verwendung einer Ringquelle. Die Ringquelle wird modelliert aus einer Flachenquelle, die ex-
zentrisch angeordnet ist. Man integriert nun tber einen Winkelbereich von 0 °-360 °, um aus den
Beitrdgen der einzelnen Flachenquellen die Charakteristik einer Ringquelle zu bekommen. Die
Verwendung einer Ringquelle ist in diesem Fall allerdings schwer zu realisieren. Nimmt man
eine Flachenquelle an und dreht stattdessen das Substrat um seinen Mittelpunkt, erfolgt dieselbe
Integration tUber den Winkel nicht rdumlich sondern zeitlich und man kann die Formel fir eine
Ringquelle ebenfalls benutzen. Die Aufdampfgeometrie ist in Abbildung 29 skizziert. Fir diese
Geometrie ergibt sich folgende Aufdampfcharakteristik:

2.7)

Hierbei ist A das Lot von der Substratebene auf die Quellenebene, s die Exzentrizitdt der Quelle
bezogen auf den Rotationsmittelpunkt und [ die Entfernung des Punktes dA, vom Rotationsmit-
telpunkt des Substrats. Man verdampft von einem Flachenelement dA. auf einen Punkt dA,.. Die
relative Schichtdicke d/d, fur einen Wafer bis zu einem Durchmesser von A (d.h. % = 1)istin
Abbildung dargestellt. Diese ist weiter abhangig vom Verhaltnis #, welches als Parameter
in das Diagramm einbezogen wurde. Setzt man eine Grenze von +1% fiir die relative Schicht-
dickenanderung (dargestellt durch die schraffierten Flachen) sieht man leicht, daf fur ein + von
0,75 bis etwa % = 0, 5 diese Schranken eingehalten werden. Geht man von einem 10 cm Wafer
aus (d.h. 7 geht bis maximal 5 cm), ergibt sich:

l=5,-=0,5=h=10 (2.8)

S|~

S

F=0,75,h=10=5=175 (2.9)
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2.4. Verdampfung von SiO
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2. Das Silizium-Sauerstoff-System

Optimal ist also ein £ von 2 und ein Abstand A, der mindestens gleich dem Waferdurchmesser
ist. Flr die nachfolgenden Versuche mit rotierendem Substrat wurden folgende Werte benutzt:
s=12 cm; h=16 cm. Die sich ergebende Abweichung der Schichtdicke lber einen 10 cm Wafer
wird dann kleiner als 0,4 %. Die Verdampfung geschieht demnach mit einem Abstand von 20 cm
(= Vvh? + s?) unter einem Winkel von ca. 53° (= arctan(s/h)) auf ein rotierendes Substrat, be-
zogen auf dessen Mittelpunkt. Proben, die mit dieser Aufdampfgeometrie hergestellt wurden,
werden im Folgenden wegen des schrdgen Einfalls der Molekiile auf das Substrat als ’schrag’
aufgedampft bezeichnet. Im weiteren Verlauf der Arbeit zeigt sich, daR die Eigenschaften der
Proben stark vom Winkel zwischen Substrat und Verdampfer abhdngen konnen. Grund dafir
ist der sogenannte ’self-shadowing-effect’ [52]]. Er beruht auf der Tatsache, daf} bei schragem
Aufdampfen und geringer Oberflaichenmobilitdt das gerade aufgetroffene Molekil den dahin-
ter liegenden Bereich abschirmt und damit den Einbau von Leerstellen fordert. Dies 4Rt sich
auch durch ein drehendes Substrat und die gleichzeitige Verdampfung aus entgegengesetzten
Richtungen nicht vollstandig vermeiden. Aus diesem Grund werden auch Proben hergestellt, bei
denen die Geometrie daraufhin optimiert ist, da der Winkel zwischen Substrat und Verdampfer
moglichst wenig von 90 ° abweicht. Fir diesen Fall gilt: s=2,5 cm, h=19,8 cm. Diese Proben
werden im Folgenden als ’senkrecht’ aufgedampft bezeichnet. Diese Proben haben den Nach-
teil, daB die Schichtdicke nicht homogen lber den ganzen Wafer ist. Rechnerisch betragen die
Schwankungen tiber den gesamten Radius eines 10 cm Wafers etwa 10 %. Aus diesem Grunde
kann auch der Anteil des Sauerstoffs variieren, der in die Schicht mit eingebaut wird, weil die
lokale Rate in gleichem MaRe variiert. Es werden deshalb immer nur Probenstiicke untersucht,
die aus des Mitte des Wafers mit einem Durchmesser von 3 cm stammen. Hier schwankt die
Schichtdicke theoretisch nur um etwa 1 %.

2.4.3. Einstellen des Sauerstoffpartialdrucks

Die Herstellung von SiOy-Schichten mit > 1 erfordert die Bereitstellung von zusétzlichem
Sauerstoff beim Aufdampfen. Dafiir wird ein Gaseinla® in das System eingebaut. Uber ein Na-
delventil kann hiermit der Sauerstoffpartialdruck in der Vakuumkammer auf einen konstanten
Wert geregelt werden. Hiermit soll versucht werden, durch den Einbau von Sauerstoff aus der
Gasphase, die Stochiometrie der aufgedampften Schicht SiOy in den Grenzen 1 < x < 2 zu be-
einflussen. Es werden zundchst zwei Druckmessungen durchgefiihrt, um die Abhangigkeit des
Sauerstoff Partialdruckes von der Ventilstellung zu testen. Das verwendete Vakuum-MeRgerét
kann nach Angaben des Herstellers ohne separate Eichung auch fiir Messungen in reiner Sauer-
stoffatmosphare benutzt werden. Der Vordruck des Nadelventils wurde mit einem vorgeschalte-
ten Druckminderer auf 700 mbar begrenzt. Der Druck wird an zwei Punkten gemessen. Die erste
Messung erfolgt unmittelbar am Gaseinlal?, wo in jedem Fall der hdchste Druck zu erwarten ist.
Die zweite Messung erfolgt in der Nahe der Turbomolekularpumpe. Hier wird sich erwartungs-
gemal der niedrigste Druck innerhalb der Vakuumkammer einstellen. Die Ergebnisse sind in
Abbildung 2111 dargestellt. Man kann deutlich erkennen, dal der Druck an den beiden MeR-
punkten sich um etwa eine GréRenordnung unterscheidet, das Verhéltnis (1:10) aber tber weite
Bereiche relativ konstant bleibt. Im Bereich unter 1 x 10~ mbar ist der EinfluR des Restgas-
drucks nicht mehr zu vernachldssigen und bestimmt den Gesamtdruck. Weiterhin ist der Druck
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in weiten Bereichen in guter Naherung exponentiell von der Ventilstellung abhdngig. Es ist zu
erwarten, dal} der Druck in der N&he des Substrats zwischen den an den beiden Mel3punkten
gemessenen Werten liegt. Wegen des geringen Querschnitts der Gaszuleitung und der Getterwir-
kung bei eingeschaltetem Verdampfer wird aber der an der Pumpe gemessene Druck wesentlich
naher am tatsachlichen Druck in der Kammer liegen als der am Gaseinlal3. Im Folgenden wird
deshalb immer dieser Druck als MeRwert angegeben.

Bei der Verdampfung in reaktiver Atmosphére werden zusétzliche Anforderungen an die ver-
wendeten Materialien gestellt. Es ist sicherzustellen, daR der Sauerstoff nicht mit dem Material
des Verdampfers reagiert und ein fliichtiges Oxid bildet, welches dann zusatzlich in die Schicht
mit eingebaut wird. Ublicherweise wird zur Verdampfung von SiO ein Schiffchen aus Wolfram,
Molybdén oder Tantal benutzt [53, 43]. Wolfram scheidet wegen seiner starken Neigung zur
Oxidation und wegen des hohen Dampfdrucks seines Oxids von vornherein aus. Sowohl Mo-
lybdan als auch Tantal reagieren allerdings bei hohen Temperaturen auch in geringem MaRe mit
Sauerstoff. Da der Schmelzpunkt von Tantalpentoxid hoher liegt als der von Molybdanoxid wird
Tantal als Verdampfermaterial benutzt. AulRerdem wird darauf geachtet, daR die Temperatur des
Verdampfers so gering wie moglich gehalten wird (< 1200 °C), indem aus zwei Verdampfern
simultan verdampft wird (siehe Abb.Z8). Es ist damit weitgehend sichergestellt, dal kein Tantal
mit eingebaut wird. Dieses wird durch die RBS Messungen (Kapitel B.1)) verifiziert, die eine sehr
gute Empfindlichkeit besonders fir schwere Atome haben.

2.4.4. Charakteristik der Verdampfung von SiO

Beim Verdampfen von SiO in gutem Vakuum und bei ausreichender Aufdampfrate wird eine
Schicht mit der Stochiometrie SiO erhalten. Selbst bei der Verdampfung von SiO, kann eine SiO-
Schicht entstehen [54], 55]]. Dies liegt daran, dal} das SiO,-SiO Gleichgewicht in der Gasphase

29
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stark zu Gunsten von SiO verschoben ist [56]. Tatsachlich muR davon ausgegangen werden, daf3
auch das SiO-Ausgangsmaterial schon wahrend der Aufheizphase des Verdampfungsvorgangs
disproportioniert und beim Verdampfen in jedem Fall als Mischung von Si und SiO, vorliegt,
wie in Kapitel 237 gezeigt wurde. In diesem Fall entsteht ein Dampfdruck von SiO an der
Grenzflache zwischen Si und SiO, . Da davon auszugehen ist, dal das Material von einer SiO,-
Schicht umgeben ist, diffundiert das SiO durch das SiO, und tritt an die Oberfldche, um von dort
in die Gasphase Uberzugehen. Dieses Verhalten wird beispielsweise auch genutzt, um das natirli-
che Oxid eines Silizium-Wafers im UHV thermisch zu entfernen [[27]]. Hierbei unterscheidet man
zwei Bereiche in Abhéngigkeit vom Sauerstoffpartialdruck und Temperatur (siehe Abb. Z12).
Ist die Temperatur niedrig und der Sauerstoffpartialdruck hoch, wird die Oberflache durch Oxi-
dation passiviert. Bei hohen Temperaturen und niedrigem Sauerstoffpartialdruck wird die Ober-
flache durch Abdampfen von SiO gereinigt. Diese Vorgénge sind offensichtlich bestimmt durch
ein Gleichgewicht zwischen der Diffusion des SiO durch das SiO, an die Oberflache und die Dif-
fusion des O, durch die SiO,-Schicht. Dieses Verhaltnis ist abhdngig sowohl von der Temperatur
als auch vom Sauerstoffpartialdruck an der Oberflache. Ist die Gesamtzahl der O,-Molekiile, die
durch Diffusion an der Grenzflache ankommen groRer als die Zahl der wegdiffundierenden SiO
Molekiile, so werden diese wieder zu SiO, reagieren bevor sie die Oberflache erreichen. Dies
fuhrt zu einer Netto-Oxidation des Siliziums. Ist der O5-FIluR® kleiner als der des SiO, dampft
SiO ab. Die Bildung von gasférmigem SiO als Reaktion von einer Mischung aus festem Silizi-
um und SiO, wurde ausfihrlich in [57] untersucht.

In dieses Bild gliedert sich auch die Verdampfung von SiO Granulat ein. Beim Aufheizen dis-
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2.4. Verdampfung von SiO

proportioniert es schnell. Bei gutem Vakuum befinden wir uns im ’Atzbereich’ des Diagramms
(Abb. Z12). Nimmt der Sauerstoffpartialdruck zu, geschieht an einem bestimmten Punkt ein
Uberschlag zum Passivierungsbereich und die Aufdampfrate nimmt schlagartig auf Null ab. Die-
ses konnte bei einem Druck von etwa 1 x 103 mbar tatsdchlich beobachtet werden. Umgekehrt
kann man damit nach Abbildung 212 auf eine Temperatur von etwa 1050 °C fiir den Verdampfer
schlieRen.

2.4.5. Einbau von Sauerstoff

Die mittlere freie Weglange beispielsweise eines Aluminiumatoms ist bei 1,3 * 10~* mbar etwa
34 cm [53]. Bei dem vorliegenden Aufbau betrdgt der maximale Abstand zwischen Verdampfer
und Substrat dagegen nur 23 cm und der Basisdruck nur 10~7 mbar. Es ist also davon auszuge-
hen, dal? der Einbau von Atomen aus dem Restgas durch StoRe in der Gasphase vernachldssigbar
klein ist. Der vorwiegende Mechanismus fiir den Einbau von Fremdatomen ist deshalb fir den
Fall [ < [, das Auftreffen eines Restgasmolekiils auf das Substrat. Hierbei ist [ der Abstand von
Verdampfer zu Substrat und [, die mittlere freie Weglénge in der Verdampferkammer.
Untersuchungen zu diesem Sachverhalt wurden von Hill und Hoffman durchgefiihrt [58]. Sie
klassifizieren aufgedampfte-SiO Filme anhand eines Wertes [V, der sich ergibt aus dem Verhalt-
nis der Anzahl von SiO Molekiilen, die auf dem Substrat auftreffen, geteilt durch die Anzahl der
Restgasatome, die auf dem Substrat auftreffen. NV berechnet sich als N = K - (R/P). Hierbei
ist R die Verdampfungsrate und P der Restgasdruck. K ist eine gasspezifische Proportiona-
litatskonstante, die fiir Sauerstoff einen Wert von 3,5 = 10~7 torr sec/A und fir Wasserdampf
(den Uberwiegenden Teil des Restgases in einem 6lfreien Hochvakuumsystem) einen Wert von
2,510~ torr sec/A hat. Die Untersuchungen ergeben, dal3 fur N > 1 reine Siliziummonoxidfil-
me entstehen, deren Materialeigenschaften nicht mehr von NV abhdngen und den Literaturwerten
fur SiO gleichen. Fir N < 1 sind die Eigenschaften der Schicht stark von N abhéngig. Es exi-
stiert also ein kritischer Wert fir N, welcher von der Aufdampfrate, dem Restgasdruck und der
Zusammensetzung des Restgases anhdngt. Die Tatsache, dal} bereits bei N = 1 reine SiO Filme
entstehen, obwohl die Auftreffrate von SiO und Sauerstoff etwa gleich ist, deutet darauf hin,
dal’ der Haftkoeffizient von Sauerstoff wesentlich kleiner ist als der von SiO. Der Haftkoeffizi-
ent beschreibt das Verhaltnis der Atome, die auf dem Substrat haften bleiben zur Gesamtzahl
der Atome, die auf das Substrat auftreffen. Obwohl von Hill und Hofmann nicht untersucht, ist
deshalb zu erwarten, dal} auch die Temperatur des Substrates eine Rolle spielt, da der Haftko-
effizient vor allem fur Sauerstoff von der Temperatur abhéngt. Aus den Versuchen von Hill und
Hoffman lassen sich fur die Herstellung von SiO,-Schichten durch reaktives Aufdampfen fol-
gende Schluf3folgerungen ziehen:

Will man einen moglichst effizienten Einbau von Sauerstoff in die Schicht erreichen, muR das
resultierende N moglichst klein sein. Die Verdampfungsrate wurde deshalb so gewahlt, daf3 sich
bei einem Basisdruck von 1 x 10~7 mbar Wasserdampf genau /N = 1 ergibt. Dies ist der Fall fur
eine Rate von 2 A/sec bzw. 12 nm/min. Hiervon ausgehend kann durch die Erhéhung des Sauer-
stoffpartialdrucks der zusétzliche Einbau von Sauerstoff im weitmoglichsten Bereich beeinfluf3t
werden.
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Schichtdicke (nm): 100 100 100 1000
Geometrie: schrég schrég senkrecht schrég
Druck (mbar){/T, (°C): 20 100 100 100
1107 o1 N1

2%10°7 C1

1%10°° 02 N2 T1
5%1076 C2 03 N3 T2
1%107° C3 04 N4 T3
5%107° C4 05 N5

1%10°* C5 06 N6

1%1073 C6

Tabelle 2.1.: Herstellungsbedingungen fiir die wichtigsten Probenserien

2.5. Herstellung und Bezeichnung der verschiedenen
Probenserien

Fir die anschliefenden Untersuchungen wurde eine grofRe Anzahl von Proben hergestellt. Da
viele der untersuchten Eigenschaften unmittelbar mit den Herstellungsparametern verknupft
sind, wurde ein System fiir die Probenbezeichnung eingefiihrt, nach dem aus dem Namen der
Probe sofort auf die Herstellungsparameter geschlossen werden kann. Dies hilft, bei der Diskus-
sion der Eigenschaften die Ubersicht zu behalten. Alle diese Proben werden unter gleichzeitiger
Verdampfung von zwei Quellen und einer festen Rate von 12 nm/min hergestellt. Auch der Ab-
stand der Probe zur Quelle ist stets 20 cm. Innerhalb einer Probenserie wird der Sauerstoffparti-
aldruck zwischen dem Basisdruck von 1 + 10~7 mbar und einer Obergrenze von 1 * 10~3 mbar
variiert. Proben, die zur gleichen Probenserie gehoren, haben den gleichen Anfangsbuchstaben.
Bei Probenserie K wurde unter schragem Einfall auf ein ungeheiztes Substrat aufgedampft. Fir
die Serien O und N wird das Substrat zunéchst fur eine Stunde auf 150 °C erhitzt und anschlie-
Rend wieder abgekdihlt. Durch dieses moderate Ausheizen kann sicher gestellt werden, dal3 der
Druck wéhrend des eigentlichen Verdampfens nicht tiber den Basisdruck steigt. Der eigentliche
Aufdampfvorgang geschieht bei einer geregelten Substrattemperatur von 100 °C. Die Parameter,
die variiert werden, sind in Tabelle 1] fiir die einzelnen Proben ablesbar. Manchmal ist es er-
forderlich, mehrere Proben unter den gleichen Bedingungen herzustellen, zum Beispiel weil fur
Infrarot- oder Spannungsmessungen doppelseitig polierte Substrate bendtigt werden, oder weil
Waferbondversuche nur an ganzen Wafern vorgenommen werden kénnen. In diesem Fall hat
die untersuchte Probe die gleiche Bezeichnung wie die Originalprobe mit einem zusétzlichen
Kleinbuchstaben (a,b,c,..) angehdngt, um zu verdeutlichen, da3 es sich zwar um die gleichen
Herstellungsbedingungen, aber um eine andere Probe handelt. Aus den Anfangsbuchstaben kann
schon auf die Herstellungsbedingung geschlossen werden: (O=oblique, schrag), (C=cold, kaltes
Substrat), (N=normal, senkrecht), (T=thick, 1 zm dick). Die Zahl gibt an, wie der Sauerstoff-
partialdruck im Vakuumsystem war, welches letztendlich die Stochiometrie bestimmt. Je groRer
dieser Zahlenwert, desto groRer ist der Sauerstoffgehalt.
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3. Untersuchungen an dinnen
Si10x-Schichten

Im folgenden Kapitel sollen Untersuchungen beschrieben werden, die durchgefiihrt wurden, um
die Eigenschaften der aufgedampften SiOy-Schichten in Abhdngigkeit von den Herstellungsbe-
dingungen zu charakterisieren. Ein wesentliches Ziel dabei ist die Bestimmung des Sauerstoff-
gehalts. Hierzu wurden im Laufe der Arbeit verschiedene Methoden getestet. Die oft verwendete
Methode der Energiedispersiven Rontgenanalyse (EDX) zeigt deutliche Komplikationen bei der
quantitativen Bestimmung der Stochiometrie diinner Schichten. Die Eindringtiefe der Elektro-
nen bei der Minimalenergie, die zur lonisation eines Sauerstoff-Elektrons notig ist (etwa 1,7 keV)
betragt bereits ein Vielfaches der Schichtdicke (etwa 380 nm). Der Grol3teil der erhaltenen Infor-
mationen bei EDX stammt deshalb nicht von der Schicht, sondern vom Substrat. In einer realen
Messung sollte man die Beschleunigungsspannung mindestens drei mal hoher wahlen (ca. 5 kV),
so daB das Verhéltnis noch ungunstiger wird. Eine Rickrechnung kann nur iber ein Modell ge-
schehen, welches wieder von den Materialeigenschaften (in diesem Fall der Dichte) abhédngt.
Aus diesem Grund wurde nach einer Methode gesucht, die moglichst wenig Annahmen Gber die
Struktur der Schicht macht, um deren Stochiometrie zu bestimmen. Es stellt sich heraus, daf3
die Rutherford-Rickstreu Analyse (RBS) die geeigneteste Methode zur Bestimmung des abso-
luten Sauerstoffgehalts von diinnen SiO4-Schichten ist, da sie ohne aufwendige Eichmessung
direkt zur Quantifizierung genutzt werden kann. Zusétzlich wurde die Fouriertransformations-
Infrarotspektroskopie (FTIR) als komplementédre Untersuchungsmethode herangezogen, die im
Vergleich mit den RBS-Daten Informationen nicht tiber den absoluten Sauerstoffgehalt der Filme
gibt, sondern Riickschliisse auf den Grad der Disproportionierung zulait. Weiterhin kénnen hier-
mit eine Anzahl von polaren Bindungen identifiziert werden, die Wasserstoff oder OH-Gruppen
enthalten.

3.1. Rutherford-Ruckstreuung

3.1.1. Grundlagen der Rutherford-Ruckstreuung (RBS)

Die Rutherford Riickstreuung (Englisch: Rutherford-Backscattering, RBS) beruht auf der Wech-
selwirkung zwischen den Atomkernen. Ihren Namen hat die Methode von Lord Ernest Ruther-
ford, der als erster nachwies, daB die Masse eines Atoms in dessen Kern konzentriert ist. Die hier
dargestellten Grundlagen sind [59] enthommen. Wird eine Probe mit hochenergetischen lonen
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3. Untersuchungen an diinnen SiOy-Schichten

Abbildung 3.1.: Schematischer MeR-
aufbau zur Rutherford-Riickstreuung.
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Detector

(Primdrstrahl) beschossen, wird ein Grof3teil der Partikel in die Probe implantiert. Nur ein gerin-
ger Anteil erfahrt einen direkten ’Stof3prozeR’ mit einem Atom aus den oberen pm der Probe und
wird riickgestreut. Dies liegt daran, daB der Durchmesser eines Atomkerns ungefahr 10* A ist
wéhrend deren Abstande in der GrolRenordnung von 1 A liegt. Der *StolRprozel’” beruht eigent-
lich auf der Coulomb-Wechselwirkung zwischen den Atomkernen, kann aber als ein klassischer
elastischer StoR3proze’ modelliert werden. Die Energie des riickgestreuten lons hangt nun von
zwei Prozessen ab: dem Energieverlust beim StoRprozel? selber und dem Energieverlust auf dem
Weg durch die Probe vor und nach dem StoRprozel3. Fir einen Stol? mit einem der Atome an der
Oberflache der Probe ist nur der erste Prozel von Bedeutung und das Verhdltnis der Energien des
riickgestreuten lons (E) zu denen des Primérstrahl (£;) kann tber den kinematischen Faktor K
berechnet werden. Es gilt dann £ = K * Ey. In Abbildung B sind der MeRRaufbau und die
relevanten StoRprozesse fir die Rutherford Riickstreuung schematisch dargestellt. K berechnet
sich aus der Masse der Partikel des Primarstrahls A/; und der der Proben-Atome M5, so wie dem
Winkel 6 zwischen Primarstrahl und Detektor zu:

2
1 — (Mging)2 4+ Micosh
K = ( Gory 5im6)” + a1, ) (3.1)

1+ 47

Da K von der Masse des Probenatoms abhédngt, mit dem der Stol3 geschieht, kdnnen aus der
Energie der riickgestreuten Partikel Rickschlisse Uber die Zusammensetzung der Probe ge-
macht werden. Als Primérstrahl werden in den meisten Féllen einfach geladene Heliumionen
verwendet, welche mit 1,4 MV auf die Probe beschleunigt werden. Der zweite ProzeR, der kon-
tinuierliche Energieverlust vor und nach dem Stof3prozeR beim Weg durch die Probe, liefert
zusétzlich Informationen tber die Tiefe des Stofl3es innerhalb der Probe. So kdnnen mit einer
Tiefenauflosung von 20-30 nm auch Tiefenprofile mit RBS gemessen werden. Kennt man die
Dichte, kann so auch die Schichtdicke bestimmt werden. Die relative Anzahl der riickgestreuten
lonen ist proportional zum Streuquerschnitt der Probenatome, welcher etwa mit dem Quadrat
der Ordnungszahl Z skaliert. Aus diesem Grunde ist RBS etwa hundert mal empfindlicher fur
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schwere Atome als fir leichte Elemente wie Bor oder Kohlenstoff. Dagegen ist die Massen-
auflosung fir schwerere Elemente schlechter als fur leichte. So ist es zum Beispiel moglich,
Phosphor von Silizium zu unterscheiden, aber nicht Eisen von Nickel.

3.1.2. Bestimmung der Stochiometrie von SiOy mit RBS

Im System SiO, kann die Stochiometrie mit einer Genauigkeit von etwa 1% bestimmt wer-
den. Der besondere Vorteil hierbei ist, dal RBS nicht von Matrixeffekten beeinflut wird [59],
wie beispielsweise SIMS, und daher die Zusammensetzung der Probe relativ unabhéngig von ih-
rer mikroskopischen Struktur direkt bestimmt werden kann. Es spielt also fiir das Ergebnis keine
Rolle, ob SiO als homogene Substanz vorliegt oder als Gemisch von Si und SiO,. RBS wurde be-
reits von anderen Autoren verwendet, um die Stochiometrie von SiO,-Schichten zu bestimmen.
So vergleicht Rochet [60] seine RBS Messungen mit den Resultaten von XPS, RHEED und In-
frarotabsorption und folgert daraus, dal3 seine aufgedampften Schichten keine Mischung von Si
und SiO; sind und erst bei einer Temperaturbehandlung in eine solche disproportionieren. Auch
andere Autoren benutzen RBS zur Stochiometriebestimmung von SiOy oder Si:Ge:O-Schichten
[67, 62, 63.

3.1.3. RBS-Messungen an aufgedampften SiOy-Schichten

Alle in dieser Arbeit gemessenen Stochiometriewerte sind mit RBS bestimmt. Die besten Be-
dingungen erhdlt man dabei auf amorphen Kohlenstoffsubstraten, da sich hier die einzelnen
Anteile der Elemente nicht tberlagern. Bei den Proben mit geheiztem Substrat ist es jedoch
nicht moglich, die Temperatur auf dem Siliziumwafer und dem Kohlenstoffsubstrat unabhéngig
voneinander auf einen einheitlichen Wert zu regeln. Aus diesem Grunde wird bei diesen Pro-
ben die RBS-Messung direkt an der SiO4-Schicht auf dem Siliziumsubstrat vorgenommen. Hier
tritt zusatzlich die Schwierigkeit auf, dal die Theorie eigentlich nur fur ein amorphes Sub-
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strat gilt. In kristallinen Substraten kann ein sogenanntes *Channeling’ auftreten. Hierbei trifft
das ankommende He-lon in einen ’Kanal’ zwischen zwei Silizium-Gitterebenen und kann dort
ohne wesentlichen Energieverlust tief in die Probe eindringen. Dies wird bei den Messungen
weitmdoglichst verhindert, indem das Substrat so ausgerichtet wird, dal3 die Gitterebenen zum
Primdrstrahl in zwei Richtungen um einige Grad verkippt sind (Random-Rod-Messung). Es tritt
jedoch ab und zu dennoch ein leichter Channeling-Effekt auf, der sich darin zeigt, dal die RBS-
Signale fiir das Substrat und die Simulation voneinander abweichen. Dieses hat jedoch keine
Auswirkung auf die Signale der dariiber liegenden amorphen SiOy-Schicht, in der das Chan-
neling nicht auftritt. In diesem Falle muB3 das Sauerstoffsignal vom Silizium-Untergrundsignal
separiert werden, um eine Quantifizierung zu ermdglichen. Die Messung und Auswertung der
Spektren wird mit dem Programm "RUBSODY’ vorgenommen. Eine exemplarische Messung
an einer 300 nm dicken SiO4-Schicht auf Si zeigt Abbildung Auf der X-Achse ist die Ener-
gie der riickgestreuten He-lonen aufgetragen, auf der Y-Achse ihre Zéhlrate. Die Primérenergie
betrégt 1,4 MeV. Von rechts nach links gesehen ist folgendes zu sehen: Bei etwa 800 keV (=
Energieverlust von 600 keV) wird die Rickstreuung von Siliziumatomen detektiert, die unmit-
telbar auf der Probenoberflache liegen und damit aus der SiO4-Schicht stammen. Die Stufe bei
600 keV ist bedingt durch den hoheren Siliziumanteil im Substrat und markiert damit den Uber-
gang zwischen Schicht und Si-Substrat. Die Differenz von 200 keV entspricht dem kontinuier-
lichen Energieverlust in der 300 nm SiO,-Schicht (Hin- und Riickweg). Der Anstieg bei etwa
500 keV ist auf den Sauerstoff in der SiO,-Schicht zurtickzufiihren und ist dem Signal des Sili-
ziums aus dem Substrat tiberlagert. Bei etwa 350 keV nimmt das Sauerstoffsignal wieder ab und
markiert damit das Ende der SiO4-Schicht. Die Bestimmung der Stéchiometrie erfolgt nun durch
Vergleich der MeRkurve mit einer simulierten Kurve (siehe Abb. B2) mit bekanntem Verhéltnis
O:Si.

Aus den beiden Messungen in Abbildung ist schon zu erkennen, dal} bei einer Temperung
in Argon die absolute Stochiometrie der SiOy-Schicht unverandert bleibt. Das heif3t, es findet
wahrend der Temperaturbehandlung keine weitere Oxidation der Schicht statt. Dieses gilt al-
lerdings nur fur Schichten, die unter senkrechtem Aufdampfwinkel hergestellt wurden. Die Er-
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3.1. Rutherford-Riickstreuung

gebnisse der RBS Messungen fiir die in Kapitel beschriebenen Probenserien sind in Ab-
bildung gegen den Sauerstoffpartialdruck in der Verdampferkammer aufgetragen. Um die
Zusammengehdrigkeit besser zu verdeutlichen, sind Proben, die zu einer Probenserie gehoren,
mit einer Linie verbunden. Die MeRwerte C1-C6 und O1-06 entsprechen Proben, die eine Stun-
de in Argondurchflu bei 1000 °C getempert wurden. Auf das Einzeichnen von Fehlerbalken
wird aus Ubersichtlichkeitsgriinden verzichtet. Die Fehlergrenze betragt etwa +1% fir die Kon-
zentration des Sauerstoffs. Die Proben C1 und O1 sind jeweils auch in der ungetemperten Form
gemessen (C1-0 und O1-0 in Abb. B:3). Probe N1 zeigt keinen Unterschied in der Stochiometrie
beim Tempervorgang. Die Serie N1-N6 wird deshalb an den ungetemperten Proben gemessen.
Bei der Messung der Probe C6 wird ein *Durchscheinen’ des amorphen Kohlenstoffsubstrates
beobachtet. Dieses aulert sich darin, dal} ein Kohlenstoffsignal bereits an der Substratobersei-
te detektiert wird. Die Schicht ist offenbar in hohem MaRe pords und wird deshalb nicht mit
in das Diagramm aufgenommen. Vergleicht man die gemessene Stochiometrie der Probe O1-0
mit derselben Probe nach einer einstiindigen Temperbehandlung, so ergibt sich ein anfanglicher
Wert von 1,27, der beim Tempern auf 1,17 abnimmt. Dieses Ergebnis ist zunéchst unerwartet.
Eine Oxidation ist offenbar auszuschlielen, da der Sauerstoffgehalt abnimmt. Unerwartet ist
allerdings auch der Wert von 1,27, da unter den gegebenen Bedingungen (siehe Kapitel Z5) er-
wartungsgemaR reines SiO (x=1) entstehen sollte. Es scheint wahrscheinlich, daR zusatzlicher
Sauerstoff in die Probe eingebaut wird, der bei einer Temperaturbehandlung teilweise wieder
verschwindet. Ein dhnliches Resultat ergibt sich auch fir Probe C1. Die Tatsache, dal} Probe
N1 kein Anzeichen von zusétzlichem Sauerstoff zeigt, beweist, dal dieser nicht wéhrend des
Bedampfungsprozelies eingebaut wird, sondern offenbar anschlieRend aus der Atmosphdre auf-
genommen wird. Der zusétzliche Sauerstoff kdnnte zum Beispiel in Form von Wasser vorliegen,
welches in der Probe adsorbiert. Da RBS keine Riickschliisse auf die Bindungszustédnde des Sau-
erstoffs erlaubt, kann nicht zwischen Sauerstoff aus H,O und solchem aus SiO, unterschieden
werden. Diese Unterscheidung ist jedoch mit Infrarotspektroskopie moglich. Eine vertiefende
Betrachtung wird deshalb in Kapitel B2Z.4 vorgenommen. Da bei schrdg aufgedampften Proben
(C1-C6, O1-06) bei RBS offenbar zusatzlicher Sauerstoff mitgemessen wird, der beim Tempern
wieder aus der Probe verschwindet, werden die entsprechenden Messungen an den getemperten
Proben (1 Stunde, 1000 °C in ArgondurchfluB) vorgenommen.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dal? durch Regelung des Sauerstoffpartialdrucks in
der Vakuumkammer SiOy-Schichten hergestellt werden kénnen, deren Stochiometrie sich zwi-
schen z = 1 und z = 2 beeinflussen 1aRt. Hierbei tendieren Proben, die schrag aufgedampft
werden, zur Aufnahme von zusétzlichem Sauerstoff. Dies ist bei niedrigeren Substrattemperatu-
ren besonders stark ausgeprégt. Ein Teil dieses Sauerstoffs wird bei einer Temperaturbehandlung
wieder abgegeben, was darauf hinweist, dal} nicht der gesamte Sauerstoff in der Probe zum Si-
lizium gebunden ist. Proben, die senkrecht aufgedampft wurden, zeigen keinen dieser beiden
Effekte, allerdings ist ihre Schicht nicht tiber den ganzen Wafer gleichméaRig dick.
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3. Untersuchungen an diinnen SiOy-Schichten

3.2. Infrarotschwingungsspektroskopie

3.2.1. Schwingungsspektroskopie

Die Schwingung einer atomaren Bindung kann mit Hilfe eines Oszillatormodells veranschau-
licht werden. Hierbei stellen die Atome eine in ihrem Kern konzentrierte Masse dar und die
Bindung eine Koppelung zwischen den Massen, die wie eine Feder wirkt. Bei einer polaren
Bindung kann die Masse unter Anregung durch ein duferes elektrisches Feld aus seiner
Gleichgewichtsposition ausgelenkt werden. Die Masse erfahrt nun eine Rickstellkraft, die in
einfachen Modell proportional zur Federkonstanten D ist. Die Resonanzfrequenz des Systems

ist f = %\/g Die Federkonstante D ist dabei sowohl von der Bindung selber (chemischer
EinfluR) als auch von der relativen Dielektrizitdtskonstanten der unmittelbaren Umgebung e,
abhédngig. m ist die reduzierte Masse des Atoms in der Bindung. Die Analyse der Schwin-
gungsfrequenzen bietet so die Mdoglichkeit, Aussagen (ber die chemische Bindung und das
unmittelbare dielektrische Umfeld der Bindung zu machen. Je nach Anregung und Detektion der
Schwingung zahlt man zur Schwingungsspektroskopie unter anderen die Infrarotspektroskopie,

die Ramanspektroskopie und auch die Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS).

3.2.2. Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie (FTIR)

Die Resonanzfrequenzen der meisten ionischen Bindungen liegen im infraroten Frequenzbereich
des Spektrums. Aus diesem Grunde bietet die Infrarotspektroskopie eine einfache und wirkungs-
volle Methode zur Charakterisierung der chemischen Bindungen. Vorteilhaft ist vor allem die
einfache Probenpraparation.

Hat die einfallende elektrische Welle eine Frequenz, die der Resonanzfrequenz des atomaren
Oszillators nahe kommt, so tritt durch die Anregung der Schwingung eine Absorption auf. Die-
se kann in Form einer verminderten Transmission gemessen werden. Die Transmission kann
beschrieben werden durch die Beziehung:

T(v) =T, e (3.2)

Hierbei ist 7'(v) die Transmission bei der Frequenz v. Die Frequenz wird dabei tblicherweise
in Wellenzahlen (v in cm™) angegeben. v errechnet sich als v = f/c = 1/, (A = Wellenldnge
in cm, c=Lichtgeschwindigkeit in cm/s, f=Frequenz in Hz). d ist die Anzahl der schwingenden
Dipole und 7, ist ein Faktor der die Reflexionsverluste an der Probenoberflache beriicksichtigt.
Durch logarithmieren dieser Gleichung ergibt sich das Absorptionsspektrum A(v)(engl. absor-
bance). Dafiir wird angenommen, daR der Reflexionsanteil T, nicht von der Frequenz abhéngt
und einen konstanten Hintergrund bildet. Fiir schwache Absorption gilt dann :

A(v) = —logy, T (v) = apd — logyo T (3.3)

Hierbei ist d die Anzahl der schwingenden Dipole und «,, der frequenzabhdngige Absorptions-
koeffizient. In erster Naherung bietet dieser Zusammenhang die Grundlage fur die quantitati-
ve Interpretation des Infrarotspektrums, da die Absorption direkt proportional zur Anzahl der
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schwingenden Dipole d ist. Der Reflexionsanteil bildet dann einen konstanten Hintergrund.
Eine heute weit verbreitete Moglichkeit der Messung von Infrarotschwingungsspektren bietet die
Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie (FTIR). Die Einzelheiten dieser Methode sind
sehr ausfihrlich beispielsweise in [64] dargestellt. Hier soll nur kurz auf die wichtigsten Be-
griffe und Beziehungen eingegangen werden, die in diesem Zusammenhang auftreten.

Anstelle eines konventionellen Gitterspektrometers wird bei der FTIR ein Michelson-
Interferometer genutzt, um die Auflosung der Wellenldnge zu erreichen. Gemessen wird da-
bei nicht direkt die Transmission 7'(v), sondern das sogenannte Interferogramm 1(6). Dieses
entsteht durch Interferenz des transmittierten Lichts mit einem Referenzstrahl, der iber einen
Strahlteiler zunédchst vom Hauptstrahl geteilt wird und Gber einen beweglichen Spiegel geleitet
wird. Der Referenzstrahl hat damit eine feste Weglangendifferenz 6 zum Hauptstrahl, die von
der Position des Spiegels abhangt. Fiir eine bestimmte Wellenladnge ist die gemessene Intensitét
I'" in Abhéngigkeit von § beschrieben durch:

I(5) = %10 [1+ cos(2m6) (3.4)

Durch konstruktive und destruktive Interferenz der beiden Strahlengénge wird I;,(5) mit dem
Term (0 - ) moduliert. Das Interferogramm ist nun das Integral dieser Intensitétsfunktion tiber
alle 6. Dies ist genau die Fouriertransformierte des gesuchten Transmissionsspektrums 7'(v).
Durch inverse Fouriertransformation kann das Transmissionsspektrum 7'(v) aus dem Interfero-
gramm rechnerisch zuriickgewonnen werden. Dies ist mit der heute zur Verfligung stehenden
Rechenleistung mit einem Standard-PC ohne weiteres moglich. Die FTIR-Methode bietet ge-
geniiber der konventionellen Gitterspektroskopie durch die parallele Messung alle Wellenlénge
und wesentlich kiirzere Mel3zeiten entscheidende Vorteile im Signal-Rauschverhdltnis.
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3. Untersuchungen an diinnen SiOy-Schichten

Spezies| Modifikation Streckschwingung Biegeschwingung | Schaukelschwingung
(cm?) (cm?) (cm?)
Si-O-Si in SiO, | 1093[54], 820-810[66]], 507-457[66]],
1080[65, [60], 810[67] 460[68], 450[67]
1076[66], 1075[67]
Si-O-Si in SiO 1000[54]
Si-O-Siin a-Si:H | 965[69], 940[65] 650[65] 500[65]
Si-Oy4 1092 [70]
Si-O Si-03-Si 1066[70]
Si-0,-Si, 1038[170]
Si-O-Sis 1000[70, 60]
(SiO)n-Ringe 880[71]]
Si,03 870-880[72]
a-Cristobalite 1147 [[73], 1225 [[74]
(03)-Si-H 2250[[75, [76], 875[65, 68]
2265[68, [7/]]
(SiOy)-Si-H 2190[75]], 850[65], 840[75]
2195[68, [77]]
Si-H (Si,0)-Si-H 2080[176],2090[75], | 800[75]
2100[68, [7{]]
(Sig)-Si-H 2000[75]], 630[65]
2000[68, [77]]
(0O2)-Si-H, 2200[76]
(Si0)-Si-H, 2130[I76]
(Sip)-Si-H,
O-H Si-O-H 3650[72, [75] 930[54]
H-O-H 3400[I72]

Tabelle 3.1.: Zusammenstellung der relevanten TO-Infrarot-Absorptionsmaxima (angegeben ist jeweils
v incm™). Die Werte wurden den angegebenen Literaturstellen entnommen. Meist werden leicht unter-
schiedliche Angaben gemacht. Im Fall der Si-O-Si Streckschwingung und der -Si-H Streckschwingung
sind die genauen Werte von der Stochiometrie des Gesamtsystems (x) abhédngig [68]].
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3.2. Infrarotschwingungsspektroskopie

3.2.3. Anwendung der FTIR auf die Untersuchung von
Siliziumsuboxiden

Fur das Si-O System kdnnen drei Schwingungsmodi identifiziert werden: die Streckschwingung,
die Biegeschwingung und die Schaukelschwingung. Abbildung B:4] zeigt ein typisches Schwin-
gungsspektrum einer mit CVD hergestellten SiO,-Schicht. Deutlich zu erkennen sind die drei
Schwingungsbanden des Si-O-Si. Diese sind charakteristisch fir alle oxidischen Siliziumverbin-
dungen. Besonders ausgepragt ist die asymmetrische Streckschwingung, deren Position im Fol-
genden mit vg;0 bezeichnet wird. Die Positionen der Maxima fur die relevanten Schwingungen
in SiO4-Schichten sind in Tabelle Bl zusammengefaldt. Fiir die Si-O und die Si-H Schwingung
sind teilweise sehr unterschiedliche Werte berichtet. Dies ist vor allem darauf zurlickzufiihren,
dal3 es eine Vielzahl von Moglichkeiten gibt, solche Oxide herzustellen, die sich in den Eigen-
schaften oft stark unterscheiden. So werden beispielsweise in SiO, Werte fiir vg;o zwischen
1093 cm™ und 1075 cm™ berichtet. Fir gutes thermisches Oxid liegt dieser Wert zwischen
1080 cm™ und 1085 cm™ [54]. Ein EinfluRfaktor ist die Stochiometrie des Oxids. Einige Au-
toren berichten eine lineare Abhangigkeit der Position vg;o vom Stochiometriewert z [68, [7/7]):

Vs
7 =0,02 (cm‘1> ~ 19,3 (3.5)
Oft wird dieser Zusammenhang auch zur Bestimmung der Stochiometrie benutzt [[77]. Die
Stochiometrie allein ist allerdings nicht der einzige EinfluBfaktor auf die Position von vg;o. Die
genaue Position ist unter anderem auch von der Dichte des Oxids abhédngig [54]. AufRerdem ist
zu bertcksichtigen, dall durch die Herstellungsbedingungen (Temperaturbehandlung oder Her-
stellung bei stark geheiztem Substrat) lokale Disproportionierung eintreten kann, die bei gleicher
absoluter Stochiometrie eine Verschiebung der Frequenz durch Anderung der lokalen Bindungs-
verteilung bewirkt [69]. Aus diesem Grunde wurde in der vorliegenden Arbeit die Stochiometrie
unabhéngig mit RBS bestimmt (Kapitel B1)). Dennoch kdnnen mit der Infrarotspektroskopie
wertvolle Informationen Uber die Struktur der Schichten gewonnen werden (Kapitel B.Z.4)). An-
schlieend wird in Kapitel BZ7 ein Modell entwickelt, welches es erlaubt, unter definierten
Randbedingungen tber die Position vg;o auf den Grad der Disproportionierung zu schlieRen.

3.2.4. Infrarotoptische Charakterisierung der aufgedampften
SiO,-Schichten

Alle gezeigten IR-Spektren wurden an einem Bruker IFS66v Fourier-Transformations Infrarot-
Spektrometer gemessen. Als Detektor wurde ein Quecksilber-Cadmium-Tellurid (MCT) Detek-
tor und ein Kaliumbromid (KBr) Strahlteiler verwendet. Der Detektor ermoglicht Messungen
bis etwa 600 cm™. Die Si-O-Si Schaukelschwingung kann deshalb nicht gesehen werden. Die
Messung erfolgt jeweils in Transmission unter senkrechtem Einfall, so daR nur die TO-Mode
der entsprechenden Schwingung sichtbar ist [66]. Die Einkoppelung wird in allen Féllen von
der Substratseite her vorgenommen. Bei Messung unter Vakuum kann das Auftreten der CO,-
Bande und der H,O-Banden aufgrund von Luftfeuchtigkeit unterdriickt werden. Alle Messungen
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Abbildung 3.5.: Infrarotspektren fiir die Probenserie Ola-O6a. Dargestellt sind a) die Si-O-Si Streck-
schwingung und b) der Bereich der Si-H und -OH Streckschwingungen fiir die ungetemperten Proben.

wurden bei Raumtemperatur durchgefiihrt. Die gezeigten Spektren sind jeweils auf eine Refe-
renzprobe normiert und in relative Absorption umgerechnet (siehe GIn. B3). Als Referenzprobe
wird hierbei ein unbeschichtetes Stiick Silizium vom gleichen Typ verwendet. Zur besseren Dar-
stellung mehrerer Spektren in einem Diagramm ist jede Mel3kurve zur vorherigen jeweils um
eine Konstante verschoben dargestellt. Die relativen Hohen der einzelnen Maxima sind dadurch
aber nicht beeinfluBt. Aus diesem Grund wird auch keine absolute Y-Achse angegeben. Stattdes-
sen ist im Diagramm jeweils ein Mal3stabsbalken abgedruckt. Dieser Mal3stab ist so gewahlt, dal3
der Wert *1” einer Absorption von 90% des Primdrstrahls entspricht (wegen A = —log,, (7).
Bei doppelseitig polierten Substraten treten auflerdem Interferenzen auf, die ausschlielich auf
die Dicke des Substrats zurtickzufiihren sind und nichts mit der SiO,-Schicht selbst zu tun ha-
ben. Aus diesem Grunde sind in den gezeigten Spektren fur doppelseitige Substrate (Ola-O6a
und N1) diese Interferenzen durch Fourier-Filterung entfernt worden.

Abbildung B5l zeigt die Infrarotspektren der Probenserie Ola-O6a. Diese sind identisch mit den
Proben O1-06, nur sind sie auf einem doppelseitig polierten Wafer abgeschieden, da fiir die-
sen Fall eine prézisere Infrarotmessung maoglich ist. Bei einseitig aufgerauhten Substraten ergibt
sich durch die frequenzabhéngige Streuung eine schlecht definierte Grundlinie [[78, Kapitel 3],
die nur zum Teil korrigiert werden kann.

Deutlich zu sehen ist in Abbildung B5a die Si-O-Si Streckschwingung des Oxids. Es ist auch
zu erkennen, daB die Position der Schwingung fiir die Probe Ola (1020 cm™ ) im Vergleich zu
Messungen anderer Autoren (1000 cmt [54, [60]) deutlich zu hoheren Wellenzahlen verscho-
ben ist. Dies deutet darauf hin, daR moglicherweise kein SiO sondern ein Suboxid SiOy mit
x > 1 vorliegt oder das aufgedampfte Oxid bereits ohne zusdtzlichen Temperschritt teilweise
disproportioniert ist. Ahnliche Ergebnisse wurden auch an Probe C1 erhalten, die bei einer Sub-
strattemperatur von 20 °C hergestellt worden war. Es lag die Vermutung nahe, dal? der mogli-
cherweise erhohte Oxidationsgrad durch den Einbau von Wasser hervorgerufen wird, welches
wadhrend des Verdampfens von den Kammerwénden desorbiert oder bereits vorher auf dem Sub-
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Abbildung 3.6.: Infrarotspektren fir die Probenserie N1-N6. Dargestellt sind a) die Si-O-Si Streck-
schwingung und b) der Bereich der Si-H und -OH Streckschwingungen fiir die ungetemperten Proben.

strat vorhanden ist. Aus diesem Grund wurde eine Regelung der Substrattemperatur auf 100 °C
fur die Proben O1-O6 vorgesehen. Eine weitere Erhdhung der Temperatur ist mit der Anlage
nicht moglich. Die Erhohung der Substrattemperatur auf 100 °C bringt zwar eine Verbesserung,
der Effekt kann jedoch nicht vollstdndig verhindert werden, wie die Spektren in Abbildung
zeigen. Weiteren Aufschlul® gibt der in Abbildung dargestellte Spektralbereich. Es zeigt
sich, daR zusétzlich zu Si-O Bindungen offenbar eine nicht zu vernachléssigende Anzahl von Si-
OH und/oder H-OH Gruppen in den Proben zu finden sind. Schwingungsbanden bei 3650 cm™*
und 3400 cm™* sind charakteristisch fiir das Vorhandensein solcher Bindungen [[72], die unterein-
ander durch Wasserstoffbriickenbindungen gebunden sind. Die Wasserstoffbriickenbindungen
bedingen hierbei die Verbreiterung der Bande durch Verschiebungen zu kleineren Wellenzah-
len. Aus diesem Grunde ist eine eindeutige Aufteilung in Si-OH und H-OH Anteile nicht mehr
moglich. Im Bereich um 2000 cm™ kdnnen weitere Maxima identifiziert werden, die auf das
\Vorhandensein von Si-H Bindungen hindeuten, die zu unterschiedlich vielen Sauerstoffatomen
riickgebunden sind [68]. Dies ist fiir SiO4-Proben (auch a-SiOy:H) die durch CVD hergestellt
werden, durchaus Gblich, da diese durch Zersetzung von Silan (Si-H,) hergestellt werden und
damit schon in den Ausgangsstoffen solche Bindungen vorhanden sind. Das Auftreten von Si-H
Bindungen in thermisch aufgedampften Proben kann jedoch als duRerst ungewohnlich angese-
hen werden, da weder in der Anlage noch bei der Lagerung Wasserstoff mit der Probe in Kontakt
gebracht wurde. Die einzige Quelle fir Wasserstoff ist das in der Luft vorhandene Wasser. Das
Aufbrechen einer O-H-Bindung des Wassers erscheint jedoch selbst durch eine freie Si-Bindung
aus chemischer Sicht recht unwahrscheinlich. Moglicherweise entstehen die Bindungen im Zu-
sammenhang mit einer Oxidation an der Oberfliche. Ahnliche Beobachtungen haben Higo et.
al. [79] an aufgedampften SiO Schichten gemacht. Sie schluRfolgern allerdings, dal} die Aus-
bildung der Si-H Bindungen schon wahrend des Verdampfungsvorganges mit dem in Restgas
vorhandenen Wasser geschieht. Dies kann allerdings anhand der hier vorgestellten Ergebnisse
ausgeschlossen werden: Zur Klarung des Sachverhalts tragt das Infrarotspektrum der Proben
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3. Untersuchungen an diinnen SiOy-Schichten

N1-N6 in Abbildung bei. Diese Probenserie wurde unter den gleichen Aufdampfbedingun-
gen hergestellt wie Ola-O6a, jedoch wurde die Geometrie leicht modifiziert, so dal} ein relativ
senkrechter Aufdampfwinkel eingehalten wurde (siehe Kapitel Z24.2). Alle anderen Parameter,
wie zum Beispiel die Weglange, die ein Molekiil vom Verdampfer bis zum Substrat zurtick legen
muf3, wurden beibehalten. Fir die Proben N2-N6 sind leider keine Messungen mit doppelseitig
poliertem Substrat vorhanden. Die Probe N1 zeigt weder Hinweise auf Si-H noch auf -OH Bin-
dungen im Infrarotspektrum. Hiermit kann als erwiesen gelten, dal die Si-H und -OH Anteile
von Probe Ola nicht aus dem Vakuumsystem stammen, da er sonst auch in Probe N1 zu finden
sein miRte. Es scheint vielmehr folgende Interpretation zuzutreffen:

Die Proben, die unter schraigem Aufdampfwinkel hergestellt wurden, bestehen aus einem Netz-
werk mit leicht verminderter Dichte, welches in einem grofieren MalRe winzige Locher enthdlt.
Solche Proben kann man auch als pords bezeichnen. Ein @hnliche Verhalten wird an Siliziu-
moxid beobachtet, welches mittels Elektronenstrahls verdampft wurde [[72]. In einem pordsen
Material werden aufgrund der extrem vergroRerten Oberfliche Reaktionen sichtbar, die sonst
nur auf der Oberflache der Schicht ablaufen und deshalb unterhalb der Nachweisgrenze liegen.
In den Poren adsorbiert zundchst Wasser aus der Luft. Pliskin [[72] zieht auch die Moglichkeit in
Erwdgung, dal} das Wasser mit dem SiO, reagiert und Si-OH Bindungen ausbildet. Ein \ergleich
seiner Spektren mit den hier gezeigten IaRt dies hier in geringerem Male wahrscheinlich sein,
da bei Pliskin ein zweites Maximum bei etwa 3650 cm zu erkennen ist. Ein Auftreten von Si-H
Bindungen wird von Pliskin allerdings nicht berichtet. Eine Erkl&rung fur die unterschiedliche
Mikrostruktur der Proben Ola und N1 bietet der sogenannte ’Self-Shadow-Effect’ [52]. Dieser
bewirkt, dal’ bei schrigem Aufdampfen bei niedrigen Temperaturen ein senkrecht aufgetroffe-
nes Atom den dahinter liegenden Teil der Substratoberflache gegen die ankommenden Atome
abschirmt und so den Einbau von Lochern fordert. Ist die Mobilitdt der Spezies zu gering, um
durch Oberflachendiffusion die Locher zu schliel}en, so werden diese in die Schicht eingebaut.
Hinweise auf ein solches Verhalten finden sich auch bei Priest [80], der eine wesentliche Zunah-
me der Schichtspannungen in schrég aufgedampften Filmen beim Beliiften der Vakuumkammer
berichtet. Dies fuhrt bei Priest sogar zum Abldsen der Schicht vom Substrat, was allerdings an
hier keiner Probe beobachtet wird. Novice [81] deutet die Zunahme der Spannungen mit der
Adsorption von Wasser, welches dann die Oberflache oxidiert. Genauere Untersuchen der auf-
tretenden Spannungen werden noch in Kapitel beschrieben. Ubertragt man die Deutungen
von Novice auf die Ergebnisse von Hill [58], so gibt es Hinweise, dal} auch die Verdampfung in
schlechtem Vakuum bzw. hohem Sauerstoffpartialdruck zu dhnlichen Effekten fihrt. Dies ist in
Ubereinstimmung mit den Infrarotuntersuchungen in Abbildung B:Bb. Auch hier ist das Auftre-
ten einer -OH Bande oberhalb eines Sauerstoffpartialdruck Py, = 1 * 107> mbar (Probe N4) zu
erkennen. Wahrend allerdings bei den Proben N1-N6 die Porgsitdt mit steigendem Sauerstoff-
partialdruck zunimmt, scheint dies auf die Proben Ola-O6a (Abb. B5)) keine Auswirkungen zu
haben, da die Hohe der -OH-Bande etwa gleich bleibt. Die Verschiebung der Si-H Bande zu
hoheren Frequenzen 1Rt sich dagegen gut durch den zunehmenden Oxidationsgrad erkldren, der
die Riuckbindung der Si-H Gruppen mit Sauerstoff beeinflut. Weiter fallt auf, dal} die Proben
O6a und N6, die nach der RBS Messung stochiometrisches SiO; sind, in der Position des Maxi-
mums dennoch deutlich vom Wert fiir SiO, (1080 cm [65]) nach unten abweichen. Auch dies
lait sich mit einer verminderten Dichte aufgrund von Pordsitét erklaren [54], die eine Verschie-
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Abbildung 3.7.: Infrarotspektren fur die Probe O1b. Dargestellt sind a) die Si-O-Si Streckschwingung
und b) der Bereich der Si-H und -OH Streckschwingungen. Die einzelnem Spektren wurden in den ange-
gebenen Zeitabstanden aufgenommen.

bung zu niedrigeren Frequenzen bewirkt. Fur Schichten mit wenig Sauerstoff dagegen (Ola)
uberwiegt die Oxidation an der durch Porositdt vergrofierten Oberflache, welche ihrerseits eine
\erschiebung der Si-O-Bande zu hoheren Frequenzen bewirkt.

3.2.5. Untersuchungen zur Stabilitat von SiOy-Schichten

Wenn die in Kapitel B.2Z.4 gegebene Interpretation zutrifft und samtliche Effekte der schrég auf-
gedampften Probe erst nach Beliiften der Probenkammer durch den EinfluR der Atmosphare
eintreten, so milkte sich eine zeitliche Anderung messen lassen. Um dies zu Uberpriifen wur-
de eine weitere SiO4-Probe (O1b) hergestellt, deren Herstellung analog zu Probe O1 erfolgte.
Diese wurde nach dem Beliiften innerhalb von 15 Minuten in das Infrarotspektrometer einge-
baut und dort gemessen. Die ersten drei Messungen erfolgen bei evakuiertem Spektrometer, d.h.
die Probe wurde zwischendurch im Vakuum gelagert. Zwischen allen anschlieRenden Messun-
gen wurde die Probe an Luft gelagert. Die gemessenen Spektren sind in Abbildung 3.7 darge-
stellt. Man kann deutlich eine Zunahme der Si-H Schwingungen sehen. Auch im Bereich der
-OH Schwingungen ist eine Zunahme zu erkennen. Des weiteren ist eine leichte Verschiebung
des Maximums der Si-O-Si Streckschwingung ersichtlich. Zu besseren Darstellung sind fur alle
MeRkurven jeweils die integrierte Absorption der SiO und -OH Banden errechnet und normiert
in Abbildung B8l dargestellt. Die Normierung ist jeweils auf den ersten MeRBwert bezogen. Die
relative Hohe des jeweiligen Maximums verhdlt sich dabei jeweils exakt analog zur integrierten
Absorption und ist deshalb nicht mit dargestellt. Zwischen den ersten drei Messungen erkennt
man zunéchst eine deutliche Abnahme von ca. 13% fiir den Anteil der OH-Gruppen. Es liegt
also zumindest ein erheblicher Teil tatsachlich als gebundenes Wasser und nicht als Si-OH vor.
Deshalb I&Rt sich durch eine Lagerung im Vakuum der Prozel3 der Anlagerung wenigstens teil-
weise umkehren. Ab der vierten Messung (nach drei Stunden, davon zwei Stunden im Vakuum)
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nimmt der OH-Anteil um insgesamt 40% stetig zu. Die integrierte Absorption der SiO-Bande
dagegen andert sich kaum. Dennoch ist eine deutliche Frequenzverschiebung bis zu 1020 cm*?
erkennbar, welche, wenn man sie allein auf eine Oxidation zurlickfiihrt, auch eine me3bare Aus-
wirkung auf die integrierte Absorption haben sollte. Fir eine Vergleichsprobe mit senkrechter
Aufdampfgeometrie (N1) wird keine zeitlichen Anderungen des Spektrums beobachtet.

Des weiteren werden Stiicke der Proben O1b und N1 fiir jeweils 5 Minuten 80 °C heilRer RCA1-
Losung (NH4OH:H,045:H,0 = 1:1:5) oder SPM Losung (H,04:H,SO,4 = 1:1) ausgesetzt. Diese
Reinigungsldsungen werden tblicherweise beim Waferbonden eingesetzt, welches in Kapitel
beschrieben wird und die Herstellung vergrabener Schichten erlaubt. Bei in schlechtem Vaku-
um sehr langsam aufgedampften Schichten (ca. 1 nm/min) wird in RCA Ldsung ein komplettes
Auflosen der Schicht beobachtet. Aus diesem Grund soll das Verhalten der Schichten in den
jeweiligen Reinigungsldsungen mit Infrarotspektroskopie untersucht werden. Fir die Probe N1
kann sowohl bei den -OH als auch bei den -SiH Schwingungen kein wesentlicher Beitrag ge-
messen werden. Eine Behandlung mit RCA-Ldsung andert das Spektrum der Probe nicht we-
sentlich, es kann lediglich ein leichter Anstieg der -OH Bindungen abgeleitet werden. Probe
O1b &ndert sich bei Behandlung mit SPM Ldsung so gut wie nicht. Eine Behandlung mit RCA
Losung dagegen fiihrt berraschenderweise zu einem Anstieg der -SiH Anteile um etwa 35%
aber zu einer Abnahme des -OH Anteile um 64% (AbbZ3). Ublicherweise bilden sich bei einer
RCA Behandlung von Siliziumoberflachen hydrophile Si-OH Endgruppen aus. Aullerdem ist beli
RCA-Behandlung eine Verschiebung des SiO-Maximums von 1014 cm™* auf 1020 cm zu beob-
achten. Die SiO4-Schicht wird offenbar von der aggressiven RCA Ldsung starker angegriffen als
von der schwefelsdurehaltigen SPM Ldsung. Bei der RCA-Behandlung werden -OH Gruppen
abgebaut und die Oberflache des SiOy weiter oxidiert. Die Bildung von weiteren -SiH Gruppen
deutet darauf hin, dal} diese tatsachlich im Zusammenhang mit der Oxidation der Oberflache
entstehen.
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Abbildung 3.9.: Infrarotspektren fiir die Probe O1b. Dargestellt sind a) die Si-H Streckschwingung und
b) der Bereich -OH Streckschwingungen. Die einzelnem Spektren sind nach Behandlung mit der angege-
benen Reinigungsldsung gemessen.

3.2.6. EinflulR der Temperaturbehandlung

Die Temperaturbehandlung der SiO,-Schichten hat einen wesentlichen EinfluR auf das Infra-
rotspektrum. Aus diesem Grund wurden Infrarotmessungen auch an Proben durchgefiihrt die
fur jeweils eine Stunde einer gezielten Temperaturbehandlung (Temperung) unterzogen wur-
den. Als Referenzprobe wird dabei jeweils ein unbeschichtetes Stiick Silizium aus der gleichen
Charge verwendet, welches den gleichen Temperaturzyklus durchlaufen hat. So kdnnen spek-
trale Effekte, die auf Anderungen im Substrat zuriickzufiihren sind, ausgeschlossen werden. Die
Temperung erfolgte entweder im Vakuum (Ola-O6a und N1) oder unter Argondurchflu (N2-
N6). In jedem Fall wurde eine Oxidation der Probe wahrend des Tempervorganges durch eine
sauerstofffreie Atmosphéare verhindert. Dies kann durch die RBS Messungen [3.1] bestatigt wer-
den. Die im Vakuum getemperten Proben wurden ca. eine Woche nach ihrer Herstellung in ein
Quarzrohrchen eingeschmolzen, welches zuvor auf 1 + 10 ¢ mbar evakuiert worden war.

Abbildung 3. I0 zeigt die Spektren der Probe Ola, die ohne Sauerstoff mit schragem Aufdampfen
hergestellt ist. Es zeigt sich, dalR die gebundenen -OH Gruppen bei einer Temperung von 400 °C
bereits vollstandig verschwunden sind. Da die Spektren einige Tage nach der Temperung gemes-
sen sind, ist dieser Prozel3 offenbar irreversibel, denn sonst mifdten nach der Temperung durch
das Wasser in der Atmosphare wieder -OH-Gruppen angelagert werden. Dies konnte jedoch auch
bei einer wiederholten Messung nach einigen Wochen nach Lagerung an Luft nicht beobachtet
werden. Dies deutet darauf hin, dal? durch Temperung bereits bei 400 °C eine Umstrukturierung
stattfindet, die eine Verdichtung und Kompaktierung der Schicht zur Folge hat. Eine Verbesse-
rung der Harte von aufgedampften SiO-Schichten wird von Holland bereits bei 180 °C - 200 °C
berichtet [82]. Die Mdoglichkeit einer Verdichtung durch Temperaturbehandlung wird fir ein
CVD Oxid von Pliskin [54] auch in Betracht gezogen. Er deutet die Anzahl der -OH-Gruppen
als direktes MaR fiir die Pordsitét der Schicht. Die Maxima zwischen 2000 und 2400 cm™t ver-
schwinden erst bei einer Temperung von 700 °C vollstdndig. Vorher ist eine Umordnung zu
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Abbildung 3.10.: Infrarotspektren fiir die Probe Ola. Dargestellt sind a) die Si-O-Si Streckschwingung
und b) der Bereich der Si-H und -OH Streckschwingungen. Die Proben sind eine Stunde bei der angege-
benen Temperatur im Vakuum getempert und danach unmittelbar abgekihlt. Die ungetemperte Probe ist
mit ‘unbeh. ‘bezeichnet.

beobachten, in der ein Maximum bei etwa 2265 cm zunéchst deutlich zunimmt, wahrend das
Maximum bei etwa 2190 cm™ abnimmt. Dies kann als eine Umordnung der Riickbindungen
des Siliziums gedeutet werden. Hierbei werden (SiO5)-Si-H-Strukturen in (O3)-Si-H-Strukturen
umgebildet. Das ist ein Hinweis darauf, dal3 die Probe entweder wéhrend des Tempervorgangs
unmittelbar an der Oberflache doch weiter oxidiert oder aber eine Disproportionierung des SiOy
einsetzt, welches die Riickbindungen der Si-H Strukturen beeinflult. Aus dem Fehlen weiterer
Maxima bei 2000 und 2080 cm™ kann geschlossen werden, daR die Si-H Gruppen tatsachlich
auf der Oberflache einer pordsen Struktur sitzen, welche einen stirkeren Oxidationsgrad hat als
das Innere der Probe (vergl. RBS Messungen Kapitel B.1). Weiterhin tritt ein Maximum bei etwa
880 cm* auf. Dieses wird von einigen Autoren als Si,O5 [[72] oder als Ringschwingungen von
(SiO),,-Ringen [[71]] interpretiert. Da dieses Maximum aber beim Tempern gleichzeitig mit dem
Wasserstoff bei 600 °C verschwindet und von der Hohe etwa mit der Struktur bei 2190 cm™* kor-
reliert, scheint eine Interpretation als Biegeschwingung des (O3)-Si-H nach [83], 84] wahrschein-
licher. Dies wird auch bestdtigt durch die Tatsache, daB eine solche Bande fiir Probe N1 nicht
beobachtet wird (vergl. Abb. BI1b). Eine weitere Bande bei etwa 1140 cm, die sich ab einer
Temperatur von 1050 °C ausbildet, allerdings erst bei 1100 °C deutlich ausgepréagt ist, wird von
einigen Autoren [[73, [74] auf die Bildung von «a-Cristobalite zurtickgefiihrt. Diese Interpretation
ist allerdings nicht eindeutig und sollte mit anderen MeRmethoden bestéatigt werden. Die Struk-
turen im Spektrum der 800 °C-Probe im Bereich 2000-3700 cm™* sind wahrscheinlich auf eine
Verschmutzung der Probenoberflache zurtickzufiihren, die moglicherweise vom Abschmelzen
der Quarzampullen herriihrt. Diese Spektren sind nur der Vollstéandikeit halber mit abgedruckt.

Im Bereich der Si-O-Si Streckschwingung ist durch die Temperung eine \Verschiebung der
Maximumposition zu groReren Wellenzahlen zu beobachten. Dies ist sowohl fir Probe Ola
(Abb. B108) als auch fur Probe N1 (Abb. B1Th) zu beobachten. Die Verschiebung setzt etwa
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Abbildung 3.11.: Infrarotspektren fir die Probe N1. Dargestellt sind a) die Si-O-Si Streckschwingung und
b) der Bereich der Si-H und -OH Streckschwingungen. Die Proben sind eine Stunde bei der angegebenen
Temperatur im Vakuum getempert und danach unmittelbar abgekiihlt. Die ungetemperte Probe ist mit
‘unbeh.‘bezeichnet.

ab 400 °C ein und ist bei 950 °C vollstiandig bis zum Wert (1080 cm?) fiir SiO, erfolgt. Da die
Umordnung des Oxids fir die Bildung von Si-Kristalliten von entscheidenden Bedeutung ist,
wird darauf im folgenden Kapitel B.Z.7] genauer eingegangen.

3.2.7. Disproportionierungs-Modell fur SiO-Bande der
Infrarotabsorption

Eine Disproportionierung von SiOy in Si und SiO, durch Temperaturbehandlung wird in vielen
Arbeiten bestétigt [85, 47, 60, 86]. Nur wenige Arbeiten beschéftigen sich allerdings mit dem
genauen Ablauf der Disproportionierung und deren Zeit- und Temperaturabhangigkeit. Bis vor
einigen Jahren gab es lediglich von Nesbit [44] Erkldrungsversuche fir diesen Mechanismus.
Allerdings beschrankt sich seine Arbeit ausschliellich auf die Auswertung von kristallinen Sili-
ziumausscheidungen. Es scheint jedoch anhand der in Kapitel [3.2.6] gezeigten Infrarotdaten ein-
deutig, dal} bereits vor dem Auftreten von Siliziumnanokristalliten eine strukturelle Umordnung
stattfindet, die sich als Disproportionierung deuten 1at. Auch friihere Untersuchungen an SIPOS
(semi insulating polycristalline silicon) zeigen eine Bildung von amorphen Siliziumausschei-
dungen bei Temperung bis 800 °C und eine Bildung kristalliner Bereiche etwa bei 900-1000 °C
[87]. Diese Auffassung wird von Hinds [69] 188] geteilt, der dhnliche Untersuchungen an a-Si:H
Schichten gemacht hat. Die Verschiebung des Maximums der Si-O-Si Streckschwingung deutet
er als Disproportionierung des SiOy nach der Reaktion:

Sio, — gsio2 +(1- g)Si (3.6)
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Angaben pro Cluster:
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Abbildung 3.12.: Darstellung der verschiedenen Cluster in einem Netzwerk aus SiOy. Dargestellt sind
nur Cluster, die ein zentrales Sauerstoffatom haben und nicht aus Symmetriegriinden identisch sind. Es
gibt zundchst 7 verschiedene Cluster mit 1 - 7 Sauerstoffatomen, die aus der Verkettung von jeweils zwei
Tetraedern entstehen. Fiir die Cluster 3,4,5 gibt es jeweils ein nicht identisches Cluster, das sich durch
Umverteilung der Sauerstoffatome zwischen dem rechten und linken Tetraeder ergibt.
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Eine unvollstdndige Reaktion beschreibt er als:

L Si0,, + (1 — —

Sio, —
T+y r+y

)Si (3.7)

SiOy zerfallt also in Silizium-Cluster und ein sauerstoffreicheres Suboxid SiO, . Hierbei geht y
von 0 bis (2— z). Diese Cluster missen bei niedrigen Temperaturen (< 900 °C) zundchst amorph
sein, da mittels TEM keine Kristallite gefunden werden (vgl. Kapitel ). Die Umsatzrate o er-
gibt sich dann zu y/(2 — z). Die Moglichkeit, daf sich zwei Suboxidphasen unterschiedlicher
Stdchiometrie bilden, von denen sich eine dem SiO, und die andere dem Silizium annahert,
schlie3t Hinds aus, da sich im IR-Spektrum dann zwei diskrete Maxima ausbilden miifl3ten.

Um die Griinde fiir die Verschiebung des IR-Maximums zu verstehen, soll im Folgenden ein ein-
faches Modell entwickelt werden, welches die Position mit dem Grad der Disproportionierung
korreliert. Hierfiir werden die IR Spektren der Probe N1 (SiO) als Vergleichsspektrum benutzt,
da nur fur diese Probe Einfliisse durch Pordsitat und adsorbierte -SiH und -OH Gruppen ausge-
schlossen werden konnen. Weiterhin wird angenommen, dal3 die mikroskopische Struktur des
SiO der Verteilungsfunktion des Random-Bond-Modells (vgl. Kapitel Z2Z.2) entspricht. Ein sol-
cher Ansatz wird beispielsweise von Lisovskii [[73] vertreten, der sein gemessenes Infrarotspek-
trum in vier Gauli’sche Anteile separiert und diese den moglichen Si-O-Tetraedern zuordnet,
die im RBM vorkommen. Betrachtet man aber die zugrundegelegte Schwingung, die Si-O-Si
Streckschwingung, so wird deutlich, dal} eine Zuordnung der Tetraeder nicht sinnvoll erscheint.
Bei allen fiinf mdglichen Tetraedern des Random-Bond-Modells ist Silizium das Zentralatom.
Da Sauerstoff immer zu zwei Siliziumatomen gebunden ist, wird deutlich, daR sich an der an-
deren Seite des Sauerstoffs ein weiterer Tetraeder befinden muR, welcher die Schwingung aus
Symmetriegriinden in gleichem MaRe beeinflulit.

Ein einzelnes Sauerstoffatom in SiOy ist immer zu zwei nachsten Siliziumatomen gebunden,
unabhangig von der Stochiometrie x. Eine Anderung der Schwingung mit der Stchiometrie
kann deshalb nur modelliert werden, wenn mindestens noch die {iberndchsten Nachbarn (d.h.
die jeweils drei weiteren Nachbarn der angrenzenden Si-Atome) in das Modell mit einbezogen
werden. Hierbei sind zehn verschiedene Cluster denkbar, die in Abbildung abgebildet sind.
Sieben ergeben sich zundchst durch Variation der Anzahl von tiberndchsten Sauerstoffnachbarn
zwischen null und sechs. Dabei spielt es keine Rolle, an welcher Stelle das O am Si gebunden
ist, da alle vier Bindungen des Si gleichwertig sind (sp3-Hybridisierung). Lediglich eine Verla-
gerung der O-Atome zwischen den beiden Tetraedern (links und rechts) hat eine Auswirkung
auf die Schwingung. Dadurch ergeben sich drei weitere Cluster. Die Wahrscheinlichkeiten fir
das Vorkommen jedes dieser Cluster in einem SiO, kann sehr einfach berechnet werden, da sich
jedes Cluster aus zwei Tetraedern zusammensetzt. Daftir wird die Wahrscheinlichkeit des linken
Tetraeders nach dem RBM mit der des rechten multipliziert. Addiert man alle Wahrscheinlich-
keiten und zieht sie von eins ab, so ergibt sich eine elfte Funktion die das Vorkommen aller
Cluster beschreibt, die als Zentralatom kein O-Atom haben. Diese haben keine Si-O-Si Streck-
schwingung und fir den betrachteten Bereich des Infrarotspektrums deshalb keine Auswirkung.
Um aus der Verteilungsfunktion der Cluster, welche in Folgenden als ’Random-Cluster-Modell’
bezeichnet wird, auf das Infrarotspektrum zu schlieRen, werden folgende Schritte durchgefiihrt:
Zunéchst wird die Schwingungsfrequenz fiir das zentrale O-Atom in der Si-O-Si Streckschwin-
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gung mit einem semiempirischen Verfahren (PM3) [89] mit Hilfe des Programmpakets MOPAC
[90] simuliert. Hierfr sind im Modell alle Randatome mit Wasserstoff abgesattigt. Um den Ein-
fluB des Ubergangs zum Festkorper zu beriicksichtigen, wird eine feste GauR’sche Verbreiterung
der einzelnen Linien angenommen. Die Mittenfrequenz entspricht dabei jeweils der errechneten
Frequenz fur die verschiedenen Cluster (1,2,3,3a,4,4a,5,5a,6,7), die in Abbildung angege-
ben sind. Der Wert fuir die Halbwertbreite wird hier zu 110 cm™* angenommen, da dies die Halb-
wertbreite fur SiO, ist (aus Probe N6), welche nach dem Modell nur aus Clustern des Typs 7
besteht. Eine Anderung der Halbwertbreite bis zu 75 cm™ (Literaturwert fiir thermisches SiO5)
andert dabei das Ergebnisspektrum nur unwesentlich. Das Spektrum ergibt sich anschlielRend aus
der Summe der einzelnen Gaussanteile. Fur die Gewichtung der einzelnen Anteile untereinander
ist dabei der Absorptionsquerschnitt des Clusters wesentlich. Dafiir wird eine Abhdngigkeit der
Absorptionsintensitat wie in [91]] angenommen:

2 (7T€* ) 2]\/vgio
cnuw

Isio = (3.8)
Hierbei ist Is;0 die Intensitdt der SiO-Streckschwingung, e* die effektive dynamische Ladung
des Dipols, Ng;o die Anzahl der schwingenden Dipole, ¢ die Lichtgeschwindigkeit, n der Bre-
chungsindex der Matrix, x4 die reduzierte Masse des Sauerstoffatoms und w = 2= f die Frequenz
der Schwingung. In das Modell werden nun diejenigen Variablen mit einbezogen, die direkt
vom Cluster abhéngen. Dies sind e* und w. Die Variablen 27 /(cu) werden zu einer Konstante
zusammengefal3t. Da nur die relativen Gewichtungen der Cluster errechnet werden, wird diese
Konstante nicht beriicksichtigt. Fir Ng;o wird die kombinierte relative Wahrscheinlichkeit des
Clusters nach dem Random Bond Modell angenommen. Der Brechungsindex n wird zunéchst
nicht berticksichtigt, weil er eine kollektive Eigenschaft der Schwingungen ist und keine weiteren
Informationen Uber die Nahordnung der einzelnen Cluster zur Verfligung stehen. Ein Problem
bereitet lediglich die Variable e*, die von der Simulation nicht errechnet werden kann. e* kann
aber nach [[75] aus den Partialladungen der beteiligten Atome abgeschétzt werden als:

Osi — 501

> (3.9)

-
Hierbei sind dg; und 6 die Partialladungen des Sauerstoffs und des Siliziums in der jeweiligen
Konfiguration. f, ist die Koordinationszahl (2 fiir Sauerstoff). Da die Partialladungen des rechten
und linken Siliziums in den Clustern nicht immer gleich sind, wird hieraus ein Mittelwert ge-
bildet. Diese Abschatzung stellt tendenziell eher eine Uberbewertung des Einflusses der Ladung
dar, wie in [91] diskutiert wird. Die exakte Berechnung der e* bereitet bis heute Probleme [92]]
und kann hier nicht genauer vorgenommen werden. Hierin liegt auch der groRte Unsicherheits-
faktor der simulierten Spektren. Es zeigt sich allerdings, dal die Ladung zwar einen wesentlich
EinfluR auf die Intensitat der Schwingung hat, aber nur in geringem MaRe die Frequenzverschie-
bung des Maximums beeinfluBt. Die Partialladungen des Siliziums und des Sauerstoffs werden
bei der Simulation mit der "Mulliken’ Methode berechnet. Die resultierenden e* sind in Abbil-
dung mit angegeben.
Nach Addition aller Anteile mit der entsprechenden Gewichtung erhdlt man ein Spektrum, wel-
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Abbildung 3.13.: a) Simulierte Infrarotspektren einer SiOx-Probe in Abhéngigkeit von x aus der Ad-
dition von 10 Gaussanteilen. Es kann eine Verschiebung zu hoheren Wellenzahlen beobachtet werden.
b) Position v der Si-O-Si Streckschwingung in Abhangigkeit der Stéchiometrie x einer SiOy-Schicht. Die
durchgezogene Gerade stellt die lineare Regression der Einzelwerte dar.

ches nur noch von der Stéchiometrie x abhéngt (Abb. B.13). Dies zeigt eine deutliche Verschie-
bung des Maximums zu hoheren Wellenzahlen, welche in erster Naherung linear mit der Stochio-
metrie z ist. Das Modell zeigt eine Verschiebung des Maximums um insgesamt etwa 40 cm™* bei
einer Anderung der Stdchiometrie von z = 1 nach z = 2. Die tatséchlich beobachtete Verschie-
bung betrdgt 80 cm™. Die Lage des Maximums entspricht damit in etwa dem erwarteten Bereich.
Die absoluten Werte scheinen aber etwas zu hoch zu sein (der berechnete Wert fur SiO liegt bei
1097 cm wahrend das experimentelle Spektrum ein Maximum bei 1000 zeigt cm™). In einer
realen Probe spielt vor allem die unterschiedliche Terminierung eine Rolle, die in der Simulation
mit Wasserstoff angenommen wurde. AulRerdem hat die dielektrische Funktion der Matrix einen
Einflud auf die Schwingung, welche in der Simulation nicht beriicksichtigt ist. Diese bewirkt
tendenziell eine Verschiebung zu niedrigeren Wellenzahlen. Die Intensitdt der einzelnen Banden
in der Simulation scheint mit zunehmender Stochiometrie erheblich zuzunehmen. Dies liegt zum
einen daran, dafl} der absolute Sauerstoffanteil einer SiOy-Probe mit der Stdchiometrie zunimmt
(in der Simulation durch die Summe der relativen Wahrscheinlichkeiten beriicksichtigt), woge-
gen bei einer Disproportionierung der Sauerstoffgehalt gleich bleibt. Dieser Effekt wird noch
verstarkt durch die erwahnte Uberbewertung der e*. Letztlich hat auch die Matrixwechselwir-
kung (durch das n) noch einen Einflul auf die Intensitat. Aus diesen Griinden kann die Simula-
tion in der hier gezeigten Form den Sachverhalt nur qualitativ beschreiben. Dennoch bieten die
Daten der Simulation eine Moglichkeit, die Griinde fiir die gemessenen Frequenzverschiebun-
gen beim SiO, zu verstehen. Es kann festgestellt werden, daR das verwendete Modell in der Lage
ist, die Verschiebung des Infrarotmaximums des SiOy in Abhéngigkeit von der Stéchiometrie x
qualitativ zu erklaren. Fir eine quantitative Deutung missen weitere Einzelheiten in das Modell
mit einbezogen werden. AulRerdem tritt bei hohem Sauerstoffgehalt eine Absorptionsschulter bei
etwa 1150 cm™ auf. Diese wird von einigen Autoren als Koppelung zwischen der TO- und der
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LO-Mode gedeutet [66]. Auch dieser Effekt ist schwer quantitativ zu berlicksichtigen.

Hiermit wurde gezeigt, daR die Verschiebung des Maximums bei Temperung von SiO, weitge-
hend mit einer strukturellen Umordnung bei der Verteilungsfunktion von einzelnen Clustern nach
dem Random-Bond-Modell erklért werden kann. Die hierbei berticksichtigten Effekte ergeben
dabei eine Gesamtverschiebung die ndherungsweise linear von der Stéchiometrie der SiOy-Phase
bei der Disproportionierung abhdngt (siehe AbbB.I3b). Dies bestétigt die Annahmen und Mes-
sungen, die auch in anderen Arbeiten zugrundegelegt werden [88, 68, 65].

Die erhaltenen Ergebnisse konnen nun auch auf das Disproportionierungsverhalten des SiOy
angewandt werden. Wie zuvor gezeigt, kann diese als eine Phasenseparation beschrieben wer-
den, bei der sich eine Siliziumphase und eine sauerstoffreichere SiO4-Phase ausbildet, welche
bei vollstandiger Phasenseparation schlie3lich in SiO, Uibergeht. Da die sich bildende Si-Phase
im untersuchten Teil des IR-Spektrums nicht gesehen werden kann (sie enthélt keine Si-O-Si
Bindungen), kann die Streckschwingung allein der sauerstoffreichen Phase zugeordnet werden.
Uber das eben entwickelten Modell kann die Verschiebung des Maximums also als Dispropor-
tionierungsreaktion gedeutet werden. Nimmt man fir SiO einen Startwert von 1000 cm™ und
fiir SiO, einen Endwert von 1080 cm™an und teilt den dazwischenliegenden Bereich in lineare
Einheiten ein, so kann die Stochiometrie der sauerstoffreichen Phase ndherungsweise berechnet

werden als:
(”5—01 — 1000)
cm

80
Hierbei entspricht vg;o der Position des Maximums der Streckschwingung und o dem Umsatz
der Reaktion (SiO — SiO, + Si). (0 = keine Disproportionierung, 1 = vollstdndige Disproportio-
nierung).

r=1+

=14+« (3.10)

3.2.8. Disproportionierung von SiOy

Wir haben nun eine Moglichkeit, die Disproportionierung des SiOy schon in der amorphen Phase
abzuschatzen, dhnlich der Methode von Hinds [88]. Dieser berichtet fur a-Si:H eine sehr schnel-
le Reaktion in den ersten Sekunden einer Kurzzeittemperung (englisch: rapid thermal annealing,
RTA), die sich anschlieRend verlangsamt. Es ist allerdings nicht auszuschliel3en, daf bei a-Si:H
der schnell diffundierende Wasserstoff eine wesentliche Rolle bei der Disproportionierung spielt.
Um dies zu untersuchen wir Probe N1la, welche nach den Infrarot- und RBS-Messungen die
Stochiometrie SiO hat und keinen Wasserstoff enthélt, einer dhnlichen Temperaturbehandlung
wie bei Hinds unterzogen. Die Probe wird in einem RTA-Ofen unter Stickstoffdurchfluf? mit ei-
ner Heizrate von 200 K/s auf 900 °C erhitzt, fiir verschiedene Haltezeiten bei dieser Temperatur
gehalten und anschlieRend wieder abgekiihlt. Die Kihlrate im oberen Temperaturbereich betragt
dabei etwa 80 K/s. Bei kurzen Zeiten hat die Heiz- und Abkihlphase einen groRen Einflul.
Hierfur wird angenommen, daf die effektive Temperzeit bis zu 2 Sekunde langer sein kann. Im
Gegensatz zu Hinds wird die Probe deshalb nicht sequentiell getempert. Stattdessen werden 8
Probenstiicke symmetrisch um den Wafermittelpunkt ausgewéhlt, die in der Zusammensetzung
und Schichtdicke identisch sind. Die Ergebnisse der RTA-Temperung sind in Abbildung B.14
abgedruckt. Die Fehlergrenze bei der Bestimmung des Umsatzes aufgrund der Ungenauigkeit
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Abbildung 3.14.: RTA-Temperung (Rapid Thermal Annealing) der Probe N1a bei 900 °C. Umsatz der
Disproportionierung fiir verschiedene Temperzeiten in Sekunden. Die gestrichelte Linie stellt eine expo-
nentielle Anpassung der Werte (1-«) mit zwei unterschiedlichen Zeitkonstanten dar. a) lineare Darstel-
lung, b) logarithmische Darstellung.

des Modells wird mit 5 % angenommen. Man erkennt deutlich, daR die Reaktion bereits nach
einer Sekunde zu mehr als 50 % abgelaufen ist. Das Verhalten I46t sich fiir kurze Temperzeiten
nicht mit einer einfachen exponentiellen Abh&ngigkeit beschreiben. Eine Anpassung mit zwei
additiven exponentiellen Komponenten mit leicht unterschiedlichen Zeitkonstanten beschreibt
das Verhalten jedoch relativ gut (siehe Abbildung B.14]b). Hierbei ist eine Bestimmung der kur-
zen Zeitkonstanten aus dieser Messung durch die groRen Fehler fiir kurze Temperzeiten nicht
sinnvoll. Dennoch bestétigt dieses Ergebnis die Resultate von Hinds. Die sehr schnelle Dispro-
portionierung ist also eine Materialeigenschaft des SiO und nicht durch eine erhdhte Diffusion
durch den Wasserstoff in a-Si:H bedingt. Hinds nimmt an, dal3 nach anfanglicher schneller Dis-
proportionierung um den entstandenen Si-Cluster eine Diffusionsbarriere aus SiO,ausgebildet
wird, welche die Reaktion verlangsamt. Eine Erkldrung fur das Verhalten ware aber auch fol-
gende alternative Interpretation: Die anfangliche schnelle Disproportionierung geschieht durch
lokales Umklappen zwischen Bindungen unmittelbar benachbarter Atome. Hierfir ist kein Mas-
sentransport notig. Fir den anschlieRenden langsameren Prozel3 bestimmt schliel3lich die Dif-
fusion des Sauerstoffs die Reaktionsgeschwindigkeit. Fiir Temperung von einer Stunde lduft
die Reaktion bei 900 °C zu 100 % ab (siehe Spektren in Abb. BI1)). Fiir langere Temperzeiten
(> 10 min) kann aus den Messungen fiir verschiedene Temperaturen die Temperaturabhéangigkeit
der Reaktion und damit eine effektive Aktivierungsenergie fiir den ProzelR der Disproportionie-
rung berechnet werden. Hierfir wird der Umsatz « als Funktion der Temperatur fiir eine jeweils
einstiindige Temperung aus dem Infrarotspektrum ermittelt. Es wird dabei eine Reaktion erster
Ordnung ohne Riickreaktion angenommen. Dann gilt:

1
a=1-¢* = k:—gln(l—a) (3.11)
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Abbildung 3.15.: Arrheniusplot fiir
die Umsatzraten der Probe Nila in
Abhéangigkeit von der Temperatur. Auf-
getragen ist der natirliche Logarithmus
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Hierbei ist k& die Geschwindigkeitskonstante, oz der Umsatz und ¢ die Temperzeit. Bei Annahme
einer Arrheniusbeziehung (thermisch aktivierter ProzeR) gilt:

k=kosxem = In(k) = In(ko) — -2

= (3.12)

Beim Auftrag von In(k) gegen 1/T ergibt sich aus der Steigung der Geraden die Aktivierungs-
energie. R ist dabei die Gaskonstante (8,31 J/(K * mol)). Das Ergebnis ist in Abbildung 315l ge-
zeigt. Es ergibt sich eine effektive Aktivierungsenergie E 4 von 42,5 KJ/mol oder 0,44 eV/Atom
fur den Prozel? der vollstandigen Disproportionierung. Der rein statistische Fehler durch die Ab-
weichung von einer idealen Geraden ist dabei 1 kJ/mol bzw. 0,01 eV. Bezieht man den Einfluf}
der Ungenauigkeit des Umsatzes . von 5% mit ein, so erhoht sich der Fehler im unginstigsten
Fall auf maximal 18%.

Es konnte damit gezeigt werden, dal3 die Disproportionierung des SiOy bereits bei Temperatu-
ren ab 400 °C beginnt. Uber ein Modell zur Deutung der Infrarotschwingung kann der Umsatz
der Disproportionierung bestimmt werden. Anhand dieser Ergebnisse l1ai3t sich der Vorgang wie-
der in zwei Prozesse aufteilen, von denen der eine eine extrem kurze Zeitkonstante hat und der
zweite eine etwas langere. Fir die vollstandige Disproportionierung kann unter Annahme einer
Arrheniusbeziehung eine effektive Aktivierungsenergie von etwa 0,44 eV berechnet werden.
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4. Bildung von Silizium
Nanokristalliten in einer SiO,-Matrix

In Kapitel B wurde gezeigt, daR es durch gezielte Anderung der Herstellungsparameter méglich
ist, die Stochiometrie der SiOy-Schichten zu beeinflussen. AuBerdem konnte verifiziert wer-
den, dal? bei Temperung das SiOy in Si- und SiO,-Anteile zerféllt. Der Frage, ob der Si-Anteil
als kristallines oder amorphes Silizium vorliegt und welche Grol3e die kristallinen Si-Bereiche
haben, soll nun nachgegangen werden. Daflir werden zwei komplementdre Verfahren benutzt.
Zum einen werden von einer groRen Anzahl von Proben Querschnittspraparationen angefertigt,
die die Untersuchung mit hochauflosender Transmissions-Elektronenmikroskopie (HRTEM)
ermdglichten. Bei entsprechend guten Abbildungsbedingungen kann hiermit fur einen kleinen
Probenausschnitt anhand der Auswertung einzelner Kristallitgrof3en eine statistische GroRen-
verteilung bestimmt werden. AulRerdem liefert die HRTEM Informationen (ber Gestalt und
Struktur (Defekte, Gittertransformation) der Kristallite. Zum anderen soll versucht werden, mit
Weitwinkel-Rontgenstreuung (WAXS) die mittlere Grolie der Silizium-Kristallite zu bestimmen,
um diese Werte mit den Ergebnissen der Elektronenmikroskopie zu vergleichen.

4.1. Hochaufloésende
Transmissions-Elektronenmikroskopie

Die Elektronenmikroskopie ist die am besten geeignete Methode zur strukturellen Charak-
terisierung von Partikeln (Teilchen oder Kristallite) mit Nanometerabmessungen in diinnen
Schichten. Insbesondere, wenn diese in eine kompakte Matrix eingebettet sind, gibt es hierzu
keine Alternative. Grolienauswertungen an einzelnen Nanoteilchen sind hiermit im Prinzip
recht einfach moglich (z.B. [93, 94]). Silizium-Teilchen in SiO, bereiten allerdings grof3e
Probleme, da wegen der geringen Differenz in Masse und Dichte zwischen Si und SiO; nur ein
sehr schwacher Kontrastunterschied besteht. Dieser wird zusdtzlich noch dadurch verringert,
daB die SiO,-Matrix sich auch tiber und unter dem Teilchen befindet. Zur GroRenauswertung
werden deshalb meist HRTEM-Aufnahmen verwendet (z.B. [95, 96]]), aber auch die Methode
der Dunkelfeld-Abbildung wird zur GroélRenbestimmung genutzt [97]. In dieser Arbeit wird die
Gitterabbildung durch HRTEM benutzt, weil sie neben der Mdglichkeit, eine lokale Grolzenver-
teilung Uber den Abbildungsbereich zu bestimmen, eine eindeutige Identifikation von Teilchen
und ihrer Orientierung aus den abgebildeten Gitterebenen erlaubt. AuBerdem kdnnen mit dieser
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Methode detailierte Informationen tiber die Form und Struktur der Teilchen erhalten werden. So
kann zum Beispiel festgestellt werden, ob ein Teilchen einkristallin ist oder Zwillingsgrenzen
enthélt. Auch eine Vorzugsrichtung des Wachstums oder eine Vorzugsorientierung zum Substrat
kann Uber die Form des Partikels identifiziert werden. Die Vor- und Nachteile der verschiedenen
Abbildungsmethoden zum Zwecke der GroRenauswertung sind in [98] gegeniibergestellt.

Das Prinzip der Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) beruht auf der Wechselwirkung
des priméren Elektronenstrahls mit dem Potential der Probenatome bzw. -ionen. Die Hellfeld-
mikroskopie liefert dabei eine 2-dimensionale Projektion der 3-dimensionalen Struktur der
Probe auf die Abbildungsebene. Die dadurch entstehenden Bildkontraste kdnnen einerseits
von Dicken- und/oder Massenunterschieden in der Probe herriihren und andererseits durch
Beugungseffekte an kristallinen Probenbereichen verursacht werden. Der zuerst genannte
Massenabsorptionskontrast ist vor allem fiir die Untersuchung von amorphen Materialien von
Bedeutung. Der Beugungskontrast erlaubt es bei der Untersuchung von kristallinen Materialien,
strukturelle Charakteristika wie Orientierung des Probengitters zum Strahl, laterale Ausdehnung
eines Kristallbereiches und das Auftreten von Gitterdefekten zu erfassen.

Im Falle der hochaufldsenden Elektronenmikroskopie kdnnen die Netzebenen einer kristallinen
Struktur unmittelbar abgebildet werden, wenn diese die richtige Orientierung zum Strahl haben
und die Probe ausreichend diinn ist. Im einfachsten Fall kann durch Interferenz des ungebeugten
Strahls mit einem gebeugten Strahl ein Streifenmuster in der Abbildungsebene erhalten werden,
dessen Abstand, Ausrichtung und Lage mit den Netzebenen des untersuchten Probenbereiches
korrelieren. Diese Streifen werden deshalb als Netzebenensdume bezeichnet. Der Netzebe-
nenkontrast kann durch die Wahl geeigneter Abbildungsbedingungen (Objektiv-Defokus,
Objektiv-Aperturblende, Strahl- bzw. Probenverkippung) nur begrenzt optimiert werden. Beli
den hier untersuchten Proben sorgt die amorphe Oxidmatrix mit ihren ungeordneten Kontrasten
fur eine erhebliche Beeintrachtigung. Im Zweifelsfall sind deshalb oft auf Modellstrukturen
basierende Kontrastsimulationen nétig. In einem einfachen System (z.B. Si-SiO5 ) ist es jedoch
moglich, KristallitgroRen auch bei leicht unterschiedlichen Abbildungsbedingungen aus der
Ausdehnung der jeweiligen Netzebenenabbildungen zu erfassen (z.B. [46, 99]). Fur weitere
Details zu den Methoden der Transmission-Elektronenmikroskopie wird auf [[L00] verwiesen.

4.1.1. Probenpraparation

Um eine Probe fir die Transmissions-Elektronenmikroskopie vorzubereiten, werden zwei Tei-
le eines beschichteten Wafers mit den Oberseiten, welche die zu untersuchende SiOy-Schicht
enthalten, mittels Epoxidharz gegeneinander geklebt (Abb. £.Th). Auerdem wird auf den Riick-
seiten ein kleines Siliziumplattchen aufgeklebt, um eine ausreichende Dicke von 3 mm zu erhal-
ten. Diese *Sandwich’-Struktur wird nun in 300 zm breite Scheiben geschnitten (Querschnitt).
Die Scheiben werden anschlieBend mit einem Ultraschallbohrer auf 3 mm Durchmesser rund
ausgeschnitten (Abb. EIb) und anschlieBend von beiden Seiten bis auf eine Dicke von 100 um
abgeschliffen und poliert. Ein anschliefendes *Dimpeln’ mit feinkdrniger Diamantpaste und lo-
nenstrahldtzen (4 kV, Argon) (Abb. E.Tkc) sorgt dafiir, daB schlieRlich ein kreisrundes Plattchen
entsteht, welches in der Mitte nur wenige Nanometer dick ist. Dieses kann als TEM-Probe be-
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a) Probenvorbereitung  b) Mechanische Vorpraparation ¢) Diinnen bis zur
und Kleben Elektronentransparenz
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Si-Substrat mit
SiO,-Schicht

Abbildung 4.1.: Schematische Darstellung der einzelnen Arbeitsschritte zur TEM-Préparation

nutzt werden. Hierbei ist wichtig, dal3 die diinnste Stelle in dem Bereich liegt, in dem auch die zu
untersuchende Schicht liegt. Im gunstigsten Fall steht nun auf beiden Seiten der mittleren Klebe-
stelle ein Bereich zur Verfugung der gentigend Elektronentransparenz zeigt, um hochauflésende
TEM Untersuchungen durchzufihren.

4.1.2. Identifikation von Si-Nanokristalliten

Obwohl das verwendete Mikroskop (JEOL JEM 4000-EX, 400 kV) Uber eine ausreichende
Auflosung verfugt, kdnnen kristalline Bereiche in einer amorphen Matrix jedoch nur erkannt
werden, wenn ihre Ausdehnung mindestens drei, besser noch vier Gitterebenen umfat. Da der
abgebildete Gitterabstand der {111}-Ebenen fir Silizium 0,31340 nm betrégt, konnen also Teil-
chen unterhalb einer Grolie von etwa 1,2 nm nur schwer von der Matrix unterschieden wer-
den. Eine weitere Begrenzung der Auflosung bildet die Dicke der Probe. Als Erfahrungswert
wird angegeben [101]], daB ein Kristallit bei Abmessungen unter 10 nm nur dann als solcher er-
kannt werden kann, wenn der dariiber und darunter liegende Anteil von amorphem Material nicht
dicker als der doppelte Kristallitdurchmesser ist. Man ist also darauf angewiesen, dal? die Probe
entsprechend diinn und flach prépariert ist, um gute Abbildungsbedingungen zu gewahrleisten.
Hierfiir mussen teilweise mehrere Préparationen der gleichen Probe angefertigt werden. Weiter-
hin sind im TEM nur die Kristallite zu sehen, die mit einer niedrig indizierten Achse parallel
zum Strahl orientiert sind. Eine GréRenauswertung kann deshalb nur unter der Voraussetzung
gemacht werden, daR die Teilchen keine Vorzugsorientierung haben, also zuféllig orientiert sind.
Da sich, wie Abbildung zeigt, in der Abbildungsebene keine Vorzugsorientierung erkennen
1aRt, kann diese Annahme auch fur die Richtung parallel zum Strahl als erfullt angesehen wer-
den, denn die Orientierung der Schnittebene ist ebenfalls zufallig gewahlt. Weiterhin kdnnen nur
relative Aussagen zu GrolRenverteilungen gemacht werden, weil zum einen nicht Klar ist, wie
grol’ der Anteil der Teilchen ist, die die richtige Orientierung zum Strahl besitzen, zum anderen
die Probendicke an dem verwendeten Mikroskop nicht bestimmt werden kann, so daR immer nur

59



4. Bildung von Silizium Nanokristalliten in einer SiO,-Matrix

Abbildung 4.2.: HRTEM Abbildung
von Silizium Nanokristalliten in SiO,
(Probe D3) nach einer Temperbehand-
I®#L lung von 1 Stunde bei 1000 °C. Es
WY sind unterschiedliche Orientierungen
- der Kristallite erkennbar. Die Orientie-
rungen der {111} und {220}-Ebenen
A SN Y sind eingezeichnet. An der linken Sei-
: te ist ein Kristallit mit Zwillingsgrenze
(TB) erkennbar.

die Projektion eines unbekannten Volumens auf die Abbildungsebene gesehen wird. Der Gitter-
abstand der ebenfalls durch HRTEM abbildbaren {220}-Ebenen ist deutlich Kleiner (0,19194
nm), so dal theoretisch hiermit kleinere Kristallite zu sehen sein miRten. Die Abbildungsbedin-
gungen hierfir sind allerdings unverhdltnisméaRig schwieriger und der Kontrast schwacher, so
daf’ nur unter besonders guten Bedingungen vereinzelt Teilchen mit dieser Orientierung gesehen
werden kdnnen (siehe Abb. 2). Die anschlieBende GroRenauswertung beschréankt sich deshalb
auf die Erfassung der Kristallite mit Orientierung der {111}-Ebenen parallel zum Strahl. Die
Aufnahmen erfolgen zunéchst auf Negativ-Film und werden anschiel3end mit einer Digitalkame-
ra in Ausschnitten direkt von Negativ mit 728*568 Bildpunkten digitalisiert. Um die Kontraste
in den ausgedruckten Digitalbildern zu verbessern, wird eine geringfiigige Kontrastverstarkung
durch Fourier-Filterung angewendet. Hierzu wird das Diffraktogramm (Fourier-Transformation)
des Ausgangsbildes mit einem Bandpal3-Filter auf den niedrig indizierten Kristallreflexen be-
legt. Dieses gefilterte Bild wird anschlieend zurtick transformiert und zum Originalbild hinzu
addiert. Auf diese Weise 3Rt sich die Erkennbarkeit von Netzebenen meist ausreichend verbes-
sern. Das Verfahren ist in der Elektronenmikroskopie tiblich, um im gedruckten Bild eine ausrei-
chende Bildqualitat zu gewdhrleisten. Die hier gezeigten TEM-Aufnahmen sind alle mit diesem
Verfahren bearbeitet. Fur die GrolRenauswertung wurden allerdings, um jegliche Beeinflussung
der Ergebnisse zu vermeiden, die originalen Bilddaten verwendet.

Eine groRe Anzahl von SiO,- Proben wurde mit der HRTEM untersucht. Ungetemperte Proben
zeigen keine Anzeichen fiir das Vorhandensein kristalliner Anteile. Auch eine Untersuchung von
Proben, die bis zu 800 °C getempert sind, zeigen keine Kristallite im Suboxid, obwohl infrarot-
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Abbildung 4.3.: HRTEM Abbildung von Silizium Nanokristalliten in SiO, (Probe RBS1) nach einer
Temperbehandlung von einer Stunde bei 1000 °C. Die Probe wurde zum Vergleich mit der normalen
Dimpel-/lonendiinnung a) und mit Bruchkantenpréparation b) hergestellt.

optische Untersuchungen deutlich auf eine strukturelle Umordnung hinweisen (Kapitel B2Z.7).
Unabhéngig von den Herstellungsbedingungen und dem Sauerstoffgehalt wird in allen Proben,
die bei 1000 °C getempert sind, die Bildung von Kristalliten beobachtet. Um auszuschliel3en, daf3
die Bildung der Kristallite durch die Praparation bedingt ist (z.B. durch den lonenbeschuf3 beim
Abdiinnen hervorgerufen wird), wurde zum Vergleich auch eine Probe mit einer anderen Metho-
de prépariert. Diese Probe wurde von der Riickseite auf 50 zm Dicke abgeschliffen und mit ei-
ner feinen Nadel zersplittert. Hierbei entstehen natiirliche Bruchstiicke, wovon einige geniigend
spitz sind, um an ihnen HRTEM-Untersuchungen durchfiihren zu kénnen. Die Ergebnisse ei-
ner solchen Untersuchung sind in Abbildung gezeigt. Die gleiche Probe ist aulerdem zum
Vergleich noch einmal mit dem tiblichen AbdiinnprozeR prapariert (Abb. E3R). In beiden Pro-
ben zeigen sich deutliche Hinweise auf kristalline Silizium-Bereiche. Die Kristallite haben auch
nahezu die gleiche Grolie und Dichte. Lediglich der Kontrast ist aufgrund der Abbildungsbe-
dingungen in der bruchkantenpréaparierten Probe etwas schlechter. Es kann also ausgeschlossen
werden, daR die Préparationsmethode einen wesentlichen Einfluf3 auf die Bildung der Kristallite
hat. Um statistisch gesicherte Aussagen Uber die KristallitgroRen zu machen, missen allerdings
wesentlich mehr Aufnahmen einbezogen werden. Eine genauere Betrachtung tber die GroRen-
verteilung der Kristallite wird in Kapitel E.1.3 vorgenommen.

Bei der Betrachtung einzelner Kristallite (Abb. £4) kann festgestellt werden, daR diese in er-
ster N@herung sphérisch sind. Es ist allerdings auch zu beobachten, daB nicht alle Kristallite
einkristallin sind, sondern manchmal ein oder mehrere Zwillingsgrenzen selbst in sehr kleinen
Kristalliten zu finden sind. Eine Zwillingsgrenze ist, ganz allgemein, eine Korngrenze mit der
Eigenschaft, daR die durch diese Grenze getrennten Kristallite mittels einer Spiegelungsopera-
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4. Bildung von Silizium Nanokristalliten in einer SiO,-Matrix

tion ineinander Uberfiihrt werden kdnnen. Die Zwillingsgrenze bildet hierbei die Spiegelebe-
ne. Ein Kristallit, gespiegelt an dieser Ebene ergibt den Zwilling. Zwillingsebenen sind meist
dichtgepackte Ebenen. Reguldres Wachstum einer solchen Ebene aus der amorphen Phase erfor-
dert die richtige Anordnung von jeweils drei Atomen. Durch einfache Anderung der Stapelfolge
.ABCABC.. in ..ABCCBA.. entsteht eine Zwillingsgrenze (zwischen C und C), die Stellen be-
vorzugten Wachstums bietet [102]. An dieser missen bei der Kristallisation jeweils nur zwei
Atome aus der amorphen Phase richtig eingepallt werden. Aus diesem Grunde entstehen entlang
der Zwillingsgrenzen bevorzugte Wachstumsrichtungen. Der Einbau von Zwillingsgrenzen ist
deshalb typisch fir Halbleiter-Kristallite mit diamant-kubischem Gitter, die als Resultat einer
Festkorperreaktion aus einer amorphen Phase entstehen [103].

4.1.3. Bestimmung der GroRRenverteilung

Es stellt sich die Frage, durch welche Faktoren das Kristallwachstum beeinflut wird. Im Hin-
blick auf die optischen Eigenschaften ist insbesondere eine gezielte Beeinflussung der Kristallit-
groRe interessant. Fir die Probenserie O1-O6 wurde deshalb eine statistische GroRenauswertung
vorgenommen, da diese Proben die interessanteren Photolumineszenzeigenschaften haben (siehe
Kapitel B)). Bei einer Temperbehandlung von 1000 °C kann eine Bildung von Kristalliten beob-
achtet werden. Alle sechs Proben wurden gemeinsam unter Argon-Durchfluf eine Stunde lang
bei dieser Temperatur getempert. Es soll nun untersucht werden, ob die Anfangsstéchiometrie
bei gleichen Temperbedingungen einen Einflul auf die mittlere Grol3e der sich bildenden Kristal-
lite hat. Probe O1 (Abb. ) ist von dieser Serie die Probe mit dem niedrigsten Sauerstoffgehalt
(x=1,17). Betrachtet man die SiO,-Schicht als SiO, mit tiberschiissigem Si (Ubersittigung), wie
es bei ionenimplantierten Proben Ublicherweise angegeben wird, so hat diese Probe einen Si-
UberschuB von 19 Atom-% bzw. 24,8 Gewichts-% gegeniiber SiO,. Nimmt man an, daf das
System komplett phasensepariert ist und der tiberschissige Siliziumanteil als kristallines Silizi-
um (Dichte: 2,33 g/cm~2) und der Rest als SiO, (Dichte: 2,20 g/cm~2) vorliegt, so kann auch der
maximale theoretische Volumenanteil der Kristallite allein aus der Stochiometrie berechnet wer-
den. Dieser betrdgt fiir Probe O1 23,7 Vol-%. Fir die GrolRenauswertung von Probe O1 wurden
insgesamt 38 digitalisierte HRTEM Aufnahmen ausgewertet, auf denen 198 Si-Kristallite gefun-
den wurden. Hierzu wird im Digitalbild jeweils ein Kreis um die kristallinen Bereiche gezogen,
dessen Durchmesser als Grofe des Teilchens gewertet wird. Hierin liegt auch die grofite Unsi-
cherheit des Verfahrens, da die Abschdtzung der KristallitgroRe einen stark subjektiven Anteil
beinhaltet. Aus diesem Grund werden nur GroRenauswertungen verglichen, die von der gleichen
Person unter den gleichen Bedingungen bestimmt wurden. Die Auflésung und VergroRerung der
einzelnen Aufnahmen ist dabei identisch gewahlt. Die Genauigkeit der GrolRenabschatzung be-
tragt dann etwa + 0,5 nm.

Obwohl aus physikalischer Sicht eine weitaus kompliziertere GroRenverteilungsfunktion wahr-
scheinlich erscheint, wird aus Grunden der einfachen Vergleichbarkeit ndherungsweise eine
Gauldverteilung der Grofen angenommen. Eine detailierte Betrachtung der GroRRenverteilungs-
funktion wiirde dartiber hinaus eine genauere Kenntnis des Zusammenhangs zwischen Abbil-
dungsbedingungen und Kristallitgrol3e voraussetzten. Mit dem hier angewandten Verfahren kann
also nur eine mittlere Teilchengrofie und deren Standardabweichung berechnet werden, welche
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4.1. Hochauflosende Transmissions-Elektronenmikroskopie

Abbildung 4.4.: HRTEM Abbildung von Siliziumnanokristalliten in SiO, (Probe RBS3) nach einer Tem-
perbehandlung von 1 Stunde bei 1000 °C. Gezeigt sind einkristalline, einfach- und mehrfach verzwillingte
Kristallite. Zwillingsgrenzen sind mit einem Pfeil angedeutet.
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Abbildung 4.5.: HRTEM Aufnahme der Probe O1. Die Probe wurde eine Stunde unter Argondurchflu
bei 1000 °C getempert. Nebenstehend sind die Ergebnisse der GréRenauswertung dargestellt, die aus der
HRTEM-Untersuchung ermittelt wurden.

zum Vergleich der Proben untereinander geeignet ist. Fir eine exakte Bestimmung der Form
der Verteilung reicht auBerdem weder die Anzahl der ausgewerteten Teilchen noch die Genau-
igkeit der GroRRenbestimmung aus. Probe O1 zeigt von allen Proben die groften Kristallite mit
einem mittleren Durchmesser von 4,29 nm und einer Standardabweichung von 0,64 nm. Die
Ergebnisse der GroRenauswertung sind in Tabelle Bl zusammen mit den theoretischen Werten
fir der Atom-, Gewichts- und Volumenanteil des Siliziums bei vollstandiger Phasenseparation
gegenubergestellt. AuBerdem ist zu jeder Probe ein einzelnes reprasentatives TEM-Bild abge-
druckt, welches Kristallite enthalt, die in der jeweiligen Probe gefunden wurden. Nebenstehend
ist jeweils das Ergebnis der GroRenauswertung uber die Gesamtzahl der ausgewerteten Aufnah-
men abgedruckt. Zusatzlich wurde aus der GroRenverteilung das Gesamtvolumen der einbezoge-
nen Kristallite errechnet. Hieraus kann iber die tatsdchliche Abbildungsflache unter der Annah-
me, dal’ die TEM-Probe maximal 6 nm dick ist (weil sonst Kristallite von 2 nm GroRe nicht mehr
gesehen werden) eine Untergrenze fiir den Volumenanteil der Kristallite berechnet werden. Die-
ser ist ebenfalls in der Tabelle angegeben. Der tatséachliche Wert liegt aber mit Sicherheit deutlich
hoher, da in dieser Rechnung nicht einbezogen ist, dal? einige Kristallite aufgrund ihrer Orientie-
rung oder der Abbildungsbedingungen nicht sichtbar sind. In Probe O6 (Abb. Z.10) kdnnen nur
vereinzelt kleine Bereiche identifiziert werden, die moglicherweise kristallinen Ursprungs sind.
Deren Dichte ist aber so gering, dal3 keine sinnvolle GréRenauswertung erfolgen kann. Vor dem
Hintergrund, daf die Stochiometrie der Probe mit x=2 im Rahmen der MeRgenauigkeit nicht von
SiO, zu unterscheiden ist, ist dies verstandlich.

Bei gleicher Temperaturbehandlung kann offenbar ein deutlicher Zusammenhang zwischen der
mittleren KristallitgroRe und dem absoluten Sauerstoffgehalt der Schicht erkannt werden. Die
Kristallitgroe nimmt von 4,29 nm auf 3,0 nm ab, wahrend der Anteil des tberschissigen Sili-
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Abbildung 4.6.: HRTEM Aufnahme der Probe O2. Die Probe wurde eine Stunde unter Argondurchfluf3
bei 1000 °C getempert. Nebenstehend sind die Ergebnisse der Groenauswertung dargestellt, die aus der
HRTEM-Untersuchung ermittelt wurden.
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Abbildung 4.7.: HRTEM Aufnahme der Probe O3. Die Probe wurde eine Stunde unter Argondurchfluf
bei 1000 °C getempert. Nebenstehend sind die Ergebnisse der Groenauswertung dargestellt, die aus der
HRTEM-Untersuchung ermittelt wurden.
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Abbildung 4.8.: HRTEM Aufnahme der Probe O4. Die Probe wurde eine Stunde unter Argondurchflu
bei 1000 °C getempert. Nebenstehend sind die Ergebnisse der GroRenauswertung dargestellt, die aus der
HRTEM-Untersuchung ermittelt wurden.
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Abbildung 4.9.: HRTEM Aufnahme der Probe Ox5. Die Probe wurde eine Stunde unter Argondurchfluf?
bei 1000 °C getempert. Nebenstehend sind die Ergebnisse der GroRenauswertung dargestellt, die aus der
HRTEM-Untersuchung ermittelt wurden.
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4.1. Hochauflosende Transmissions-Elektronenmikroskopie

Abbildung 4.10.: HRTEM Aufnahme
der Probe O6. Die Probe wurde ei-
ne Stunde unter Argondurchfluf bei
1000 °C getempert. In dieser Probe
wurden so wenig Kristallite gefunden,
daB keine statistische Grolenauswer-
tung moglich war.

Probe X Si Si Si Anzahl  Anzahl mittl. GroRle min. Si
(At.%) (Gew.%) (Vol.%) Aufn. Krist. \ol.%

o1 1,17 19 24,8 23,7 38 198 4,34+ 0,64 nm 0,51
02 1,38 13 17,3 16,5 52 270 3,9+ 0,58 nm 0,37
03 150 10 13,5 12,8 73 269 3,7+ 0,35 nm 0,22
04 1,50 10 13,5 12,8 40 127 3,24+0,39 nm 0,13
05 163 7 9,5 9,0 17 41 3,04+ 0,34 nm 0,08
06 2 0 0 0 - - -

Tabelle 4.1.: Zusammenfassende Darstellung der Ergebnisse fir die Probenserie O1-0O6. Aufgelistet
sind: Probennummer, Silizium UberschuB der Probe gegen SiO» in Atom % und Gewichts %, theoreti-
scher Volumenanteil der Si-Kristallite bei vollstandiger Phasenseparation und Kristallisation, Anzahl der
Aufnahmen und der gefundenen Kristallite, die in die GroRenauswertung einbezogen wurden, die hier-
durch ermittelte mittlere KristallitgréBe und deren Standardabweichung sowie die Untergrenze fiir den
Volumenanteil der Si-Kristallite aus den TEM Untersuchungen.
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Abbildung 4.11.: TEM Aufnahmen der Probe N1 nach einstlindiger Temperung in Argon bei verschie-
denen Temperaturen: a) 900 °C, b) 1000 °C, c) 1100 °C

ziums (in Atom-%) von 19 auf 7 % abnimmt. Dieser Zusammenhang zeigt eine deutliche und
kontinuierliche Tendenz zur Bildung kleinerer Kristallite bei htherem Sauerstoffanteil der Pro-
be. Die Variation liegt deutlich aulRerhalb der Fehlergrenze, die mit + 0,5 nm konservativ ab-
geschatzt wurde. Stellt man sich vor, dal3 bei der Bildung der Kristallite das tiberschssige Sili-
zium aus einem definierten Einzugsbereich, der fur alle Proben gleich ist, einen Kristallit bildet,
so miifite sich ein linearer Zusammenhang zwischen Kristallitgrof3e und Sauerstoffgehalt finden
lassen. Der gefundene Zusammenhang weicht jedoch deutlich davon ab und hat einen Grenzwert
groler Null fur einen Siliziumiberschuf3 von 0 %. Dies kann zwei mogliche Erklarungen haben.
Erstens héngt die Oberfldchenenergie eines Kristallits von seiner GrofRe ab, so daR die Energiebi-
lanz fir die Bildung Kleiner Kristallite ungiinstig ist. Deshalb kann es sein, dal kleinere Bereiche
iiberschiissigen Siliziums aufgrund energetischer Uberlegungen nicht kristallisieren. Auf diese
Uberlegung wird in Kapitel néher eingegangen. Zum anderen ist eine untere Grenze von et-
wa 1,2 nm fur die Erkennbarkeit eines Kristallits vorhanden, welches gerade bei den Proben mit
hoherem Sauerstoffanteil dazu fuhrt, dal ein zunehmender Teil der kleineren Kristallite nicht in
die GroRenauswertung einbezogen werden kann. Andererseits kann man tberhaupt erst ab etwa
1 nm von einem Kristallit reden, da dazu in jeder Richtung mindestens 3 parallele Gitterebenen
vorhanden sein massen.

\Von Interesse ist auch die Frage, bei welcher Temperatur genau das Kristallwachstum einsetzt.
Hierfiir werden verschiedene Stiicke der Probe N1 bei verschiedenen Temperaturen getempert.
Drei ausgewdahlte Aufnahmen sind in Abbildung 11l dargestellt. Eine statistische GréRenaus-
wertung liegt fur diese Untersuchung nicht vor. Aus diesen Versuchen ist dennoch folgendes
deutlich zu erkennen: Erstens wird hiermit verifiziert, daf} auch senkrecht aufgedampfte Proben
(N1) wie erwartet bei Temperung Silizium Kiristallite bilden. Zweitens kdnnen erste eindeutige
Anzeichen fir die Kristallisation bereits bei Temperaturen von 900 °C nachgewiesen werden
(Abb. A TI1R). lhre Dichte ist allerdings bei 900 °C Temperung noch sehr gering. Dennoch haben
die Kristallite bereits eine Grofie von ungefahr 2 nm. Bei 1000 °C sind schlieBlich Kristallite mit
einer wesentlich htheren Dichte vorhanden, die Grof3e ist allerdings im Vergleich zur 900 °C
Probe nur leicht verdndert. Eine Temperung bei 1100 °C fuhrt schlieBlich zu einer sehr hohen
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Dichte von Kristalliten, die gegeniber der 1000 °C Probe auch stark vergroRert sind. Die mei-
sten Kristallite sind groRer als 5 nm. Da auch der Volumenanteil zuzunehmen scheint, mul} die
Maoglichkeit in Betracht gezogen werden, daR bei 1000 °C teilweise noch Si-Anteile in amor-
pher Form vorliegen, die erst bei hoheren Temperaturen oder wesentlich langerer Temperung
kristallisieren. Bei keiner der Proben, die bei 800 °C getempert wurden, kann eine Kristallitbil-
dung beobachtet werden. Die Kristallitbildung kann somit auf den Temperaturbereich zwischen
900 und 1100 °C eingegrenzt werden, wobei bei 1100 °C bereits ein deutliches Wachstum der
Kristallite zu verzeichnen ist. Bei Temperaturen tber 1100 °C muf} zunehmend damit gerechnet
werden, daf ein Teil der Schicht wahrend der Temperung wieder als gasférmiges SiO abdampft

(vergl. Kapitel Z4.4).

4.2. Weitwinkel Rontgenstreuung (WAXS)

In Ergénzung zur GroRenbestimmung mit TEM wird versucht die GroRe der Kristallite mit einem
zweiten unabhéngigen Verfahren zu tberprifen. Hierflr bietet sich die schon in Kapitel 2.3
am Ausgangsmaterial erfolgreich angewandte Rontgenmethode an. Fiir Einzelheiten zur Me-
thode wird auf [[104]] verweisen. Bestimmungen der mittleren TeilchengrofRe von Silizium und
Germanium Nanokristalliten mit dieser Methode finden sich beispielsweise bei Zacharias et. al.
[16l [105]. Die hier verwendete Methode ist die Messung unter streifendem Einfall. Diese ist
besonders fur diinne Schichten geeignet, da der Weg des Strahls durch die Probe hier relativ
lang ist. Dabei wird unter einem konstanten flachen Einfallswinkel Réntgenstrahlung auf die
Probe gerichtet. Der Winkel zwischen Detektor und Quelle 20 in Bezug auf den Probenmittel-
punkt wird dann variiert. Liegt ein Kristallit im Strahlengang, so muf dieser zwei Bedingungen
erfullen. Erstens mu gegeniiber einer reflektierenden Netzebene der Einfallswinkel (zur Quel-
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le) gleich dem Ausfallswinkel (zum Detektor) sein. Zweitens muf3 die Bragg-Bedingung erfillt
sein:

nA = 2dsin © 4.1

Hierbei ist n eine ganze Zahl, A\ die Wellenldnge der Rontgenstrahlung, d der Abstand der Netz-
ebenen und © der halbe Winkel zwischen Quelle und Detektor. Ist diese Bedingung erfullt, so
erzeugt ein Kristallit im Diffraktogramm einem Peak. Anhand der Position des Peaks im Bezug
auf 20 kann dann auf den Gitterabstand d geschlossen werden. Fir Silizium sind drei Hauptma-
xima zu erwarten, die mit den Reflexen der (111), (220) und (311) Gitterabstande korrelieren.
Aus der Breite dieser Peaks kann tber die Einlinienscherrerformel eine mittlere Kristallitgrofie
berechnet werden:
KA

dhit = B cos® (4.2)
Hierbei ist dp; die KristallitgroBe, K die Scherrerkonstante und (3, die Peak-Breite. Hierbei
wird allerdings eine Peakverbreiterung durch Gitterverzerrungen vernachléssigt, die durchaus
auch eine Rolle spielen kann. Die Einbeziehung der Spannung als Grund der \Verbreiterung
wirde tendenziell in leicht groReren Werten fur die KristallitgroRen resultieren. Eine exakte
Trennung der Einfllsse ist aber bei dieser Messung nicht moglich.
Wihrend die Messung am SiO-Granulat (Kapitel [2.3.2) eindeutige Anzeichen fiir Si-Kristallite
durch gut ausgeprégte Si-Reflexe zeigte, ist die Messung an diinnen Schichten durch die gerin-
ge Anzahl der Kristallite und den daraus resultierenden kleinen Streuquerschnitt trotz Messung
bei streifendem Einfall ausgesprochen schwierig. Besonders bei kleinen Kristalliten kénnen des-
halb mit dieser Methode keine eindeutigen Aussagen getroffen werden. Es ist jedoch moglich,
bei Proben mit groReren Kristalliten (O1) die Ausbildung der fiir Silizium typischen Reflexe
nachzuweisen. Etwas bessere Bedingungen bieten Proben, die dicker sind. In Abbildung
werden zwei Messungen von 1 um dicken Proben nach einer einstindigen Temperung in Argon
gegeniibergestellt. RBS Messungen liegen fiir die Proben nicht vor. Anhand des Vergleichs der
Herstellungsparameter mit der Probenserie O1-06 &3t Probe T1 aber etwa Kristallite mit einer
mittleren GroRe von ca. etwa 4 nm erwarten. Probe T3 miite dagegen mittlere Kristallitgrofien
von etwa 3 nm zeigen. Die Messungen zeigen fur Probe T1 deutliche Anzeichen fur Silizium
Kristallite. Dieses kann aus der Aufspaltung in einen (220) und einen (311)-Reflex gefolgert
werden [[16]. Die Grole der Kristallite kann durch Anwendung der Scherrerformel auf die (111)
und (220)-Reflexe mit etwa 5 nm +0,5 nm angegeben werden. Dieses ist in Ubereinstimmung
mit den TEM Ergebnissen, wenn man die groRen Fehlergrenzen beider Methoden berticksichtigt
und die Tatsache, dalR groRere Kristallite bei der Rontgenmethode durch ihren groReren Streu-
querschnitt relativ gesehen mehr zum Mel3signal beitragen als Kleinere. Probe T3 zeigt dagegen
keine Ausbildung der typischen Si-Reflexe. Lediglich an der Stelle des (111)-Reflexes kann eine
kleine Struktur gesehen werden. Diese reicht jedoch nicht fir eine GrolRenbestimmung. Offen-
bar bewirkt der geringe Volumen-Anteil der Kristallite im Zusammenhang mit der Verbreiterung
durch die kleinen Dimensionen und der geringen Streuintensitét kleiner Kristallite, so daB die
Reflexe nicht mehr mef3bar sind, obwohl mit TEM Kristallite gefunden werden kénnen. In je-
dem Fall kann geschlossen werden, daf3 vorhandene Kristallite deutlich kleiner sein missen als
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Abbildung 4.13.: Schematische Darstellung fir die Disproportionierung und das Wachstum von Si-
Kristalliten in einer amorphen SiO»-Matrix ausgehend von einer SiO-Schicht

in Probe T1. Weitere Einzelheiten bzw. ein Vergleich der mittleren Grof3en verschiedener Proben
konnen durch die vorhandenen Messungen nicht erhalten werden.

4.3. Modellvorstellungen fur das Wachstum der
Nanokristallite

Die meisten Arbeiten, die sich mit der Bildung von Kristalliten befassen, betrachten lediglich
eine einstufige Reaktion zur Kristallitbildung, die als Folge ein konkurrierendes Kristallitwachs-
tum (Ostwaldreifung) einleitet (z.B. [44, [98, [106]). Anhand der in dieser Arbeit erhaltenen Er-
gebnisse wird jedoch deutlich, dal? der Prozel3 der Kristallitbildung aus amorphem SiOy ein aus-
gesprochen komplexer Prozel3 ist. Zusammenfassend kann aus den angestellten Untersuchungen
folgendes Modell fir den Gesamtprozel? aufgestellt werden:

Unter Temperatureinflul® separiert zundchst das metastabile SiO4 in Anteile aus amorphem Si
und amorphem SiO, . Dieser Prozef3 selbst ist zweistufig. Er lauft anfanglich sehr schnell ab
und verlangsamt sich fiir langere Temperzeiten. Hierfir kdnnen zwei alternative Erkldarungen
der angegeben werden. Entweder beruht der sehr schnelle ProzeR auf einem Umklappen von
Bindungen unmittelbar benachbarter Atome, wogegen der langsamere Anteil ein diffusionsbe-
stimmter ProzeR ist, welcher mit Materialtransport verbunden ist, oder aber es bildet sich, wie
Hinds vorschldgt [88], um eine Siliziumausscheidung zunéchst eine SiO,-Schale, die dann als
Diffusionsbarriere wirkt und den weiteren Verlauf des Prozesses verlangsamt. Fiir lange Temper-
zeiten (ab ca. 10 min.) kann der GesamtprozeR der Phasenseparation gut durch einen einstufigen
thermisch aktivierten ProzeR mit einer effektiven Aktivierungsenergie von etwa 0,44 eV ange-
palt werden. Bei einstiindiger Temperung sind erste Disproportionierungsreaktionen bereits bei
400 °C zu erkennen. Bei 900 °C kommt der Prozel3 innerhalb einer Stunde zum Abschluf3.

Ist die Phasenseparation abgeschlossen, setzt bei Temperaturen ab 900 °C bei einstiindiger Tem-
perung die Kristallisation der entstandenen amorphen Si-Cluster ein. Die Differenz der freien
Energie zwischen nicht relaxiertem amorphem Silizium und kristallinem Silizium wird von Spi-
nella mit 0,15 eVV/Atom angegeben [[107]. Hier ist ein Vergleich mit den thermodynamischen
Daten aus der DSC Messung (Kapitel Z.3.3)) sinnvoll. Die aus der Messung berechnete Kristalli-
sationsenthalpie betragt -178,7 J/g. Der Gewichtsanteil des tiberschiissigen Siliziums in SiO ist
31,85%. Unter der Annahme, daR das Produkt Druck x Volumen konstant bleibt und die Ener-
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giedifferenz allein auf die Kristallisation des tiberschissigen Siliziums zuriickzufiihren ist, kann
damit eine Energiedifferenz von 0,16 eV pro Atom errechnet werden. Dies stimmt recht gut mit
dem von Spinella angegebenen Wert von 0,15 eV (berein. Dieser Wert wurde allerdings an kom-
paktem Material gemessen und kdnnte in diinnen Schichten unter Umsténden anders sein. Eine
DSC Messung an den Schichten war aufgrund des schlechten Verhéltnisses zwischen Schicht
und Substratdicke nicht erfolgreich.

Im Vergleich zu amorphem Silizium im Bulk, welches bereits ab 700°C rekristallisiert [108] ist
die gefundene Kristallisationstemperatur von 900 °C fiir amorphe Si-Cluster in diinnen Schich-
ten deutlich erhoht. Der Prozel? wird von einem Gleichgewicht zwischen Oberfladchenenergie
und Volumenenergie bestimmt. Bei kleinen Teilchen dominieren dabei zunehmend die energe-
tischen Verhdltnisse der Oberflache den Prozel3. Hierbei spielen folgende Grenzflachenenergi-
en eine Rolle: v,,, die Energie der Grenzfliche SiO,-amorphes Silizium und ~,., die Energie
der Grenzflache SiO,-kristallines Silizium. Die Differenz v, — 7., Wird von Zacharias [108]]
mit 2,491 eV/nm? bestimmt. Fiir die Volumeneigenschaft spielt die Differenz der freien Ener-
gie zwischen amorphem und kristallinem Silizium eine Rolle, welche einen Bulkwert von etwa
0,15 eV/Atom hat [107]. Bei einem mittleren Atomabstand a=0,27 nm [[L08] entspricht das einer
freien Energiedifferenz Agy im Volumen von 7,621 eV/nm3. Die Energiebilanz fir die Um-
wandlung eines kugelférmigen amorphen Si-Clusters umgeben von SiO, in einen Kristallit in
Abhangigkeit von dessen Radius r lautet dann:

4
AG = —§W3 - Agy + 4777 - (Yoc = Yoa) (43)

Ist die Gesamtenergiebilanz positiv, so kristallisiert der Cluster nicht, da die bei der Umwand-
lung zusétzlich aufzubringende Grenzflachenenergie groler ist als die gewonnene Energie im
\Volumen. Setzt man AG = 0, so kann man aus Gleichung einen kritischen Radius r* be-
rechnen, unterhalb dessen die Umwandlung in einen Kristallit energetisch ungiinstig ist. Durch
Einsetzen der Werte fur Agy und 7,. — Y., €rgibt sich ein »* von 0,98 nm. Dies entspricht einem
Clusterdurchmesser von etwa 2 nm. Dieser Wert stimmt sehr gut mit der kleinsten Kristallitgrof3e
uberein, die bei TEM-Untersuchungen gefunden wurde. Ist der amorphe Cluster grof3er als 2 nm,
so nukleiert in ihm ein Kristallisationskeim und der Cluster kristallisiert innerhalb kurzer Zeit
komplett. Nach [L07] betréagt die Kristallisationsrate von amorphem Silizium bei 1000 °C etwa
0,1 mm/s. Diese Betrachtung macht allerdings nur Aussagen uber den Energieunterschied zwi-
schen Anfangs und Endzustand. Fir den Ablauf der Reaktion ist aber auch die Energiebarriere
beim Ubergang bzw. die Aktivierungsenergie des Prozesses wichtig. Zacharias [108] berichtet
in dinnen amorphen Si-Schichten zwischen zwei SiO,-Schichten von einer Abhéngigkeit der
Rekristallisationstemperatur von der Schichtdicke. AulRerdem spielen die entstehenden Span-
nungen in der Realitdt unter Umsténden eine groRRe Rolle, die in dieses Modell nicht einbezogen
wurden.

Nach der Umwandlung in Kristallite konnen die grofReren Kristallite durch einen Ostwaldrei-
fungsprozel? auf Kosten der kleineren wachsen. Hierbei l6sen sich auch noch vorhandene amor-
phe Si-Cluster wieder auf. Ein deutliches Wachstum wurde mit TEM nach einer einsttindigen
Temperung bei 1100 °C beobachtet. Dieser Prozel wird durch die sehr niedrige Diffusionskon-
stante von Silizium in SiO, begrenzt, die bei 1100 °C zwischen 5*10~'8und 10~ cm?/s liegt
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[©8]]. Die sich hieraus ergebende Aktivierungsenergie fiir einen solchen WachstumsprozeR in der
kristallinen Phase ist von Bonafos et al.[98] fur Si-ionenimplantiertes SiO,mit etwa 2,8 eV er-
rechnet worden. Dieser Wert ist deutlich hoher als die 0,44 eV fir die Bildung der amorphen
Phase. Es ist deshalb anzunehmen, dal} bei Temperaturen, die nur leicht tber der Kristallisa-
tionsuntergrenze liegen, die Transformation der amorphen Phase den wesentlichen Einfluf? auf
die Grole der Kristallite hat und diese nur wenig wachsen. Gerade diese Temperaturen sind
aber interessant, da man fiir die optischen Eigenschaften moglichst kleine Kristallite haben will.
Bleibt man beim Tempern langere Zeit dicht unterhalb der Kristallisationstemperatur, so kénn-
te auch in der amorphen Phase ein Wachstum der Cluster durch Ostwaldreifung ablaufen. Eine
schematische Darstellung des Gesamtprozesses in Abhdngigkeit von der Temperatur ist in Ab-
bildung E.13 dargestellt.

Wie in Kapitel gezeigt wurde, ist fir eine Temperung bei 1000 °C die KristallitgroRe
von der Ausgangsstochiometrie abhdngig. Eine solche Abhéngigkeit wird auch von Bonafos
[98] bestatigt. Allerdings erklart sie die Abhdngigkeit mit einem *Proximity’-Effekt bei hohen
Ubersattigungen. Dieser muR allerdings nicht, wie von Bonafos angenommen, zwangslaufig in
der bereits kristallisierten Phase zum Ausdruck kommen. Es ist wesentlich wahrscheinlicher,
dal’ dieser Effekt bereits bei der Bildung der amorphen Cluster einen Einfluf auf die Grolien-
verteilung nimmt, da die Uberséttigung bereits bei der Disproportionierung abgebaut wird. Die
Abhéngigkeit der KristallitgroRe von der Ausgangsstochiometrie kann auch mit folgendem Ge-
dankengang verstanden werden: Nimmt man zundchst an, dafl sowohl Nukleationsdichte als auch
die Diffusion nicht von der Stochiometrie abhdngen, so schliellen sich tiberschiissige Si-Atome
aus einem konstanten EinfluBbereich zu einem Cluster zusammen. Die absolute Anzahl der in
diesem Volumen enthaltenen tberschiissigen Si-Atome und somit auch die Clustergrof3e ist aber
direkt von der Stochiometrie abhangig. In der Praxis mul allerdings davon ausgegangen werden,
dal? zumindest die Diffusion stochiometrieabhdngig ist, so dal’ sich die Verhéltnisse leicht ver-
schieben konnen. Letztendlich mul3 bei der Wahl der Temperbedingungen auch beriicksichtigt
werden, daB die Temperatur und Dauer des Temperprozesses einen EinfluR auf die Intensitdt der
Photolumineszenz hat, weil dadurch die Qualitdt der Si-SiO,-Grenzflache beeinflult wird, wie
Lopez zeigte [109].
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5. Lumineszenzmessungen an Silizium
Nanokristalliten

Wahrend Gruppe 111-V-Halbleiter aufgrund ihrer direkten Bandliicke auch als Bulkmaterial effi-
ziente Photolumineszenz zeigen, hat Silizium als Folge seiner indirekten Bandliicke bei Raum-
temperatur eine Quanteneffizienz von nur etwa 10-%. Einige der wohl interessantesten Eigen-
schaften kleiner Kristallite sind deren Lumineszenzeigenschaften. Einen Durchbruch auf die-
sem Gebiet bildete die Entdeckung von Canham [[I]], dafl poroses Silizium (PS) in der Lage
ist, effizient Licht zu emittieren. Unabhdngig davon berichteten Lehmann und Gosele [3], dal
eine VergrolRerung der Bandliicke sowie der Mechanismus zur Herstellung von PS selbst auf
’Quantum-Confinement’-Effekten beruhen. Diese Entdeckungen gaben den Ausschlag fiir eine
Vielzahl von Untersuchungen Gber poroses Silizium und dessen Eignung flir optische Bauele-
mente. Einen aktuellen und umfangreichen Uberblick geben die Ubersichtsartikel von Cullis,
Canham und Calcott [2]] sowie von Bisi, Ossicini und Pavesi [110]. Die Ursache der Lumines-
zenz wurde sehr schnell zu einem kontroversen Thema. So werden unter anderem wasserstoff-
passiviertes amorphes Silizium (a-Si:H), Siloxene oder Silizium-Hydride, Defekte im Kristal-
lit oder an dessen Oberflache, sowie Oberflachenzustdnde als alternative Erklarungen fur den
Ursprung der Lumineszenz diskutiert. Fir pordses Silizium scheint diese Diskussion mittler-
weile durch eine Vielzahl an Ergebnissen zu der einheitlichen SchluRfolgerung zu kommen,
daB tatsachlich der ’Quantum-Confinement’ Effekt die Ursache fur die Rot-/Infrarote Lumines-
zenz des PS ist [111), [112]. Ein wesentlicher Nachteil des PS, insbesondere im Hinblick auf
eine industrielle Anwendung, ist zum einen die schlechte mechanische Stabilitdt, zum ande-
ren die starke Degradation der Lumineszenzeigenschaften, welche beide ihren Ursprung in der
pordsen Struktur haben. Aus diesem Grunde wurde bald damit begonnen, andere Wege zur Syn-
these von lumineszierenden Siliziumpartikeln zu finden. Einzelne Si-Nanokristallite wurden bei-
spielsweise durch Aerosol Technik [113], Laser-Ablation [114] und Cluster-Strahl-Deposition
[115] 116] erzeugt. Besonders interessant sind aber Verfahren, bei denen die Si-Kristallite in
eine kompakte Matrix eingebettet sind. Das hdufigste Verfahren dazu ist die lonenimplantati-
on von Si in SiO; [4, 5, 6l [7, 8]. Ebenfalls gebrduchlich sind aber auch diverse Verfahren der
Chemischen Gasphasensythese (CVD) [9, [10, 11}, 12, 13] und verschiedene Sputtermethoden
[14, 15, [16) 17, 18] 19, [20]. Die Erzeugung von lichtemittierenden Partikeln tiber die Verdamp-
fung von SiO in Hochvakuum wurde dagegen erst von zwei Gruppen berichtet, obwohl diese
Methode von allen die naheliegenste ist und diejenige, welche mit dem niedrigsten Aufwand
realisiert werden kann. Zum einen wird von Zhang et. al. [[117, [118] im Rahmen einer Unter-
suchung verschiedener SiOy Proben an einer einzelnen Probe eine Lumineszenz bei 725 nm
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beobachtet. Die Probe enthalt Si-Nanokristallite von ca. 3 nm Grofe. Von dieser Gruppe wurden
allerdings bis heute keine Ergebnisse zu weitergehenden Untersuchungen verdffentlicht. Zum
anderen berichten Rinnert et. al. [119, [120] tber ihre mittels Verdampfung hergestellten SiO,
Proben von einer Lumineszenz bei etwa 700-750 nm bzw. 1,8-1,9 eV. Diese ist allerdings ma-
ximal fiir eine Temperung bei 650 °C. Wegen der Abwesenheit von Kristalliten fuihren sie ihre
Ergebnisse auf die Bildung von amorphen Si-Clustern zuriick. Eine grundlegende systematische
Untersuchung speziell zu dieser Herstellungsmethode steht nach wie vor aus.

5.1. Grundlagen

5.1.1. Physikalische Grundlagen des
‘Quantum-Confinement’-Effektes

Lichtemission in Halbleitern erfolgt allgemein durch die Rekombination eines Elektrons aus dem
Leitungsband (CB) mit einem Loch aus dem Valenzband (VVB) des Halbleiters. In direkten Halb-
leitern (z.B. GaAs, CdTe, CdS) ist die Wahrscheinlichkeit fiir eine Rekombination unter Emissi-
on eines Photons und damit die Effizienz der strahlenden Rekombination sehr hoch. In indirekten
Halbleitern wie kristallines Silizium ist die Mdglichkeit der strahlenden Rekombination durch
die indirekte Bandlucke (Abb. a) stark eingeschrankt. Hierfir mu8 sowohl die Energie- als
auch die Impulserhaltung gelten. Da das Minimum des Leitungsbandes und das Maximum des
Valenzbandes im Gegensatz zu direkten Halbleitern bei verschiedenen Impulswerten £ liegen, ist
dazu sowohl ein Photon als auch ein Phonon nétig. Nichtstrahlende Rekombinationen beispiels-
weise Uber lokalisierte Zustdnde in der Bandliicke (Defekte, z.B. an der Oberflache), die im
Impulsraum unendlich ausgedehnt sind, sind deshalb in indirekten Halbleitern der dominierende
Rekombinationsmechanismus. Die Lichtemission wird dadurch sehr ineffizient. Anders sehen
die Verhéltnisse aus, wenn die elektronische Wellenfunktion im Kristall durch die rdumlichen
Dimensionen begrenzt wird. Ein solches System nennt man auch Quantentopf. Die gednderten
Verhéltnisse in einem solchen Quantentopf sollen nun anhand einer einfachen Abschétzung fur
das Leitungsband exemplarisch erldutert werden. Die elektronische Wellenfunktion ¥ muR eine
Losung der Schrodingergleichung sein. Fir eine eindimensionale Bewegung (in x-Richtung) und
in zeitunabhdngiger Form lautet diese:

0*U 2m*

P (E-U)Y (5.1)
Hierbei ist E' die Gesamtenergie des Systems, U die potentielle Energie und m* die effektive
Masse des Elektrons. Ist die potentielle Energie U bekannt, so kann die Gleichung fiir diesen
einfachen Fall gelost werden und man erhélt die Wellenfunktion und damit die erlaubten Ener-
giezustande. Fur den Fall eines eindimensionalen Quantentopf der Breite L mit unendlicher Bar-
rierenhdhe (U = oo aullerhalb des Topfes und U = 0 innerhalb) sieht die Losung wie folgt aus:
Innerhalb des Topfes (0 < =z < L) gilt:

20 om*E Vom*E
v __ D20 = k2 k= (5.2)
ox? h h
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Abbildung 5.1.: Schematische Darstellung der Bandstrukturen von kristallinem Silizium und Si-
Quantenpunkten [L21]]: a) in kristallinem Silizium ist das Minimum des Leitungsbandes (CB) mit einem
Kristallimpuls verkniipft, das Maximum des Valenzbandes liegt dagegen bei £=0. Die Energieliicke wird
als ’indirekt’ bezeichnet. b) Ein Si-Kristallit, eingebettet in SiO, kann als Quantentopf aufgefalst werden,
wenn er so klein ist, daB die elektronischen Wellenfunktionen deutlich in ihrer Ausdehnung eingeschrankt
werden. ¢) Die rdumliche Begrenzung bewirkt eine Unschérfe in k-Raum. Je kleiner die Kristallite sind,
desto fragwiirdiger wird es, den Zustdnden die Quantenzahlen & der Blochwelle zuzuordnen. Die Zusténde
werden zunehmend lokalisiert, bis schlieBlich k keine gute Quantenzahl mehr ist. Hierbei kommt es zu
einer Zunahme der strahlenden Ubergénge durch *Verschmierung® der k-Zusténde.

Wegen der unendlichen Barrierenhdhe gilt auRerhalb des Topfes:
U(z)=0flrz <Ooderxz > L (5.3)

Unter Berticksichtigung der Randbedingungen ist die Ldsung innerhalb des Topfes dann:

V2m*E
U(x) = Asin (kx); kL= ;n L=nn (5.4)
Eine Auflosung nach den erlaubten Energiezustdnden ergibt:
E,=|—— ; =1,2,3,4, ... 55
<8m* . L2> " " 3 (5:5)

Es ergibt sich eine Aufspaltung der kontinuierlichen Energiezustande (Quantisierung) deren Ab-
stand quadratisch zunimmt (~ n?) und von der Ausdehnung des Topfes L abhdngt. Fir eine
endliche Barrierenhdhe ergibt sich eine endliche Aufenthaltswahrscheinlichkeit auRerhalb des
Topfes. Diese kann mit einer exponentiellen Abklingfunktion berticksichtigt werden.

Ahnliche Verhiltnisse herrschen auch in einem Si-Kristallit, welcher in SiO, eingebettet ist
(Abb.BIIb)). Es ergeben sich quantisierte Zustande oberhalb der Bandliicke des Bulk-Siliziums.
Bei einer Rekombination von Ladungstragern aus diesen quantisierten Energieniveaus kann also
ein Photon mit einer Energie groler als die Bandliicke emittiert werden. Da das ’Confinement’
sowohl fur das Leitungsband als auch fir das Valenzband in allen drei Richtungen wirkt, ergibt
sich die Photonenenergie schlieBlich zu:

Ephoton = Eg+3-Epyp+3-E,cB (5.6)
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Hierbei ist Eppoon, die Energie des emittierten Photons, Ej, v die Confinement-Energie des
Loches im Valenzband (unter der Annahme, das diese in alle drei Dimensionen gleich ist) und
E, cp die Confinement-Energie des Elektrons im Leitungshand. Fir diesen einfachen Fall kann
man durch Einsetzen der effektiven Massen (m;, ;5 = 0,98, mj, 5 = 0,16) in Gleichung
eine Abschédtzung machen. Diese ist in Abbildung B2 gestrichelt mit eingezeichnet. Gleichzeitig
mit der rdumlichen Einschrédnkung (Confinement) ergibt sich eine Unschérfe im Impulsraum
(k). Diese folgt notwendigerweise aus Heisenbergs Unschérferelation (GIn. [5.7), nach der der
Impuls und die Position eines Teilchens (hier des Elektrons) nicht gleichzeitig mit beliebiger
Genauigkeit bestimmt werden kdnnen:

Ax-Ap > h (5.7)

Da die Positionen des Elektrons und des Loches auf die Ausdehnung des Kristallits Ax be-
schrankt sind, folgt aus Gleichung eine Unscharfe im Impulsraum, die bei sehr kleinen
Kristalliten zu einer Erhdhung der Wahrscheinlichkeit des sogenannten *Null-Phononen’ - Uber-
gangs und damit zur Zunahme der strahlenden Rekombinationen fiihrt (Abb. BIk). Uberschlags-
weise kann aus Gleichung B/ die Kristallitausdehnung Az errechnet werden, bei der notwendi-
gerweise ein vollstandiger Ubergang zum direkten Halbleiter erfolgt. Hierfiir nehmen wir an, daR
die Impulsunscharfe Ap mindestens halb so groR sein muf3, wie der Abstand zwischen Leitungs-
bandmaximum und Valenzbandminimum. Dies entspricht fir Silizium (a=0,54 nm) einem Ak
Wert von etwa 0, 85 * 7/a = 4,95 % 10°/m. Wegen Ap = h * Ak vereinfacht sich Gleichung
zu:

Ak-Az > 1 (5.8)

Hiermit ergibt sich durch Einsetzen von Ak ein Grenzwert fiir Az von etwa 0,2 nm. Ein Uber-
gang zum direkten Halbleiter erfolgt also im ungtinstigsten Fall erst unterhalb von einer Kristal-
litgrolke von 0,2 nm. In den vorliegenden Kristalliten kann deshalb davon ausgegangen werden,
dal} die Impulsunschérfe zwar den Anteil direkter Rekombinationen erhoht, der Groliteil der
Elektron-Loch-Paare aber immer noch indirekt unter Phononenbeteiligung rekombiniert.
Wihrend dieses einfache Modell recht gut das Prinzip verdeutlicht, welches dem ’Quantum-
Confinement’ zugrunde liegt, ist eine exakte Bestimmung der Verhaltnisse weitaus komplizier-
ter. Hier spielt nicht nur die endliche Barrierenhdhe eine Rolle, sondern beispielsweise auch
die Coulomb-Wechselwirkung zwischen Elektron und Loch. Ein solches Elektron-Loch-Paar,
welches durch die Coulombwechselwirkung schwach gebunden ist, bezeichnet man auch als
Exziton. Die exzitonische Bindungsenergie muB in der Rechnung von der Photonenenergie ab-
gezogen werden. Eine Reihe von Autoren beschéftigt sich mit Bandlickenrechnungen fir Silizi-
um Nanokristallite. Je nach Simulationsverfahren und angewandten N&herungen kdnnen sich die
Ergebnisse noch unterscheiden. Qualitativ bestdtigen die Rechnungen aber die einfachen theo-
retischen Abschétzungen. In Abbildung B2 sind zum Vergleich einige ausgewahlte Rechnungen
zusammengetragen, die mit verschiedenen mathematischen Verfahren erhalten wurden und der
einfachen Abschétzung gegenibergestellt (ohne Anspruch auf Vollstandigkeit).
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Abbildung 5.2.: Theoretische Rech-
nungen zur Energie des Photons bei Re-
kombination eines freien Exzitons in ei-
nem Silizium Kristallit in Abhéngigkeit
von dessen GroRe. a) Effektive Mas-
se Naherung (EMA) [122], b) Empiri-
sche Pseudopotential Rechnung [[123],

c) zeitabhdngige ’tight-binding” Rech-
By nung [124]. Zum Vergleich ist das Er-
gebnis der einfachen Abschatzung mit
05 Egl| dem Quantentopf-Modell, ohne Kor-
rektur der Exzitonenbindungsenergie
o Lo cne | (gestrichelte Kurve) und die normale

0 o5 1 15 2 25 3 35 4 45 5 gj-Bandlicke E, (Punkte) gezeigt.
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5.1.2. Lumineszenzmechanismen in Silizium und SiO,

Neben der Moglichkeit der Lichtemission durch den *Quantum-Confinement’-Effekt wurden fiir
pordses Silizium eine Reihe von alternativen Mechanismen diskutiert. Auch wenn diese Diskus-
sion fur poroses Silizium zu dem SchlulR gekommen ist, daB alle diese Erklarungen mit guter
Sicherheit ausgeschlossen werden kdnnen, so wird noch diskutiert, ob bei Si-Nanokristalliten
anderen Ursprungs je nach Herstellung vielleicht ein anderer ProzeR dominiert. Die flr pordses
Silizium erdachten alternativen Erklarungen missen deshalb im Bezug auf die hier vorgestell-
ten Nanokristallite neu bewertet werden. Aus diesem Grunde werden neben dem ’Quantum-
Confinement’ (Abb. B.3) hier auch die wichtigsten fiinf alternativen Erklarungs-Modelle kurz
vorgestellt. Eine zusammenfassende Darstellung ist in Abbildung 5.3 gezeigt.

a-Si:H - wasserstoffpassiviertes amorphes Silizium

In diesem Modell kommt die Lumineszenz von amorphen Si-Regionen (Abb. B.3b), die mit
Wasserstoff passiviert sind. Lumineszenz von a-Si:H wird zum Beispiel von Wehrspohn et. al.
berichtet [112]]. Theoretische Rechnungen wurden unter anderem von Allan et. al. durchgefthrt
[125,126]. In porosem Silizium kdnnten amorphe Si-Anteile durch den Herstellungsprozel? be-
dingt sein. Aber auch in CVD Schichten, die durch Zersetzung von Silan einen hohen Wasser-
stoffanteil besitzen, muR} eine solche Mdglichkeit in Betracht gezogen werden.

Silizium-Hydride

Silizium-Hydride an der Oberflache von pordsem Silizium (Abb. B:3c) wurden als Ursache der
Lumineszenz vorgeschlagen aufgrund der Beobachtungen, dal} die Lumineszenz drastisch ab-
nimmt, wenn der oberflachliche Wasserstoff thermisch desorbiert wird und daf? die Lumineszenz
mit einem HF-Dip wieder hergestellt werden kann [[127]. Es hat sich allerdings die Erkenntnis
durchgesetzt, daR dem Wasserstoff vielmehr die Rolle zukommt, nichtstrahlende Rekombinati-
onskanéle durch Passivierung zu schlieRen [128].
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a) CRYSTALLINE SILICON b) HYDROGENATED c) SURFACE HYDRIDES
AMORPHOUS SILICON

d) DEFECTS e) MOLECULES f) SURFACE STATES
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Abbildung 5.3.: Sechs alternative Modelle zur Erkldrung der Lumineszenz von pordsem Silizium (nach
[L11]. a) Rekombination von freien Exzitonen im Si-Kristallit b) Rekombination in amorpher Si:H-
Schicht ¢) Rekombination in mono- di und tri-hydrid Gruppen an der Kristallit Oberflache d) Rekombina-
tion in verschiedenen moglichen Defekten: flacher Donator (shallow Donor, SD), nicht briickenbildender
Sauerstoff (non bridging oxygen hole center, NBOHC) und freie Si-Bindung Py, (dangling bond) €) Re-
kombination in Siloxenen, einem Si-basierten Polymer f) Rekombination tber Oberflichenzusténde, die
entweder gemeinsam (unterer Teil) oder rdumlich getrennt (oberer Teil) auftreten koénnen.

Defekte

Eine mogliche Erklarung der Lumineszenz von Nanokristalliten beruht auf der Zuordnung zu
Defekten (Abb. B.3d) entweder im Silizium selber oder in der umgebenden Oxidschicht. Hier
sind prinzipiell verschiedene Defekte denkbar. Besonders freie Bindungen am Silizium (Dan-
gling bonds: Py, auch E5-Zentrum genannt ) oder nicht-briickenbildender Sauerstoff (englisch:
non bridging oxygen hole centers, NBOHC) [129] im Oxid oder an der Kristallitoberflache wer-
den als mogliche radiative Defekte in Erwdgung gezogen [130, 131]. Auch eine Si-Si Bindung
(oxygen vacancy) in der SiO,-Matrix stellt einen Defekt dar [132, [133]. Durch eine Temperung
bei hohen Temperaturen werden Defekte normalerweise ausgeheilt, so dal’ die defektbasierte
Lumineszenzintensitat bei Temperung abnimmt [[129, [133].

Molekdile
Molekulare Verbindungen auf der Oberfliche der Kristallite (Abb. 5:3e) wurden ebenfalls als
Maoglichkeit fur die Erklarung der Lumineszenz in Erwéagung gezogen. Insbesondere Siloxene
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[130] 134, [135], die bekanntermaRen in diesem Wellenldngenbereich emittieren, wurden disku-
tiert. Allerdings sind diese Molekile nicht in dem Temperaturbereich stabil, in dem Nanokristal-
lite in amorphen Suboxidschichten enstehen.

Oberflachenzustande

Letztendlich wird immer noch die Moglichkeit nicht ausgeschlossen, daR die Absorption zwar
im Nanokristallit geschieht, die Rekombination der Ladungstréger aber in lokalisierten defekt-
basierten Oberflachenzustanden (Abb. E.3f) des Kristallits stattfindet [[136} 137, 138, [139]. Hier
werden sowohl tiefe Zustande mit starker Lokalisierung der Ladungstréger als auch flache Ober-
flachenzusténde diskutiert.

5.1.3. Melaufbau zur Photolumineszenzmessung

Eine Mdglichkeit der Charakterisierung von Lumineszenzeigenschaften bietet die Messung der
Photolumineszenz (PL). Hierbei wird durch externes Licht im Kristallit ein Elektron-Loch-Paar
erzeugt, welches im Fall der strahlenden Rekombination Licht einer charakteristischen Wel-
lenlange aussendet, die dann spektral aufgelost gemessen werden kann. Der MeRaufbau fiir die
Photolumineszenzmessung ist in AbbildungE.4l dargestellt. Fir die stationdre Photolumineszenz
erfolgt die Anregung der Probe mit der UV-Linie (325 nm) eines He-Cd-Lasers. Diese hat eine
Intensitdt von ca. 2 mW und wird durch einen Chopper mit einer Frequenz von typischerweise
305 Hz (f # n-50H z) moduliert. Das emittierte Licht von der Probe wird durch einen Off-Axis
Parabol-Spiegel gesammelt und Gber ein Spektrometer (Spex 270M) wellenldngensepariert auf
den Detektor geleitet. Als Detektor wird je nach Wellenldngenbereich ein Photomultiplier vom
Typ Hamamatsu R928 oder R5108 benutzt. Das Mel3signal wird anschlieBend tiber einen Lock-
in-Verstarker (Stanford Research SR830 DSP) frequenzselektiv verstérkt und an einen Computer
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5. Lumineszenzmessungen an Silizium Nanokristalliten

Ubertragen. Die stationdre spektrale Messung erfolgt sequentiell. Jede Wellenldnge wird separat
gemessen. Bei 600 und 1050 nm wird jeweils ein Filter vor das Spektrometer gefahren, welcher
eine Beeinflussung der MeRergebnisse durch Maxima der zweiten Ordnung des Gitters verhin-
dern soll. Die spektrale Empfindlichkeitsfunktion des Gesamtsystems (incl. Filter) wird mit einer
geeichten Lampe separat bestimmt. Alle gezeigten Spektren sind entsprechend Kkorrigiert.

Fur die zeitabhéngige Photolumineszenzmessung erfolgt die Anregung mit einem gepulsten
Stickstofflaser (337,1 nm, 1501J) mit einer Pulsbreite von etwa 0,5 ns. Das Signal des Pho-
tomultipliers wird von einen Oszilloskop (Tektronix TDS520A) in linearen Zeitschritten digi-
talisiert. Dieses wird durch ein Referenzsignal getriggert, welches direkt vom Anregungslaser
uber einen Strahlteiler und eine Si-Diode abgenommen wird. Die Zeitkonstante der gesamten
Apparatur ist Kleiner als 5 ns. Da die Abtastung in linearen Zeitschritten erfolgt, ist der MeR-
bereich sehr schnell durch die Speicherkapazitit des Oszilloskops begrenzt. Es miissen deshalb
zwei getrennte Messungen fur unterschiedliche Zeitbereiche gemacht werden. Der erste Zeitbe-
reich (Abtastrate 10°/s) umfalt dabei den Zeitbereich von 1 ns bis 5 us. Da bei einigen Proben
Zeitkonstanten tiber 5 s zu erwarten sind, wird eine zweite Messung (Abtastrate 10%/s) tiber den
Zeitbereich 1 us bis 5 ms durchgefiihrt. Hierbei muR beachtet werden, daB die eigentlichen Pho-
tonenimpulse im Bereich von einer ns liegen. Tastet man mit niedrigerer Frequenz ab, so fuhrt
das dazu, dal? ein Grof3teil der Photonen nicht gezéhlt wird. Bei Abklingzeiten von mehr als einer
us wird deshalb zusétzlich ein hochempfindlicher Vorverstarker (Stanford Research SR570) ein-
gesetzt, der gleichzeitig als TiefpaRfilter wirkt und hochfrequente Anteile unter 1 ps unterdriickt.
Die Mef3kurven werden dann aus beiden Messungen zusammengesetzt und auf eine logarithmi-
sche Zeitskala umgerechnet, indem eine entsprechende Anzahl von Mel3werten zu einem Wert
zusammen gefal3t werden. Die erhaltenen Spektren haben dann 10 Werte pro Dekade.

5.2. Photolumineszenz (PL)

5.2.1. Spektrale PL an Si-Nanokristalliten

Erste Lumineszenzmessungen wurden an einer Probe (RBS3) durchgefiihrt, welche durch sehr
langsames Aufdampfen unter schragem Einfall hergestellt wurde. Die Steuerung der Stdchiome-
trie erfolgt dabei wegen der geringen Rate hauptsachlich durch den Einbau von Sauerstoff bzw.
Wasser aus dem Restgas des Vakuumsystems. Der ermittelte Stochiometriewert mittels RBS
ist x=1,3. Die Schichtdicke betragt 100 nm. Die Probenstiicke sind anschlieBend im Vakuum
(Quarzrohrchen) bei der angegebenen Temperatur fur eine Stunde getempert. Die gemessenen
PL-Spektren sind in Abbildung dargestellt und wurden bereits in [[140] veroffentlicht. Die
unbehandelte Probe zeigt ein schwach ausgepragtes Maximum der PL bei etwa 400 nm. Die-
ses verstarkt sich zundchst durch eine Temperung bei 400 °C und schwacht sich bei héheren
Temperaturen wieder ab. Ein zweites Maximum entwickelt sich ab einer Temperatur von 400 °C
bei 520 nm. Hohere Temperaturen bewirken eine Rotverschiebung (665 nm bei 600 °C, 800 nm
bei 800 °C) bis sich schlieRlich bei 1000 °C ein wesentlich intensiveres Maximum bei 820 nm
ausbildet. Fir den verwendeten Photomultiplier (R928) liegt dieses Maximum am Rande der
MeRbereiches. Das flihrt zu Artefakten in den Spektren der unbehandelten, der 400, 600 und
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800 °C Proben oberhalb von 850 nm. Der aus den Spektren erkennbare Anstieg beruht auf der
sehr geringen Empfindlichkeit des Detektors in diesem Bereich, die tber die Division durch die
Transferfunktion des Systems einen sehr groRen Fehler bewirkt. Aus diesem Grunde wird ein
zweiter Photomultiplier (R5108) verwendet, welcher einen MeRbereich von etwa 600 nm bis
1100 nm abdeckt. Dieser erweiterte Mel3bereich muR} allerdings mit einer etwa drei Grofien-
ordnungen schlechteren Empfindlichkeit und einem hoheren Rausch-Level erkauft werden. Die
spektrale Auflosung der Messungen ist deshalb nur etwa 10-15 nm, da die Spalte des Spek-
trometers relativ weit gedffnet werden miissen, um ein ausreichendes Signal zu gewéhrleisten.
Vergleichsmessungen an anderen Mel3platzen haben allerdings ergeben, dal die erhaltenen Spek-
tren mit den hier gezeigten gut Ubereinstimmen und keine weiteren Feinstrukturen enthalten, wie
auch von der Theorie erwartet. Eine Auflésung von nur 10-15 nm ist deshalb ausreichend.

Zur genaueren Untersuchung des Verhaltens der PL wird fiir die Proben Ox28 (schrage Auf-
dampfgeometrie) eine Serie mit Temperschritten untersucht, die dhnlich der Untersuchung an
der Probe RBS3 (siehe Abb. B.5) ist. Hierbei werden die Temperaturschritte kleiner gewahlt,
um herauszufinden, ob es sich bei der Lumineszenz lediglich um ein Lumineszenzzentrum han-
delt, welches sich in Position und Intensitdt &ndert, oder ob fir die Lumineszenz bei niedrigeren
Temperaturen ein anderer Mechanismus verantwortlich ist, als bei den Proben, die tiber 900 °C
getempert wurden. Aullerdem kann hiermit festgestellt werden, bei welcher Temperatur diese
Lumineszenz maximal ist. Die Ergebnisse sind in Abbildung B8l dargestellt. Man kann zunachst
deutlich erkennen, dal’ in der unbehandelten Probe kaum Lumineszenz vorhanden ist. Hierbei
ist zu beachten, dal3 die Proben 20 °C - 800 °C (gestrichelt dargestellt) mit einem Faktor 20
multipliziert wurden um die Darstellbarkeit zu verbessern. Im Bereich von 350-400 nm ist kein
Maximum zu erkennen wie es bei Probe RBS3 der Fall war. Stattdessen bildet sich bei moderater
Temperung (bis 400 °C) ein Maximum bei etwa 580 nm aus, welches bei htheren Temperaturen
eine Rotverschiebung erfahrt. Dies ist in Ubereinstimmung mit den Resultaten fiir Probe RBS3.
Das Maximum verschiebt sich langsam bis zu etwa 850 nm und vermindert dabei deutlich seine
Intensitdt bis es bei 900 °C vollstandig verschwunden ist. Temperung tiber 900 °C ruft ein neues
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Abbildung 5.6.: Abhéangigkeit der
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Maximum hervor, welches in seiner Intensitét stark ansteigt und bei etwa 1050 °C maximal ist.
Die Intensitat nimmt schlieRlich bei 1100 °C wieder ab. Die Position des Maximums &ndert sich
zwischen 900 °C und 1050 °C nur geringfugig. Lediglich bei 1100 °C ist eine Rotverschiebung
deutlich erkennbar. Qualitativ sind die Ergebnisse fiir Probe N1 (senkrechte Geometrie, nicht ge-
zeigt) mit den hier gezeigten vergleichbar. Allerdings ist die Lumineszenz oberhalb von 900 °C
fur Probe N1 deutlich schwécher, wahrend die andere (unterhalb 900 °C) etwa die gleiche Inten-
sitdt hat wie bei Probe Ola. Dies legt den Schlul? nahe, dal} diese unterschiedlichen Ursprungs
sind. Ebenfalls dafir spricht die deutliche Abnahme fast auf Null bei etwa 900 °C. Auch fir
andere Proben (z.B. O3) kann ein Verhalten der PL analog zu Probe Ola beobachtet werden.
Offenbar konnen in den SiOy Proben je nach Temperbehandlung mehrere Lumineszenzzentren
identifiziert werden. Eine sehr schwache Lumineszenz im Bereich zwischen 350 und 800 nm,
die bei moderaten Temperbehandlungen bis 800 °C auftritt und eine weitere sehr starke Lumi-
neszenz, die sich bei etwa 900 nm zeigt und nur bei Temperung tber 900 °C auftritt. In den
folgenden Messungen betrachten wir nur das Verhalten der starken Lumineszenz fir eine Tem-
perung bei 1000 °C.

Die Photolumineszenzspektren der Probenserie O1-06, welche bei 1000 °C eine Stunde in Ar-
gondurchfluf getempert wurde sind in Abbildung 5.7 dargestellt. In allen sechs Proben wird ein
charakteristisches Maximum im Bereich zwischen 750 und 900 nm (1,4 und 1,65 eV) gemes-
sen, welches vor dem Tempern nicht vorhanden ist. Die PL ist so stark, dal} der sichtbare Teil
davon in einem leicht abgedunkelten Raum mit dem blof3en Auge erkennbar ist. Die Messungen
fir Probe O5 und O6 sind mit dem Photomultiplier R928 durchgefiihrt, um ein ausreichendes
Signal-Rauschverhdltnis zu sichern. Allerdings sind die Intensitdten durch Vergleichsmessungen
untereinander angeglichen, so dal} sie quantitativ vergleichbar sind. Die Position des Maximums
erfahrt von Probe O1 bis Probe O6 eine deutliche Blauverschiebung. Diese korreliert mit den in
Kapitel 1.3 gefundenen KristallitgroRen in der Hinsicht, dal? die Probe mit den groften Kristal-
liten (O1) das Maximum der PL am weitesten im Roten hat und mit abnehmender KristallitgroRe
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Probe O,-Druck O:Si X mittl. Kristallit- PL-Max.

(RBS) Durchmesser
01 2x10°" mbar 54:46 1,17 4,3+ 0,64 nm 882 nm
02 1x10°® mbar 58:42 1,38 3,9+ 0,58 nm 876 nm
03 5x10® mbar 60:40 1,50 3,7+ 0,35nm 842 nm
04 1x10° mbar 60:40 1,50 3,24+ 0,39 nm 810 nm
05 5x10~° mbar 62:38 1,63 3,0 £ 0,34 nm 778 nm
06 1x10"* mbar 66:34 2 nicht ermittelt 754 nm

Tabelle 5.1.: Zusammenfassung der MefRergebnisse der reaktiv aufgedampften SiOy Proben (O1-O6).
Fur jede Probe ist der Sauerstoffpartialdruck in der Vakuumkammer beim Verdampfen, das Verhaltnis
Sauerstoff:Silizium aus der RBS Messung, der daraus berechnete Stéchiometriewert (x), die mittlere Kri-
stallitgroRe nach Temperung bei 1000 °C aus der TEM-Auswertung mit seiner Standardabweichung sowie
die Position des PL-Maximums angegeben.

auch eine Blauverschiebung eintrit. Die Intensitét der PL ist am groRten fiir Probe O3 und nimmt
zu beiden Seiten deutlich ab. Zur besseren Ubersicht sind die gefundenen Zusammenhénge in
Tabelle B noch einmal zusammengefaBt. Diese Ergebnisse wurden in [[141] bereits veroffent-
licht.

Auch wenn fiir die Probenserie N1-N6 (senkrechte Aufdampfgeometrie) keine ausfiihrlichen
GroRenbestimmung mittels TEM vorliegen, ist es dennoch interessant die Lumineszenzeigen-
schaften der Kristallite in diesen Proben mit denen der Proben O1-O6 zu vergleichen. Die spek-
tralen Photolumineszenzmessungen dieser Serie sind in Abbildung dargestellt. Allgemein
ergibt sich hierfur ein dhnliches Bild wie auch fur die Proben O1-06. Es ist ein genereller Trend
der Blauverschiebung zu erkennen, welcher mit dem Sauerstoffgehalt der Proben in der Hinsicht
korreliert, dal3 die Proben mit dem meisten Sauerstoff das PL-Maximum am weitesten im Blauen
haben. Nimmt man fir diese Proben ebenfalls an (wie fiir O1-O6 gezeigt), daR bei sonst gleichen

85



5. Lumineszenzmessungen an Silizium Nanokristalliten

2 19 18 17 1,6 15 1,4 1,3

X F'>hc')to'ne'n énérgié (éV) I
0,10 | o Abbildung 5.8.: Spektrale Photolu-

3 mineszenzmessungen der Probenserie
N1-N6 (senkrechte Aufdampfgeome-
trie) nach einer Temperung von einer
Stunde bei 1000 °C unter Argondurch-
fluk. Probennummern und Maximum-
position der PL sind fur jede Messung
| angegeben. Die durchgezogenen Linien
4° sind die Anpassungen (least-square-fit)
zu den jeweiligen MeRwerten (Punkte).

0,08

0,06

0,04

rel. PL-Intensitat (w.E.)

002

0,00 e e N8 e
600 650 70 750 800 850 900 950 1000
Wellenlange (nm)

Probe O,-Druck O:Si X PL-Max.
(RBS)

N1 2x10°" mbar 50:50 1 907 nm
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Tabelle 5.2.: Zusammenfassung der MelRergebnisse der reaktiv aufgedampften SiO4 Proben (N1-N6).
Fir jede Probe ist der Sauerstoffpartialdruck in der Vakuumkammer beim Verdampfen, das Verhaltnis
Sauerstoff:Silizium aus der RBS Messung, der daraus berechnete Stochiometriewert (x) sowie die Position
des PL-Maximums angegeben.

Temperbedingungen die Kristallitgrofie von der anfanglichen Sauerstoffkonzentration abhéngt,
so ist auch hier eine Korrelation des PL-Maximums mit der Kristallitgré3e zu vermuten. Aller-
dings befinden sich alle Maxima weiter im Infraroten als das der korrespondierenden Proben der
Serie 01-06. das kann mit einem generell niedrigeren Sauerstoffgehalt der Proben N1-N6 er-
klart werden, der die Bildung von grolReren Kristalliten zur Folge hat. Aufféllig ist auch, dal? die
absolute Intensitdt der Probenserie N1-N6 bei gleichen Temper- und MeRbedingungen ungeféahr
eine GroRenordnung unter der Intensitdt von Probenserie O1-O6 liegt. Zusammenfassend sind
die Maxima der PL gegen die Anfangsstdchiometrie in Abbildung B9 aufgetragen. Hierbei ist zu
beachten, dal3 in den unbehandelten Schichten keine PL in diesem Wellenlangenbereich gemes-
sen wurde. Alle Proben sind vollstdndig in Si und SiO, disproportioniert wie mit Infrarotmes-
sungen nachgewiesen werden konnte. Die Photolumineszenz kann also nicht mit Lumineszenz
in SiOy unterschiedlicher Stochiometrie erklart werden. Alle Proben enthalten Kristallite, deren
GroRe allein von der Ausgangsstochiometrie der Schicht abhédngen kann. Fir beide Probenseri-
en ergibt sich innerhalb der Fehlergrenzen ein bereinstimmendes Bild, welches einen klaren
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Zusammenhang zwischen Ausgangsstochiometrie, mittlerer Kristallitgrofie und PL-Maximum
erkennen l&0Rt.

Die gezeigten Ergebnisse sind damit in Ubereinstimmung mit dem ’Quantum-Confinement’-
Modell, welches eine Abhéngigkeit der Photonenenergie von der Kristallitgrol3e voraussagt. Alle
Proben, die Nanokristallite enthalten (Temperung > 900 °C) zeigen eine Lumineszenz im Be-
reich von 750-950 nm, alle anderen (Temperung < 900 °C) zeigen hier keine Lumineszenz. Das
Auftreten dieser charakteristischen PL ist also an das Vorhandensein von Kristalliten gebunden.
Dies gilt tibereinstimmend unabh&ngig von der Aufdampfgeometrie. Fraglich bleibt nur, warum
die Lumineszenz zwischen 900 °C und 1050 °C ihre Position kaum dndert. Dies konnte zwei
Griinde haben: Erstens kann es sein, dal3 unterhalb von 1050 °C nicht alle vorher amorphen
Cluster kristallisiert sind. Dies ist moglicherweise erst bei Temperaturen ab 1050 °C gegeben.
Zweitens ist moglicherweise die Oberflachenpassivierung unterhalb von 1050 °C nicht perfekt
[109], so daR ein Groliteil der Kristallite zwar vorliegt, aber nicht zur Lumineszenz beitragt,
da nichtstrahlende Rekombinationskanéle dominieren. Die Abnahme und Rotverschiebung bei
1100 °C Temperung der Lumineszenz kann schlief}lich mit dem Wachstum der Kristallite erklart
werden, bei dem die kleinen effizienten Kristallite sich zugunsten von groi3eren auflosen.

Oft werden die gefundenen mittleren KristallitgroRen direkt in ein Diagramm mit den errech-
neten Photonenenergien (siehe Abb. B.2) eingetragen. Hierbei nehmen die Autoren (z.B. [97])
an, dal die Breite des PL-Maximums zum groRten Teil durch die vorhandene Grol3envertei-
lung bedingt ist. Meist werden deshalb nur die Maxima der GroRenverteilung mit denen der PL
korreliert. Auf eine derartige Darstellung wird hier aus folgenden Griinden verzichtet: Fiir eine
direkte Korrelation muften weitere Bedingungen erfullt sein. Zum einen wird implizit postu-
liert, daB die relative Wahrscheinlichkeit einer strahlenden Rekombination unabhéngig von der
KristallitgroRe ist, was den Vorhersagen der Theorie widerspricht. Zum anderen wird auch der
Absorptionsquerschnitt als gréRenunabhéngig betrachtet. Gerade die Bestimmung der Absorpti-
on in Systemen mit eine breiten GroRenverteilung von Kristalliten ist aber nur unter erheblichem
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Aufwand machbar und bereitet nach wie vor Schwierigkeiten [142].

Fir die Lumineszenz bei niedrigen Tempertemperaturen scheidet eine Interpretation nach dem
’Quantum-Confinement’-Modell aus, da unterhalb von 900 °C keine Kristallite vorhanden sind.
Diese PL konnte stattdessen beispielsweise von radiativen Defekten kommen, die wahrend
des Tempervorgangs entstehen und wieder ausheilen. Hierfir kommen zum Beispiel freie Si-
Bindungen in Frage, die im Zuge der Umordnung des Oxids zwangslaufig entstehen. Solche
Defekte sind allerdings eher als nichtstrahlende Rekombinationskandle bekannt [[143]. Wahr-
scheinlicher ist ein Defekt im Oxid oder an der Grenzflache zwischen Oxid und Si-Cluster wie
zum Beispiel der NBOHC-Defekt. Da an den Proben keine Messungen der Defektkonzentratio-
nen vorgenommen wurden, kann die Ursache dieses PL-Bandes nicht eindeutig geklart werden.
Jeong et. al. [[143] berichten fiir ionenimplantierte Proben von einem analogen Verhalten der PL,
welche bis 800 °C Temperung ein PL-Band bei etwa 580 nm zeigt und ab 1000 °C eine kri-
stallitbasierte Lumineszenz zwischen 700 und 800 nm entwickeln. In diesem Fall wurde durch
ERS (electron spin resonace) Messungen das Argument der defektbasierten PL unterhalb von
800 °C belegt. Allerdings kdnnen sich in ionenimplantierten Proben die Defektkonzentrationen
und -typen durch implantationsbedingte Defekte deutlich von den hier gezeigten SiO4-Proben
unterscheiden. Der Ursprung der PL konnte auch in amorphen Silizium-Clustern liegen, die sich
wihrend der fortschreitenden Phasenseparation im Oxid anreichern. Dies wire in Ubereinstim-
mung mit der Interpretation von Rinnert et. al. [119,[120], die an SiO4-Proben eine maximale PL
fiir etwa 600 °C Temperung finden. Bei dieser Interpretation ist allerdings zu berticksichtigen,
daB die Lumineszenz von amorphem Silizium tber Bandausldufer geschieht und deshalb nicht
groRenabhdngig sein sollte [112]]. AulRerdem stellt sich bei ihren Ergebnissen die Frage, warum
keine PL von Kristalliten bei hoheren Temper-Temperaturen berichtet wird.

5.2.2. PL unter resonanter Anregung

Endgltige Klarheit Giber den Ursprung der Lumineszenz bei Temperung oberhalb von 900 °C
kann eine Messung unter resonanter Anregung liefern. Erste Messungen mit dieser Methode
wurden von Calcott et. al. verdffentlicht [144, [145]. Er schlie3t aus den erhaltenen Ergebnissen,
dal? das lumineszierende Material die Phononenstruktur von kristallinem Silizium hat. Damit ist
das Verfahren eine sichere Methode, um die gemessene Lumineszenz auf Rekombination in Na-
nokristalliten zuriickzufiihren. Details zur Methode und zum hier verwendeten MeRaufbau sind
in [146] nachzulesen. Um die Argumentation zu verstehen, soll aber hier kurz der theoretische
Hintergrund der Messung erlautert werden:

Auf Grund der indirekten Bandliicke sind strahlende Rekombinationen in kristallinem Silizium
an eine Beteiligung von Phononen gebunden, um den Impulserhaltungssatz zu erfiillen (siehe
Abb. BTl Seite[77)). Trotz *Confinement’-Wirkung ist die Rekombination unter Phononenbeteili-
gung auch in Nanokristalliten nach wie vor der dominierende ProzeR [[146] (vgl. auch Seite [78).
Bei Betrachtung eines einzelnen Kristallits bei Heliumtemperatur kann dieser Prozel sowohl bei
der Absorption als auch bei der Rekombination stattfinden. Es sind also insgesamt Wechselwir-
kungen mit null, einem oder zwei Phononen denkbar. Hierbei ist die Energie des letztendlich
emittierten Photons dann um die Energie von null, ein oder zwei Phononen vermindert. Regt
man eine monodisperse Verteilung von Kristalliten resonant an (d.h. die Anregungsenergie ent-
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spricht genau dem Energieniveau des untersten Zustandes im Kristallit), repliziert sich deshalb
der PL-Peak im Abstand von 1 oder 2 Phononen relativ zur Anregungsenergie. Die fur diese
Messung relevanten Phononenreplika beziehen sich in diesem Fall auf das transversal optische
(TO) Phonon des Siliziums (E=56 meV). Bei sehr guter Auflosung kann sogar die Aufspaltung
der eng beieinanderliegenden Energieniveaus in TO und LO (longditudinal optisch) beobachtet
werden [147]]. Eine weitere Mdglichkeit ist durch Wechselwirkung mit einem transversal akusti-
schen (TA) Phonon (E=18 meV) gegeben. Die Wahrscheinlichkeit dafiir ist allerdings ungefahr
100 mal geringer [146] als fiir das TO Phonon. Der Einsatz der PL bei resonanter Anregung ist
auflerdem um einen gréRenabhdngigen Term A.,., verschoben, dessen Ursache in [[144] erklart
ist. Dies kann auf die Elektron-Loch-Wechselwirkung zuriickgefiihrt werden und bewirkt eine
Gesamtverschiebung aller Replika um wenige meV nach unter, relativ zur Anregungsenergie.
Was an einer monodispersen Verteilung recht einfach ist, gestaltet sich bei einer breiten Grofien-
verteilung weitaus schwieriger. Es hat sich gezeigt, dal} die Anregungsenergie unterhalb des
nicht resonanten PL-Maximums erfolgen muf3, um Phononenreplika zu sehen. Man geht dabei
davon aus, dal? aus einer Grof3enverteilung durch die niedrige Anregungsenergie nur der groRere
Teil der Kristallite angeregt wird, der eine Bandliicke gleich oder kleiner der Anregungsenergie
hat. Da aber immer noch eine Verteilung verschiedener KristallitgroRen vorliegt, bekommt man
im Spektrum anstatt einzelner Peaks eine Stufe bei der jeweiligen Phononenenergie. Solche Ver-
suche liefern recht eindrucksvolle Ergebnisse [[147]].

Ein grofRes Problem ist allerdings, dal3 die Absorption der Kristallite bei resonanter Anregung
wesentlich kleiner ist, so dafll die gemessene PL-Intensitdt bis zu 50000 mal schwécher sein
kann als bei Anregung im Ultravioletten [147]. Dieses bereitet gerade hier besondere Schwie-
rigkeiten, da Nanokristallite in der Regel eine wesentlich schwéchere PL zeigen als pordses
Silizium. Deshalb wird fir die Messung eine Probe (T3) hergestellt, die von der Herstellung
identisch mit Probe O4 ist, allerdings anstatt 100 nm eine Dicke von etwa 1 pm hat. AulRer-
dem wird die Probe anstatt in Argon in Wasserstoff getempert (vgl. Kapitel ), um eine
maximale PL-Intensitdt zu gewahrleisten. Zusatzlich mul? das Maximum der PL bei mdglichst
hohen Energien liegen, da die Anregung bei dem verwendeten System nicht langwelliger als
etwa 870 nm erfolgen kann. Bei nicht resonanter PL-Messung mit dem He-Cd-Laser hat diese
Probe (T3) ein PL-Maximum bei etwa 820 nm. Das resonante PL Spektrum unter Anregung bei
845 nm ist in Abbildung .10 gezeigt. Aufgrund der ungiinstigen MeRbedingungen laRt sich im
Spektrum nur bei genauem Hinsehen eine Stufe erkennen, die 59 meV unterhalb der Anregungs-
energie liegt (56 meV TO-Phonon + 3 meV A.,.;). Aus diesem Grund ist die erste Ableitung
der MelRkurve mit eingezeichnet, die deutlich in den erwarteten Abstdnden einen Peak an den
Stellen der 1 TO und 2 TO Phononen-Replika zeigt. Der Peak in der ersten Ableitung korreliert
dabei mit der erwarteten Stufe in der MelRkurve. Kleine Stufen sind dann auch an den Stellen
der TA-Phononenwechselwirkung und den kombinierten Ubergédngen zu erkennen. Die gleichen
Ergebnisse wurden auch fiir weitere leicht variierte Anregungsenergien gefunden, die hier aus
Platzgriinden nicht gezeigt sind. Die charakteristischen Abstéande der 1 TO und 2 TO Stufe be-
zogen auf die Anregungsenergie sind dabei in allen Messungen in der ersten Ableitung deutlich
erkennbar und identisch.

Aufgrund dieser Mef3ergebnisse kann mit hoher Sicherheit jedes der alternativen Erklarungmo-
delle fiir die Lumineszenz ausgeschlossen werden. Das *Quantum-Confinement” Modell ist das
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einzige, welches mit den Ergebnissen konsistent ist und kann deshalb als Erklarung der Lu-
mineszenz fur die hier gezeigten Nanokristallite identifiziert werden. Es ist damit nachgewie-
sen, dal} die Lumineszenz bei den SiO.Proben bei Temperung oberhalb von 900 °C auf ei-
nem Absorptions- und einem Emissionsprozel} jeweils in den Nanokristalliten beruht, der zum
groRten Teil auf einer indirekten Rekombination beruht.

5.2.3. Einflul3faktoren auf die Intensitat der PL

In diesem Zusammenhang stellt sich die Frage, welche Einflul3faktoren die Intensitét der PL be-
stimmen. Eine Méglichkeit der Beeinflussung ist die Anderung des Tempervorganges. Ublicher-
weise wird die Temperung in einem Rohrofen vorgenommen, in dem mit 10 °C/min zunédchst
auf die Zieltemperatur geheizt wird. AnschlieBend wird die Temperatur eine Stunde gehalten, um
danach mit der Dynamik des Ofens innerhalb von einigen Stunden wieder auf Raumtemperatur
abzukiihlen. Andert man dieses Vorgehen und kiihlt mit einer geregelten Rate von hdchstens
10 °C/min ab, so erhoht sich die Intensitdt der PL ungefdhr um einen Faktor drei (Probe O1),
ohne dal? sich das Maximum wesentlich verschiebt. Mdglicherweise ist die Bildung von nicht-
strahlenden Defekten (z.B. Ej) stark von der Abkihlrate abhéngig. Eine Variation der Dauer
der Temperung zwischen 15 min. und 120 min. (bei 1000 °C) zeigte dagegen keinen wesentli-
chen Einflul auf die Intensitdt der PL oder der Position des Maximums. Ein signifikanter Ein-
fluR der Temperatmosphére (Vakuum, Formiergas (Stickstoff mit 5 % H,) oder Argon) konnte
ebenfalls nicht festgestellt werden. Eine besondere Rolle kommt allerdings der Temperung in
Wasserstoff zu [97]. Wasserstoff ist bekannt dafiir, dal} er Defekte, vor allem freie Bindungen
im Silizium abséttigt und das Material dadurch passiviert [[148| [107]. Im Falle einer defektba-
sierten Lumineszenz wére mit einer deutlichen Abnahme der Intensitét zu rechnen. Im Falle des
’Quantum-Confinements’ wird mit einer deutlichen Zunahme der Intensitét gerechnet, da durch
die Passivierung nichtstrahlende Rekombinationswege geschlossen werden. Die sich ergebenden
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Anderungen im Photolumineszenzspektrum sind in Abbildung BT dargestellt. Es zeigt sich ein
Anstieg der PL-Intensitét bis zu einem Faktor von 30 bei einstiindiger Temperung in Wasserstoff
(1 Atmosphdre Hs) anstatt von Argon. Der EinfluB ist groRer fir Proben mit groBen Kristalliten
(O1) und nimmt bei Proben mit kleineren Kristalliten ab (Probe O4: Faktor 5). AuRerdem kann
eine leichte Rotverschiebung bei Proben mit groRen Kristalliten beobachtet werden. Im Modell
des *Quantum-Confinement” kdnnen diese Ergebnisse folgendermafen interpretiert werden:
Wiéhrend der Temperung diffundiert der Wasserstoff relativ schnell durch die Probe. Er lagert
sich an Defekten an und passiviert diese. Wegen der hohen Temperaturen brechen diese Bindun-
gen aber sofort wieder auf. Da der Wasserstoff aber beim Abkiihlen immer noch im Uberflu
vorhanden ist, bleibt letztendlich ein gewisser Teil davon doch in der Probe und passiviert die
Defekte in und um die Kristallite. Hierdurch wird die Anzahl der nichtstrahlenden Rekombinati-
onszentren verringert und die Wahrscheinlichkeit der strahlenden Rekombination nimmt zu, was
sich in einer deutlichen Intensitatsverbesserung der PL auswirkt. Bei gegebener Defektdichte ist
die Wahrscheinlichkeit fir einen groRen Kristallit mindestens einen Defekt zu haben und damit
fur die strahlende Rekombination unwirksam zu sein, wesentlich groier als fur kleine. Deshalb
hat die Passivierung einen grof3eren EinfluR auf grof3e Kristallite als auf kleine. In der Gesamt-
PL zeigt sich dies als Rotverschiebung. Mit dieser Argumentation kann auch verstanden werden,
warum die Intensitédt bei Probe O1 um einen Faktor 30 zunimmt, bei O4 aber nur um einen Fak-
tor von 5. Es ist allerdings nicht auszuschlie3en, daR auch die mittleren KristallitgroRen von in
Wasserstoff getemperten Proben von den in Argon getemperten Proben abweicht, da durch den
Wasserstoff moglicherweise die Diffusion des Siliziums wéhrend der Temperung beschleunigt
wird.

5.2.4. Zeitabhangige PL an Si-Nanokristalliten

Zusétzliche Informationen tber den Ursprung der Lumineszenz liefert auch die Betrachtung
der zeitabhangigen Abklingfunktion. Fir die Probenserie O1-06 wird deshalb mit dem zuvor
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beschriebenen Verfahren (Kapitel B.1.3, Seite BI)) die Abklingfunktion der PL bestimmt. Eine
solche Messung ist in Abbildung E12 dargestellt. Die einzelnen MeRkurven sind dabei jeweils
um 0,1 rel. Einheiten gegeneinander verschoben (Y-Achse), um eine bessere Erkennbarkeit zu
gewdhrleisten. Hierbei ist die Abklingfunktion der PL jeweils im Maximum der spektralen PL-
Messung gezeigt. Es ist deutlich zu erkennen, dall Proben mit grofRen Kristalliten (O1) lédnge-
re Abklingzeiten haben als Proben mit kleineren Kristalliten (O6). Das Abklingverhalten kann
nicht mit einer einfach exponentiellen Abhangigkeit der Form PL(t) = PL(0) * e~ + beschrie-
ben werden. Vielmehr scheint eine Mischung mehrerer leicht unterschiedlicher Zeitkonstanten
das Abklingverhalten zu charakterisieren. Fir diesen Fall eignet sich folgende Methode [[149]:
Die Abklingfunktion P L(t) wird dazu mit der Zeit ¢ multipliziert. Fiir eine einfach exponentielle
Abhéngigkeit erhdlt man dann einen Peak mit einer Halbwertbreite von etwa einer Grofienord-
nung und einem Maximum bei der Zeitkonstanten 7 (siehe Abb. B.13). Zeitkonstanten, die sich
um mehr als eine Grolienordnung unterschieden, lassen sich so separieren. Liegen sie ndher bei-
einander, so ist das Maximum der Funktion ein Mal? fir die mittlere Zeitkonstante der Abkling-
funktion. Eine solche Darstellung ist in Abbildung 513 gewahlt. Aus dem Diagramm ist deut-
lich ersichtlich, dalR die mittlere Zeitkonstante im PL-Maximum von Probe O1 (90 us) sich tber
etwa eine GrolRenordnung kontinuierlich zu kleineren Werten (02:45 us, 03:20 us, O4:11 us,
0O5:8 ps) bis hin zu etwa 7 us fur Probe O6 verschiebt. Dies korreliert mit der mittleren Kristallit-
groRe in der jeweiligen Probe. Ein direkter Ubergang in einem Halbleiter hat eine Zeitkonstante
im Bereich von etwa 10 ns. Auch Defektlumineszenz hat normalerweise sehr schnelle Abkling-
zeiten. Die gemessenen langen Zeitkonstanten konnen zwei Urspriinge haben. Zum einen kann
ein langsamer Elektronentransfer zum Lumineszenzzentrum dafiir verantwortlich sein, wie zum
Beispiel bei Erbiumlumineszenz in Nanokristalliten [[150]. In diesem Fall wiirde eine lange Zeit-
konstante auch bei Defekt- oder Storstellenlumineszenz beobachtet werden. Zum anderen kann
ein indirekter Ubergang im Nanokristallit eine langsame Abklingfunktion der PL bewirken. Da
in Kapitel exzitonische Rekombination im Nanokristallit als Ursache der Lumineszenz
festgestellt wurde, lassen sich die Ergebnisse wie folgt deuten: Bei indirekten Halbleitern wird
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die Abklingzeit = der PL durch eine Konkurenz zwischen einer strahlenden (~ 7z) und einer
nicht strahlenden Rekombination (~ 7yg) bestimmt. Es gilt dann : % = % + ﬁ 7 héngt
damit von der relativen Wahrscheinlichkeit dieser beiden Prozef3e ab und kann bei Silizium bis
zu einer Sekunde sein [151]. Fur pordses Silizium werden bei Raumtemperatur Werte im Be-
reich von 1-100 us berichtet [2]]. In einem System isolierter Nanokristallite liegt dagegen keine
Besetzungsstatistik vor, sondern pro Kristallit existiert genau ein Elektron-Loch Paar. Bei mehr
als einem Elektron-Loch Paar pro Kristallit dominiert die nichtstrahlende Augerrekombination
[152]]. Die Gesamtzahl der Kristallite kann dann in zwei Gruppen aufgeteilt werden. In Gruppe |
sind Kristallite, die mindestens einen Defekt haben. Hier erfolgt nichtstrahlende Rekombination
(r = 7nr). Sie tragen damit nicht zum gemessenen PL-Signal bei. In Gruppe Il sind Kristal-
lite, die keinen Defekt enthalten. Hier erfolgt eine strahlende Rekombination (7 = 75). Die
gemessene Abklingzeit 7 beschreibt dann die tatsdchliche Abklingzeit 75 der strahlenden Re-
kombination. Diese Zeitkonstante verkiirzt sich mit abnehmender KristallitgroRe durch eine zu-
nehmende Lokalisierung der Ladungstrager und einen groeren Uberlapp der Wellenfunktionen
des Elektrons und des Loches im Kristallit. Damit dominieren bei kiirzeren Wellenlédngen kleine-
re Kristallite und bei langeren Wellenlange groRere Kristallite die gemessene Abklingfunktion.
Dies fiihrt zu unterschiedlichen Zeitkonstanten fir die in den verschiedenen MelRkurven in Ab-
bildung 5. 13

5.2.5. Vergleich mit anderen Herstellungsmethoden

Abschlielend kann festgestellt werden, daB es durch thermische Behandlung von aufgedampf-
ten SiOy-Schichten moglich ist, lumineszierende Nanokristallite herzustellen. Die Lumineszenz
ist in Ubereinstimmung mit der *Quantum-Confinement’-Theorie. Die erhaltenen Ergebnisse
passen damit sehr gut in ein Gesamtbild von Siliziumnanokristalliten unterschiedlicher Herstel-
lungsmethoden. In Abbildung sind PL-Spektren von Nanokristalliten verschiedenen Ur-
sprungs einander gegenibergestellt. In allen Féllen wurden Silizium-Kristallite identifiziert, de-
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Abbildung 5.14.: Zusammenstellung von Photolumineszenzmessungen an Silizium Nanokristalliten. Die
Herstellungsmethode unterscheidet sich bei allen Messungen und ist Gber dem jeweiligen Spektrum ange-
geben. In der Mitte sind die Spektren aus dieser Arbeit (Herstellung durch SiO-Verdampfung) zum Ver-
gleich abgegeben. Die anderen Ergebnisse stammen aus folgenden Literaturstellen: a) pordses Silizium
[247], b) lonenimplantation [[153], ¢) Plasma-CVD [99], d) Si/SiO, Cosputtern [95]], e) Cluster-Strahl-
Deposition [154].

ren Lumineszenz mit dem ’Quantum-Confinement’-Modell erklért wird. Die Spektren in jedem
Diagramm stellen jeweils die Lumineszenz fiir Kristallite unterschiedlicher GroRe dar. Die mit
Abstand groRte Verschiebung fiir das PL-Maximum kann fiir poroses Silizium beobachtet wer-
den. Hier kann das Maximum der Lumineszenz in einem Energiebereich von 1,1 eV bis 2,2eV
durch die Herstellungsparameter variiert werden. Alle anderen Verfahren haben die niedrigste
meRbare Maximum-Energie etwa bei 1,4 eV in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus die-
ser Arbeit (Abb. .14, Mitte oben). Lediglich fiir die Plasma-CVD Methode kann aufgrund des
beschrénkten MefRbereichs das niedrigste Maximum bei 1,6 eV beobachtet werden. Fir alle Ver-
fahren wird Ubereinstimmend eine Blauverschiebung mit abnehmender KristallitgroRe berichtet.
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S10x-Schichten mit Waferbonden

Unter Waferbonden versteht man das molekulare Verbinden zweier Festkorper (z.B. zwei Si-
liziumscheiben, englisch: Wafer), ohne dal} die Adhasion durch spezielle Zwischenschichten
vermittelt wird. Zwei sehr glatte und reine Siliziumwafer *bonden’ spontan, wenn sie in un-
mittelbaren atomaren Kontakt gebracht werden. Die Festigkeit der Bondstelle ist in dem hier
betrachteten Fall der hydrophilen Bondung durch die Ausbildung von Wasserstoff-Briickenbin-
dungen bedingt. Unter hydrophilem Bonden versteht man das Verbinden von Oberfldchen, die
mit hydrophilen (mit Wasser benetzbaren) Endgruppen, in der Regel -OH Gruppen, terminiert
sind. Neben der chemischen Reinheit ist die Mikrorauhigkeit der Oberflache fiir das Waferbon-
den eine wichtige Voraussetzung. Es kann deshalb als entscheidender Vorteil gewertet werden,
dal? die in dieser Arbeit erzeugten Schichten diese Voraussetzung schon von sich aus erftllen.
Wahrend beispielsweise durch CVD hergestellte SiO4-Schichten Rauhigkeiten in der Grolien-
ordnung von 20 nm haben konnen [155], ist die Mikrorauhigkeit bei allen in dieser Arbeit un-
tersuchten SiOy-Schichten deutlich unterhalb von 1 nm RMS (eine genaue Definition des Terms
"Mikrorauhigkeit” wird in Kapitel .21 gegeben). Diese Eigenschaft macht das System beson-
ders interessant, da es die Moglichkeit eroffnet ohne aufwendige und kostspielige Polier- und
Oberflachenmodifizierungsmethoden vergrabene SiOy-Schichten mittels Waferbondens herzu-
stellen. Einen guten Einblick in das Thema *Waferbonding’ gibt ein aktueller Ubersichtsartikel
von PIORI und Krduter [156] sowie das Buch von Tong und Gosele [159].

Das Waferbonden hat in letzter Zeit gerade auf dem Bereich der optischen Integration zuneh-
mend an Bedeutung gewonnen [[160]. Beispielsweise kann die Lichtausbeute einer Leuchtdiode
(englisch: light emitting diode,LED) deren Substrat mit Waferbonden durch ein durchsichtiges
Substrat ausgetauscht wurde, um bis zu 100 % gesteigert werden [161), [162]. Die momentan

Abbildung 6.1.: Konzeptvorschlag fiir
ein Lumineszenzdisplay auf der Ba-
W Si sis von Silizium Nanokristalliten in ei-
o © o 0 o) 0 .‘ ne-Si ner vergrabenen Schicht. Die Struk-
tur kann durch Kombination von SiO-
SiO, Verdampfung, Waferbonden und dem
Smart-Cut Prozel’ [157, [I58]] realisiert

werden.
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hellsten LEDs im rot-gelben Bereich werden Uiber einen Waferbondschritt hergestellt [[162, [163].
Verbindet man das Waferbonden vergrabener SiO,-Schichten mit einem anschlielfenden Tempe-
raturschritt, so ist es moglich, gleichzeitig die Bondenergie zu erhéhen und in der vergrabenen
Schicht Silizium Nanokristallite zu erzeugen (siehe Kapitel E)). Hierfir ist eine Temperbehand-
lung bei ca. 900 °C - 1000 °C nétig. So erzeugte Nanokristallite kdnnten tber eine entspre-
chende Dotierung der beiden Deckschichten fiir eine Vielzahl von interessanten Untersuchun-
gen genutzt werden. Beispielsweise konnten in der Siliziumschicht aktive elektronische Bauele-
mente realisiert werden, die eine gezielte Ansteuerung einzelner Kristallite erlauben. Hierbei ist
es auch maoglich einen ’Low-Temperature’-Bondschritt (beispielsweise mit Plasmabehandlung
[164]]) auch nach der Kristallitbildung vorzunehmen, falls die aktiven Elemente keinen hoheren
Temperaturen ausgesetzt werden dirfen. So kdnnen beispielsweise durch Transistorfunktionen
Uber Tunnelibergdnge einzelne Ladungen auf die Kristallite gebracht werden. Eine solche An-
ordnung konnte als eine einfache statische Speicherzelle genutzt werden [[165, (166 (167, 29]. Bei
Optimierung der berichteten Photoleitfahigkeitseigenschaften [168] kénnte eine dhnliche Anord-
nung mit transparentem Substrat als ortsaufgeldster Lichtsensor konzipiert werden. Regt man die
Kristallite lokal zum Leuchten an, so kann auch ein Display auf dhnliche Weise realisiert wer-
den. Eine Herstellung solcher oder dhnlicher Strukturen (siehe Abb. B.1) ware dann analog zur
Herstellung eines SOI wafers (silicon on insulator) beispielsweise mit dem ’Smart-cut’ Prozel3
[157, 158] moglich. Arbeiten zu Elektrolumineszenzdioden basierend auf Si-Nanokristalliten
sind vielfaltig [169, [170, 171]. Abgesehen von der jeweils fur die Anwendung spezifischen Op-
timierung ist daftr aber vor allem eine genaue Kenntnis und Optimierung der elektrischen Ei-
genschaften der Grenzschicht notwendig. Die Untersuchungen der elektrischen Eigenschaften
gebondeter Grenzflachen sind dagegen noch in den Anfangen. Hobart et. al. berichteten, dal
pn-Dioden, welche durch UHV-Waferbonden hergestellt wurden, sehr gute elektrische Charak-
teristika haben [172]. Die nétigen Untersuchungen zur Realisierung effizienter Lichtemission
sind damit sehr umfangreich, so dal’ in dieser Arbeit nur die prinzipielle Mdglichkeit unter-
sucht werden soll, solche vergrabenen Schichten in einer Kombination aus SiO-Verdampfung
und Waferbonden zu realisieren. Die Moglichkeiten der Anwendung solcher Strukturen bleibt
weiterfihrenden Arbeiten tberlassen und sei hier nur als Motivation genannt.

6.1. Der Waferbondprozel3

Die Vorgehensweise zur Herstellung einer vergrabenen Schicht soll im Folgenden erldutert wer-
den. Erste Voraussetzung ist, dal’ die verwendeten Substrate die sehr hohen Anforderungen an
die Oberflachenqualitét erfiillen. Benutzt werden ausschlieRlich 100 mm Si(100) p-Type Wafer
der Firma Okmetik. Diese haben einen Leitwert von > 5 2 cm und haben durch Behandlung mit
speziellen Polierverfahren eine extrem glatte Oberflache (prime grade) mit einer Mikrorauhigkeit
in der GrolRenordnung von 0,1 nm RMS. Die Scheiben werden zunéchst in einer RCAL Losung
(NH4OH:H504:H,0 = 1:1:5) 5 Minuten bei 80 °C gereinigt. AnschlieBend wird auf einen Wafer
von der Vorderseite in der Vakuumkammer eine SiOy-Schicht aufgedampft. Dieser Wafer wird
nun mit der beschichteten Seite gegen einen zweiten unbeschichteten Wafer gebondet. Dafiir
wird zunéchst noch einmal eine Reinigung mit RCA1 oder SPM (H,04,:H,SO, = 1:1) vorge-
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nommen. Da sich herausgestellt hat, dal? das RCA1-Verfahren die Schichten teilweise angreift,
bei sehr langsam aufgedampften Schichten sogar auflost, wird in der Regel eine SPM Reinigung
benutzt. Diese hat in Testmessungen auch die besten Rauhigkeitswerte ergeben [[173]. Auch
Vergleiche in bezug auf die Reinigungswirkung dieser beiden Verfahren sind in diesem Artikel
beschrieben. Nach der SPM-Behandlung sind die Oberfldchen beider Wafer mit einer diinnen
Oxidschicht bedeckt, welche mit -OH Gruppen terminiert ist. AuRerdem werden durch die Rei-
nigung organische und metallische Verunreinigungen der Oberflache weitgehend entfernt.

Damit der eigentliche Bondvorgang nicht im Reinraum durchgefiihrt werden muB, wird eine so-
genannte *Mikro-Reinraum-Bondmaschine’ benutzt. Die tatsachlich verwendete ’Bondmaschi-
ne’ wurde im Rahmen dieser Arbeit als Weiterentwicklung der urspriinglichen Konstruktion
[174), 175] neu entworfen, konstruiert und getestet. Sie verfiigt Gber die zusétzliche Maoglich-
keit, wahrend des Trocken- und Bondvorgangs die Kammer mit einer Membranpumpe auf etwa
4 mbar zu evakuieren. Diese Variante des Waferbondens wird auch als *low vacuum bonding’
bezeichnet und es wird berichtet, dal bei niedrigen Temperaturen schon hohe Bondenergien er-
reicht werden konnen [176]. Die hohere Bondenergie bei *low-vacuum-bonding’ im Vergleich
zum normalen hydrophilen Bonden wird jedoch momentan wieder in Frage gestellt [177]. In der
vorliegenden Arbeit soll das Verfahren dagegen lediglich helfen, den Einbau von groRen Men-
gen von Wasser und Gas in der Grenzflache zu verhindern und damit die Blasenbildung an der
Bondgrenzflache sowie eine nachtrégliche Oxidation des hergestellten Oxidfilms durch das in
Schicht und Bondgrenze vorhandene Wasser wéhrend des Heizvorganges zu unterbinden.
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Abbildung 6.3.: Schematische Darstellung der Beziehungen zwischen Hohe 2h und Radius R einer
Liicke zwischen den zu bondenden Wafern. a) R > 2t,, b) R < 2t,, [159, [179].

Die einzelnen Schritte des Bondvorgangs sind in Abbildung B2l schematisch dargestellt. Unmit-
telbar nach der Reinigung werden die beiden Wafer mit der polierten (bzw. der beschichteten)
Seite gegeneinander in die Bondmaschine gelegt. Sie sind dann noch durch mehrere etwa 2 mm
dicke Abstandhalter getrennt. Bei 30 Umdrehungen pro Minute wird nun fur etwa 5 min mit
Reinstwasser gespilt um durch den Transportprozeld bedingte Verunreinigungen, vorwiegend
Staubpartikel, zu entfernen. AnschlieRend wird ein transparenter Deckel aufgesetzt und bei etwa
3000 Umdrehungen/min unter Vakuum (4 mbar) und leichter IR-Bestrahlung ein Trocknungs-
vorgang (5 min) durchgefiihrt. Die Wafer liegen nun nur noch durch die Abstandhalter getrennt
in gereinigtem, trockenem Zustand einander gegeniiber. Zum eigentlichen Bondvorgang kommt
es durch Herausdrehen der Abstandhalter. Dadurch fallen die Wafer aufeinander und kommen in
unmittelbaren Kontakt. Durch einen leichten Andruck wird dann von der Mitte her eine *Bond-
welle” ausgeldst, die sich in wenigen Sekunden (iber den gesamten Wafer erstreckt. Dabei bilden
sich zwischen den Terminierungsgruppen der Oberflachen tber die wenigen Monolagen zuriick-
gebliebenen Wassers Wasserstoffbriickenbindungen aus. Die Wafer sind nun “hydrophil’ gebon-
det. Zur Erh6hung der Bondenergie (Energie die notig ist, um die durch Bonden verbundenen
Wafer an der Bondstelle wieder zu trennen) ist eine Behandlung bei Temperaturen von min-
destens 400 °- 600 °C notig. Da zur Kristallitbildung ohnehin hdhere Temperaturen verwendet
werden, wird die genaue Abhangigkeit der Bondenergie von der Temperatur hier nicht weiter un-
tersucht. Erste Ergebnisse zu vergrabenen Schichten mit Waferbonden wurden bereits veroffent-
licht. Bei einer Temperung bei 1000 °C werden dabei Bondstarken von mindestens 13 MPa durch
Zugversuch ermittelt [178]. Dies reicht fur eine industrielle Nutzung der hergestellten Strukturen
aus.

6.2. Untersuchungen zur Bondbarkeit von
SiO«-Schichten

Ein ausgesprochen wichtiges Kriterium fur die Bondbarkeit zweier Wafer ist die mikroskopische
Rauhigkeit der Oberflachen. Die theoretischen Grundlagen fur die Bondbarkeit zweier Ober-
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flachen in Abhangigkeit von der Oberflachentopologie wurden erstmals von Tong und Gosele
mathematisch gefat [179]. Hierbei spielt sowohl die Hohe der Strukturen als auch deren Breite
eine Rolle. In X- und Y-Richtung bezeichnet man die Breite der Strukturen auch als Wellenlénge
2R. Man unterscheidet zwei Grenzfélle, die in Abbildung €3 skizziert sind. Im einen Fall ist
R > 2t,, im anderen ist R < 2t,,. Hierbei ist t,,, die jeweils als gleich angenommene Dicke
der beiden Wafer. Im ersten Fall kann man die Amplitude / bei der das Waferpaar noch ohne
duBeren Druck verbunden werden kann mit der elastischen Plattentheorie abschétzen [[159]:

37
h < R? 6.1
S (6.)
In diesem Fall hdngt / von der Dicke der Wafer (t,, = t,1 = t,2) ab. Imzweiten Fall (R << 2t,,)
kann durch die Theorie der elastischen Kugeln (Hertz’sche Pressung) aus der Verformungsener-
gie die maximal schlieBbare Liicke A abgeschéatzt werden. Die Lésung ist dabei unabhéngig von

der Waferdicke [159]:
Ry
< — 2
h < 3,54 [ (6.2)

Hierbei ist £/ = l_Euz, E das Young’sche Elastizitdts-Modul, v die Poissonzahl und ~ die
Oberflachenenergie. Fir die verwendeten Standard Silizium-Wafer (100) gilt: ¢,=525 um,
E =1,66+10" N/m? v = 0, 29, v =100 mJ/m?. Fiir diese Werte errechnen Tong und Gosele aus
der Kombination beider Gleichungen ein Diagramm, welches in Abhdngigkeit von Amplitude
und Wellenlange Aussagen iiber die Bondbarkeit macht (siehe Abb. &.4). Man kann deutlich er-
kennen, dal langwellige Strukturen ein Bonden eher zulassen als kurzwellige Rauhigkeit. In der
Praxis kdnnen Wafer mit einer langwelligen Schwankungen von 1-3 zm noch gebondet werden.
Ist die Wellenldnge gleich der Waferdurchmesser (Gesamtdurchbiegung), so sind bis zu 25 um
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auf einem 100 mm Wafer kein Hindernis [159]. In der Realitét sind allerdings die Variationen der
Oberflache nicht auf eine Wellenlénge beschréankt, sondern die Bondbarkeit wird durch ein Spek-
trum von Amplituden bestimmt. Wenn mehr als eine Frequenz das Fourierspektrum bestimmt,
missen integrale Methoden angewandt werden.

6.2.1. Bestimmung der Mikrorauhigkeit mit dem
Rasterkraftmikroskop (AFM)

Wie aus dem Diagramm hervorgeht haben gerade die hochfrequenten (oder kurzwelligen)
Variationen einen entscheidenden Einfluf} auf die Bondbarkeit. Hierfur hat sich die Messung der
Mikrorauhigkeit in der Praxis durchgesetzt. Diese ist tiblicherweise durch einen RMS-Wert (root
mean square) oder Rgrs bestimmt, der mit einem Rasterkraftmikroskop (englisch: atomic force
microscope, AFM) bestimmt werden kann. In dieser Arbeit soll durch die Ermittlung der RMS-
Rauhigkeit, gemessen mit einem AFM, die Eignung der Schichten fiir den WaferbondprozeR in
Abhéngigkeit der Herstellungbedingungen untersucht werden. Der RMS Wert bestimmt sich aus
[181]:

1 N—-1
Rrus = N > Y2 (6.3)
=0

Hierbei ist Y die Abweichung der Strukturhdhe von einer Basisebene (Mittelwert aller Struk-
turhdhen). Rgars stellt damit genau die Standardabweichung der Werte von einem Mittelwert
dar. In einem kontinuierlichen Spektrum entspricht das dem Leistungsspektrum. Da ein AFM-
Bild aber sowohl in Ausdehnung als auch in der Auflésung begrenzt ist, hat dieses eine obere
und eine untere Grenze.
Die in dieser Arbeit gezeigten AFM-Aufnahmen und errechneten RMS Werte werden an einem
Digital-Instrument *Dimension 5000° AFM im *Tapping-Mode’ unter Verwendung einer Silizi-
um AFM-Spitze gemacht. Die Spitze hat laut Hersteller einen Radius kleiner als 10 nm. Die Bil-
der sind mit einen Scanbereich von 1 ym*1 um und einer Auflosung von 512*512 Bildpunkten
aufgenommen. Die Scanrate betrdgt zwischen 0,5 und 1 Hz. Durch die gewahlten MeRparame-
ter wird das gemessene Spektrum also auf Wellenlangen zwischen 2 nm und 1 um beschrankt.
Hierbei ist wichtig, dal der GroRteil der Oberflachentopologie in diesem Bereich liegt, um kei-
ne grofRen Abweichungen der Messung von den realen Werten zu bekommen. Das Maximum
der Frequenzspektrums liegt fir die vorliegenden Messungen etwa im Bereich von 10 nm und
liegt damit innerhalb des gemessenen Bereichs. Zum Vergleich von RMS Werten ist deshalb im-
mer die Angabe des Frequenzbereichs und der ScangroRe erforderlich [[I82]. In der Praxis hat
sich ein Scanbereich von 1 pum*1 um als Standard fur derartige Untersuchungen durchgesetzt.
Exemplarisch sind in Abbildung &5 Ausschnitte (1 xm*0,5 um) aus den AFM-Aufnahmen ei-
ner Probenserie (C1-C6, schrég aufgedampft, T's=20 °C) gezeigt. Hierbei wurde von links nach
rechts der Sauerstoffgehalt der Probe bei der Abscheidung erhoht. Die gemessenen Werte der
RMS-Rauhigkeit zeigen keine deutliche Zunahme der Rauhigkeit zu hoheren Werten mit zu-
nehmendem Sauerstoffgehalt (siehe Abb. [6.6)). Lediglich Probe C6 zeigt mit 1,656 nm einen
deutlich hoheren Wert als die anderen Proben der Serie. Diese Probe war allerdings schon durch
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5 nm

2,5

Abbildung 6.5.: AFM Abbildungen der Oberflache. Gezeigt ist jeweils ein 500 nm breiter Streifen der
Proben C1, C2, C3, C4, C5, C6 (von links nach rechts). Die Aufnahmen wurden als 1 gm*1 um Scans
bei 1 Hz im Tappingmode gemessen. Hierfir wurde eine Siliziumspitze verwendet.

die RBS-Messungen (Kapitel B1.3) als in hohem MaRe por6s identifiziert worden, sodall mogli-
cherweise sogar Locher durch die gesamte Dicke der Schicht hindurchgehen. Dies kann jedoch
mit einer AFM-Messung nicht immer korrekt wiedergegeben werden, weil die Spitze nur eine
endliche Lange und einen endlich kleinen Spitzenradius hat. Mit Ausnahme der Probe C6 haben
alle Proben dieser Serie eine Rauhigkeit von etwa 0,6 nm RMS. Ein unbeschichteter Si-(100)
Wafer hat zum Vergleich einen Wert von etwa 0,1 nm. Laut einer groben Abschétzung sollte fiir
gute Bondbarkeit ein Wert von 0,5 nm eingehalten werden [[159]. Die gemessenen Rauhigkeiten
uberschreiten diesen Wert geringfugig. In Einzelfdllen sind aber schon positive Bondversuche
von SiO,-Oberflachen bei Rauhigkeiten von 1 nm berichtet worden [183]. In der Praxis zeigt
sich, daf® auch Proben von Typ C1 noch bondbar sind. Eine leichte Verbesserung der Rauhigkeit
ergibt sich, wenn das Substrat wahrend der Abscheidung auf 100 °C erhitzt wird (Proben O1-O6
in Abb. B.8). Die besten Werte haben Proben mit senkrechter Aufdampfgeometrie und geheiz-
tem Substrat (N1-N6). Diese zeigen Rauhigkeitswerte unter 0,3 nm RMS. Eine Temperung bis
1000 °C bringt keine deutliche Verschlechterung der Rauhigkeit mit sich. Probe N1 hat beispiels-
weise vor einer Temperung eine Rauhigkeit von 0,24 nm, nach einer einstindigen Temperung
bei 1000 °C ist der Wert mit 0,23 nm kaum verdndert. Wafer des Typs N1 zeigten bei einem
Bondversuch nach einer 1000 °C Temperung und einer zweiten Temperung nach dem Bonden
vergleichbar gute Bondenergien wie sofort gebondete Proben. Eine erhdhte Schichtdicke bewirkt
dagegen einen leichten Anstieg der Rauhigkeit (Probe Typ O2: 100 nm Schicht: 0,42 nm, 1 zm-
Schicht: 0,56 nm).

Auch andere Autoren haben in letzter Zeit Interesse an der Rauhigkeit von aufgedampften SiOy-
Schichten entwickelt [184]]. Hier werden Werte deutlich unter 1 nm berichtet, die bei hohem
Restgasdruck wahrend der Abscheidung auf 1,5 nm ansteigen. Die Resultate sind damit in etwa
vergleichbar, allerdings werden in der vorliegenden Arbeit bei optimalen Bedingungen die nied-
rigsten Werte ermittelt (Probe N5: 0,16 nm). Dies kann eventuell auf die hier verwendete relativ
niedrige Aufdampfrate zuriickgefiihrt werden.

Bondversuche bestétigen die gefundenen Tendenzen der Rauhigkeitsmessungen. Wéhrend Pro-
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ben vom Typ C1 gerade noch bondbar sind, ist die Ausbreitung der Bondwelle im Fall der Proben
vom Typ N1 wesentlich spontaner, was auf eine bessere Bondenergie hinweist. Messungen der
Bondenergie konnten an den ungetemperten Proben nicht vorgenommen werden, da die Bond-
energie zum Teil so gering ist, dal beim Klingentest (siehe Anhang [A1]) die Wafer vollstdndig
separiert werden.

Zur Erhéhung der Bondenergie werden die gebondeten Waferpaare fir eine Stunde auf 1000 °C
erhitzt. Dieser Wert wurde gewadhlt, da die gleiche Temperaturbehandlung auch fiir die Bildung
der Nanokristallite notig ist. Es zeigt sich, dal Wafer, die unter schragem Aufdampfwinkel her-
gestellt wurden, sich bei der Temperaturbehandlung wieder trennen. Waferpaare, die unter senk-
rechten Aufdampfwinkel beschichtet wurden, zeigen dagegen trotz der inhomogenen Schicht-
dicke eine deutliche Verbesserung der Bondenergie. Nach einer Temperung ist die Bondenergie
der Probe N1la so hoch, daB beim Klingentest meist der Wafer bricht. Bei einem einzelnen Ver-
such (von fiinf) war dies nicht der Fall und es kann eine Bondenergie von etwa 1670 mJ/m?
gemessen werden. Bedingt durch die Ungenauigkeit der Methode kann der Fehler bis zu + 30 %
betragen. Da aber bei allen weiteren Versuchen die Wafer gebrochen sind, kann davon ausge-
gangen werden, daR der tatsdchliche Wert eher hoher liegt. Der Ursache fur das Verhalten der
schréag aufgedampften Wafer soll im folgenden Kapitel nachgegangen werden.

6.2.2. Bestimmung der Schichtspannung mit Laserabtastung

Untersuchungen tber die Verdampfungseigenschaften von SiO [80] haben gezeigt, dal gerade
bei schrég aufgedampften Schichten teilweise sehr grofie Spannungen in der Schicht entstehen
konnen. Diese bewirken eine Verbiegung des Substrat-Wafers und erzeugen damit eine Kraft-
komponente, die der Bondenergie entgegen wirkt. Wafer, die mit einer 200 nm SiO,-Schicht
bedampft wurden (z.B. O1), kbnnen wegen ihrer geringen Rauhigkeit ohne Probleme gebondet
werden. Eine Temperung bewirkt allerdings, daf sich die gebondeten Wafer wieder trennen.
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Zur Klérung des Sachverhalts soll folgender Versuch beitragen: Ein doppelseitig polierter Wafer
wird von beiden Seiten mit jeweils einer identischen SiO,-Schicht (wie O1) bedampft. In die-
sem Fall miBten sich die auftretenden Spannungen unabhéngig von der Temperatur in jedem
Fall kompensieren, so daR keine Verbiegung des Wafers resultiert. Tatsachlich zeigt das Expe-
riment, dal’ das gebondete Waferpaar bei gleicher Temperbehandlung zusammen halt, wahrend
es ohne Rickseitenbeschichtung bei der Temperung zum Auftrennen der Wafer kommt. Dieses
Ergebnis konnte in mehreren Versuchen eindeutig reproduziert werden. Die entstehenden Span-
nungen sind also letztendlich ausschlaggebend fiir die Instabilitdt der Bondgrenzflache. Da die
auftretende Spannung direkt mit der resultierenden Verbiegung korreliert, kann folgende Uberle-
gung angestellt werden: Als Ausgangssituation nehmen wir zwei absolut flache und glatte Wafer
an, die durch die tibliche Bondenergie fiir hydrophile Bindungen von « = 100 mJ/m? zusam-
mengehalten werden. Nun wird auf einen Wafer eine verspannte Schicht aufgebracht, die in
einer Verbiegung resultiert. Die maximale Verbiegung (Differenz zwischen hochstem und nied-
rigstem Punkt der Oberflache) wird dabei als 2A bezeichnet. Um die Wafer zu bonden, mul eine
Flachenlast auf dem Wafer aufgebracht werden, die genau so grol} ist wie die z-Komponente
(senkrecht zum Wafermittelpunkt) der resultierenden Kraft aus der verspannten Schicht. Diese
wiirde den Wafer dann wieder gerade biegen. Ist der Wafer dann gebondet, wirkt bei Entfernen
der Flachenlast die resultierende z-Komponente der Schichtspannung in gleicher Grolie gegen
die Bondenergie. Diese Fall ist analog zu den Betrachtungen fur Rauhigkeit und kann mit Glei-
chung (Fall R > 2d) berechnet werden. Hierbei werden folgende Werte angenommen: v =
100 mJ/m?, R=5 cm, d=525 um, E = 1,66 * 10'* N/m?, v = 0, 29. Die Bondbarkeitsgrenze fiir
h ist dann etwa 190 zm. Die Durchbiegung 2~ muf3 also kleiner als 380 pzm sein, um nicht allein
durch die Schichtspannung bei voller Bondenergie ein Bonden zu verhindern. Bei verminderter
Bondenergie nimmt dieser Wert mit der Wurzel der Bondenergie ab. Andererseits kann auch eine
von der Rauhigkeit abhdngige effektive Kontaktflache zur Erniedrigung der Bondenergie fiihren
[185], so daR die 380 m nur die absolute Obergrenze fiir sonst ideale Parameter bilden.

Die Korrelation zwischen der Schichtspannung und der resultierenden Waferverbiegung kann
durch die Stoney-Formel beschrieben werden [[186]. Die mittlere Schichtspannung ¢ fiir einen
einseitig beschichteten Wafer 1413t sich dann berechnen:

Et?
=5 6.4
’ (1 —v)6Rd (6.4)
Die geometrischen Verhaltnisse sind in Abbildung B.7] verdeutlicht. Ein positiver Biegeradius R

entspricht dabei einer kompressiven Verspannung der Schicht wie in der Abbildung dargestelit.
Die Verbiegung A kann aus dem Biegeradius R errechnet werden:

h=R [1 — cos (%)} =R [1 — cos (%)] (6.5)
Die maximale Verbiegung von 380 pm fir eine 100 nm dicke verspannte Schicht auf (100)-
Silizium (525 pm) entspricht einer Spannung von etwa 25 GPa, die in keinem Fall Giberschritten

werden darf.
Die tatsdchlich auftretenden Spannungen wurden mit einem SpannungmefRgerdt vom Typ
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6. Herstellung vergrabener SiOy-Schichten mit Waferbonden
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' ! Abbildung 6.7.: Schematische Darstel-
lung der Verhdltnisse bei einer Verbie-
d gungsmessung mit Laserabtastung fir
eine kompressiv verspannte Schicht der
Dicke d auf einem Substrat der Dicke
t,. Die Spannung bewirkt eine Verbie-
gung h mit dem Biegeradius R.

Tencor-FLX bestimmt. Hierfur wird jeweils ein doppelseitig polierter Wafer von einer Seite
beschichtet. Die andere Seite wird dann mit einem Laser abgetastet. Aus dem Winkel des reflek-
tierten Laserstrahls an mehreren Mel3punkten wird dann Uber eine spharische Anpassung vom
Computer der Biegeradius R des Wafers bestimmt, aus dem dann die Spannung o und die Ver-
biegung A errechnet werden kann. Der besondere Vorteil der verwendeten MelRapparatur liegt
darin, daR auch die Temperaturabhangigkeit der Spannung bis 900 °C bestimmt werden kann
(Leider wird ein MeR-System, mit dem Spannungen bei Bedingungen der realen Temperung bis
1000 °C gemessen werden konnen, derzeit von keinem Hersteller angeboten [187]). Wahrend
der Messung wird der Wafer in der Apparatur unter Argondurchfluf? analog zu den in dieser
Arbeit tblichen Tempervorgdngen mit 10 K/s auf 900 °C aufgeheizt, fur eine Stunde bei die-
ser Temperatur gehalten und anschlieend mit der gleiche Rate wieder abgekihlt. Durch die
aktive Kuhlung wird die Rate auch beim Abkihlen bis etwa 200 °C eingehalten. Das Ergebnis
einer solchen Messung ist in Abbildung B8 dargestellt. Der hier gezeigte Temperaturverlauf ist
mehrere Male an unterschiedlichen Proben gemessen worden und ist typisch fir diese Art von
SiOy-Schichten. Nach bestem Wissen des Autors sind bisher noch keine vergleichbaren tempe-
raturabhangigen Spannungsmessung zum System Si/SiO, veroffentlicht worden. An der rechten
Seite ist die resultierende Verbiegung des Wafers angegeben, unter der Annahme, dal} er vor
dem Aufbringen der Schicht eben ist. Da dies in der realen Messung nicht immer der Fall ist,
wird vor dem Aufdampfen eine Referenzmessung gemacht, auf die die MeRdaten dann bezo-
gen werden. Die Messung zeigt einen relativ komplexen Verlauf der Spannung mit der Tem-
peratur wahrend des Aufheizvorganges. Die Spannung ist mit -280 MPa zundchst kompressiv
(Druckspannung). Bei Aufheizen erfahrt diese bei etwa 400 °C einen Nulldurchgang und ist bei
etwa 600 °C auf eine maximale Zugspannung angestiegen. AnschlieBend nimmt sie ab und er-
reicht bei 900 °C wieder etwa den Nullpunkt. Auffallend ist hier zundchst, dal} die Spannung
bei Raumtemperatur kompressiv ist. Ublicherweise wird beim Verdampfen von SiO eine tensile
Spannung beobachtet. Alle Messungen in der Literatur beziehen sich aber auf Messungen direkt
in der Vakuum-Anlage. Beim Beliften wird z.B. von Novice [81] ebenfalls eine Ausbildung
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6.2. Untersuchungen zur Bondbarkeit von SiOx-Schichten
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kompressiver Spannungen beobachtet. Dieser Effekt ist um so groRer je langsamer der Film auf-
gedampft wurde. Novice fuhrt den Effekt auf Adsorption von Wasser aus der Atmosphére in
der Schicht zuriick. Wie Priest et. al. berichten [80], spielt aber auch der Aufdampfwinkel eine
entscheidende Rolle. Sie beobachten ein Umklappen der Zugspannung in eine etwa gleich grofie
Druckspannung unmittelbar nach der Beliiftung der Anlage. Bei einem Aufdampfwinkel von
45 ° sind hier die grofiten Einfliisse zu beobachten. Die Beobachtungen decken sich mit den Er-
gebnissen aus den Infrarotuntersuchungen in Kapitel 32241 Wie ein zweiter Versuch beweist, bei
dem die maximale Temperatur 500 °C betragt (Abb. B.8), ist die Anderung des Spannung beim
Tempern irreversibel. Auch dieses Ergebnis ist konform mit den Ergebnissen der Infrarotunter-
suchungen. Die Spannungsmessung scheint damit bis etwa 600 °C deutlich von der Desorption
der -OH und Si-H Gruppen verbunden mit einer Umordnung und Verdichtung des Oxids domi-
niert zu sein. Bei der Umwandlung von SiO in Si und SiO, treten auf’erdem Dichtednderungen
auf, (psio= 2,13 glcm?, ps;0,= 2,20 glcm?, pg;= 2,33 g/cm?, die zusdtzliche Zugspannung er-
zeugen. Bei 600 °C ist moglicherweise schon eine FlieRgrenze erreicht, bei der das Material der
vom Substrat ausgetibten Zugspannung nachgibt und relaxiert. Fiir thermisches SiO, wird ein
solches Verhalten etwa ab 960 °C beobachtet [188]. Die Abkiihlkurve zeigt einen sehr geraden
Verlauf, der typisch ist fir zwei Materialien mit unterschiedlicher thermischer Ausdehnung. Es
erfolgt also beim Abkiihlen keine strukturelle Verdnderung des Materials mehr. Bei einem zwei-
ten Temperzyklus folgt die Spannung sowohl beim Aufheizen als auch beim Abkiihlen dieser
linearen Abhédngigkeit. Die beim ersten Aufheizen stattfindenden strukturellen Verénderungen
sind also irreversibel. Interessant ist in diesem Zusammenhang der Vergleich mit einer Probe,
die senkrecht aufgedampft wurde und keine -OH-Gruppen enthélt. Ein solcher Versuch (N1c)
ist in Abbildung dargestellt. Hier ist zu beachten, daR bei der Errechnung der Spannungen
und der Durchbiegung von einer gleichmaRig dicken Schicht ausgegangen wird. Dies ist jedoch
bei dieser Probe (N1c) nicht der Fall. Hier sind Schwankungen bis zu 10 % in radialer Richtung
moglich (vgl. Kapitel Z4.7). Die absoluten Spannungen und Verbiegungswerte sind deshalb
mit groRen Fehlern behaftet. Diese kdnnen auch nicht korrigiert werden, da die Errechnung der
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6. Herstellung vergrabener SiOy-Schichten mit Waferbonden
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Spannungswerte vom Computersystem wahrend der Messung vorgenommen wird und die Origi-
nalmeRdaten nicht gespeichert werden. AuRerdem wird eine Anpassung an eine Kugeloberflache
fiir die Errechnung des Biegeradius angesetzt, was ebenfalls nur bei gleichmaliger Schichtdicke
gilt. Diese Messung konnen deshalb nur Tendenzen aufzeigen. Dennoch zeigt die Messung einen
ahnlichen Verlauf wie auch Probe O1. Unterschiede sind aber vor allem im Temperaturbereich
unterhalb von 300 °C zu sehen. Dieser wird bei Probe O1d offenbar von der Desorption der
gebundenen -OH Gruppen dominiert. Im weiteren Verlauf sehen die Messungen dagegen recht
ahnlich aus.

Obwohl die Messungen sehr interessante Ergebnisse uber den Verlauf der Spannung wéhrend
des Temperprozesses zutage bringen, sind die auftretenden Spannungen fast zwei GroRenord-
nungen Kleiner, als die errechnete Hochstspannung fir die Bondbarkeitsgrenze. In diesem Zu-
sammenhang sind allerdings eine Reihe von Einflissen zu bedenken, die alle Griinde fiir eine
Unterschreitung dieser Obergrenze darstellen:

e Die errechnete Spannung von 25 GPa bildet die absolute theoretische Obergrenze fiir die
Bondbarkeit. Durch lokale Inhomogenitéten kann ein Debonden aber schon bei geringeren
Spannungen auftreten.

e Die Obergrenze gilt nur fir 100 % der hydrophilen Bondenergie, bei niedrigere Bondener-
gien nimmt der Wert mit der Wurzel von - ab.

e Die Rauhigkeit liegt mit etwa 0,5 nm am oberen Ende der berichteten Obergrenze fiir
die Bondbarkeit, so daR evtl. schon sehr viel kleinere Spannungen schlie3lich ausschlag-
gebend fir ein Auftrennen der Wafer sein konnen. Dies erklart auch, warum bei den
senkrecht aufgedampften Schichten, die eine wesentlich bessere Rauhigkeit zeigen, kei-
ne Spannungskompensation erforderlich ist.

e Es konnte sich durch die Desporption von -OH Gruppen und Wasserstoff in der Schicht ein
hoher Gasdruck ergeben, der zum Auftrennen der Bondgrenzflache beitragt. Wasserstoff
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Abbildung 6.10.: HRTEM-Aufnahme eines Querschnitts durch zwei gebondete Si-Wafer mit einer
vergrabenen SiOy-Zwischenschicht. In der Schicht sind durch Temperung bei 1000 °C Silizium-
Nanokristallite entstanden. Die Vergrofierung zeigt einige Kristallite, die durch ihren Gitterabstand ein-
deutig als Silizium identifiziert werden kdnnen.

entsteht unter anderem auch bei der Reaktion des Wassers in der Bondgrenzfliche mit
Silizium.

e Es ist zwar eine verstdarkende Wirkung der Temperbehandlung auf die Bondenergie nach-
gewiesen, diese gilt aber erst nach dem Abkihlen auf Raumtemperatur. Uber die Bond-
energie wahrend des Temperprozesses sind keine Werte bekannt.

6.3. Vergrabene SiOy-Schichten

Die Herstellung vergrabener Schichten mit dem beschriebenen Verfahren an Si-Wafern mit einer
SiO4-Schicht ist an Proben mit beiden Aufdampfgeometrien mdglich. Bei Proben mit schréger
Geometrie mul} eine dquivalente Rickseitenschicht zu Spannungskompensation aufgebracht
werden. Exemplarisch ist in Abbildung .10 eine hochaufldsende TEM-Aufnahme einer sol-
chen vergrabenen Schicht dargestellt. Die Schicht wurde mit schrager Aufdampfgeometrie und
Spannungskompensationsschicht gebondet und anschlieRend getempert (400 °C, 12 h, 1000 °C,
1 h). Deutlich zu erkennen ist die Bildung von Si-Nanokristalliten in SiO,. Die mittlere GroRe
der Kristallite betrdgt etwa 4 nm (siehe auch [178]). An beiden Seiten sind die Gitterebenen der
einkristallinen Siliziumsubstrate erkennbar. In den Kreisen ist jeweils die Fouriertransformation
des Substratgitters abgebildet.
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6. Herstellung vergrabener SiOy-Schichten mit Waferbonden
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Abbildung 6.11.: Vergleich der Photolumineszenz einer vergrabenen SiO»-Schicht mit Si-
Nanokristalliten zwischen zwei SiO»-Wafern mit einer dquivalent hergestellten einfachen Schicht.

6.3.1. Photolumineszenz einer vergrabenen Schicht

An einer vergrabenen Schicht in Silizium kdnnen keine Lumineszenzmessungen vorgenommen
werden, da das Substrat weder fiir das eingekoppelte UV-Laserlicht (A = 325 nm) noch fir die
erzeugte Lumineszenz transparent ist. Es ist jedoch moglich anstelle von Silizium Wafern als
Substrate alternativ amorphe Quarzwafer zu verwenden. Das PL-Spektrum in Abbildung
wurde an einer solchen Struktur gemessen. Die Herstellungbedingungen der Schicht entsprechen
dabei denen der Probe O1. Die Struktur wurde mit Hilfe einer Spannungskompensationsschicht
auf der Riickseite des beschichteten Wafers gebondet. Diese wurde nach dem Tempern (1000 °C,
1 Stunde) mit Amoniumfluorid-Losung wieder entfernt um sicher zu gehen, dal? tatsachlich nur
die Lumineszenz aus der vergrabenen Schicht gemessen wird. Die Messung selber entspricht
dabei dem in Kapitel 5. 1.3 beschriebenen Verfahren. Die MeRwerte wurden jeweils auf das Ma-
ximum der Messung normiert. Die Form und Position der PL und der Messung an der Ver-
gleichsprobe (O1, 1 h bei 1000 °C in H, getempert) sind sehr ahnlich.

Es kann festgestellt werden, da Aufgrund der sehr geringen Rauhigkeit der aufgedampften
Schichten ein Waferbonden ohne zusatzlichen Polierschritt moglich ist. Es wurden Wafer bei-
der Typen (schrég und senkrecht aufgedampft) erfolgreich gebondet. Bei schrag aufgedampften
Wafern ist eine Spannungskompensationsschicht nétig, um ein Auftrennen wéhrend des Tem-
pervorgangs zu verhindern. Die auftretenden Spannungen allein kdnnen die Uberschreitung der
Bondbarkeitsgrenze nicht erklaren, sind aber in der Summe aller Einzelfaktoren schliellich aus-
schlaggebend. Bei Wafern des Typs N (senkrecht aufgedampft) tritt dieses Problem nicht auf.
Dies kann sowohl mit der besseren Rauhigkeit als auch mit den fehlenden adsorbierten Wasser
begriindet werden. Es ist moglich mit dieser Methode vergrabene Schichten herzustellen in de-
nen beim Tempern Silizium Kiristallite gebildet werden. Stellt man die vergrabene Schicht mit
Quarzglaswafern her, so konnen vergleichbare Lumineszergebnisse wie an den zuvor untersuch-
ten einfachen Schichten (siehe Kapitel B) erhalten werden.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Ziel der Arbeit war es, durch Verdampfung von Siliziummonoxid SiO4-Schichten herzustellen,
in denen mittels Temperaturbehandlung Si-Nanokristallite in einer SiO,-Matrix erzeugt werden
sollten. Diese Methode wurde im Gegensatz zu vielen anderen (z.B. poroses Silizium [[147], lo-
nenimplantation [[153], Cosputtern [95], CVD [Q9]) in der Literatur bisher fiir die Herstellung
von lumineszierenden Nanokristalliten kaum beachtet. Die strukturellen und optischen Eigen-
schaften dieser Schichten und der erzeugten Kristallite, insbesondere im Hinblick auf optische
Lumineszenzeigenschaften, sollten anschlielend untersucht werden.

In Kapitel 1 wurden zundchst auf einige Untersuchungen an festem SiO Ausgangsmaterial
durchgefiihrt, um die fiir die Kristallitbildung wichtigen Eigenschaften am Ausgangsmateri-
al zu verifizieren. Es konnte zundchst mit Rontgenbeugung, hochauflésender Transmissions-
Elektronenmikroskopie und Hochtemperatur-Differentialkaloriemetrie (DSC) nachgewiesen
werden, daR es moglich ist, durch Temperaturbehandlung eine Disproportionierung des SiO
einzuleiten, die eine Bildung von Si-Nanokristalliten in einer SiO,-Matrix zur Folge hat.
Hochtemperatur-DSC-Messungen an SiO sind nach Wissen des Autors in der wissenschaftli-
chen Literatur bisher nicht veroffentlicht. Auf der Basis dieser Grundlagenuntersuchungen wur-
de dann eine Verdampferanlage fuir SiO aufgebaut, die tiber den Sauerstoffpartialdruck in der Va-
kuumkammer die Beeinflussung der Stochiometrie der aufgedampften SiO,-Schicht ermdglicht.
Der Zusammenhang zwischen Sauerstoffpartialdruck und Schichtstéchiometrie wurde in Kapi-
tel B mit Rutherford-Backscattering nachgewiesen und optimiert. Mit schwingungsspektrosko-
pischen Untersuchungen wurde ein EinfluR der Aufdampfgeometrie auf die Schichtstruktur auf-
gezeigt. Es zeigte sich, da bei schrager Geometrie pordse Schichten entstehen, die nachtréglich
aus dem in der Luft vorhandenen Wasser Si-H und -OH Gruppen einbauen. Ein solches Ver-
halten wurde zwar in frilheren Arbeiten mit Spannungsmessungen [81] bereits vermutet, der
Nachweis der Bindungen mit schwingungsspektroskopischen Untersuchungen an diesem Mate-
rial, insbesondere fiir die Si-H Bindungen ist jedoch neu. Bei senkrecht aufgedampften Schichten
wurden derartige Reaktionen nicht beobachtet. Auf der Basis der Infrarotuntersuchungen wur-
de fur senkrecht aufgedampfte SiO-Schichten zudem ein neuartiges Modell entwickelt, welches
die Verschiebung der Si-O-Si Streckschwingungsbande in der Infrarotabsorption auf eine Dis-
proportionierung zuriickfiihrt. Uber diesen Zusammenhang konnten dann anhand von Kurzzeit-
Temperexperimenten quantitative Aussagen uber den ZersetzungsprozeR des SiOy erhalten wer-
den. Eine dhnliche Interpretation der Verschiebung der Si-O-Si Streckschwingungsbande wird
bisher nur von Hinds [69, 88] verwendet. In seinen Arbeiten wird der Zusammenhang aber nicht
mit einer Modellrechung belegt. Mit dieser Interpretation kann die Bildung von amorphen Si-
Clustern im SiOy bereits vor der Entstehung der Kristallite nachgewiesen werden. In Kapitel 4
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7. Zusammenfassung und Ausblick

wurde schlieflich das Kristallisationsverhalten der amorphen Si-Cluster ndher untersucht. Die
Grundlage hierfir bildet eine statistische GroRenauswertungen einer groen Anzahl von hoch-
auflosenden Transmissions-Elektronenmikroskopieaufnahmen. Dabei wurde ein deutlicher Zu-
sammenhang zwischen Kristallitgrofie und Ausgangsstochiometrie gefunden. Die Bildung der
Kristallite wurde mit Weitwinkel-Rdntgenstreuung noch einmal unabhdngig bestatigt. Hiermit
wurde erstmalig eine Methode vorgestellt, mit der bei aufgedampften SiO,-Schichten die Kri-
stallitgrolRe gezielt beeinflufit werden kann. Auf dieser Basis kann die Bildung von Kristalliten
in SiO als mehrstufiger ProzeR in einem Wachstumsmodell formuliert werden. Kapitel B wid-
mete sich ausfiihrlich den Lumineszenzeigenschaften der erzeugten Nanokristallite. Zentrum der
Untersuchungen bildete die Deutung der Ergebnisse mit dem *Quantum-Confinement’-Modell.
Hierzu wurden eine Reihe von Lumineszenzmessungen an Proben mit unterschiedlichen Kristal-
litgroRen sowie die Abhéngigkeit von der Temperaturbehandlung untersucht. Die Interpretation
mit dem *Quantum-Confinement’-Modell wurde dabei mit Messungen unter resonanter Anre-
gung bei tiefen Temperaturen eindeutig bestétigt. Die Lumineszenzeigenschaften sind abschlie-
Rend in den Zusammenhang mit Ergebnissen anderer Herstellungsmethoden gestellt. In dieser
Arbeit ist damit zum ersten Mal nachgewiesen worden, dal} eine Herstellung von Nanokristal-
liten mit Luminenszeigenschaften, die denen anderer Methoden gleichen, mit dem gewdahlten
Verfahren moglich ist. In Kapitel B wurde iber die Kombination mit dem Waferbond-\erfahren
eine Moglichkeit vorgestellt, Nanokristallite in vergrabenen SiO,-Schichten herzustellen, die das
gewahlte Herstellungsverfahren gegeniiber anderen besonders auszeichnet. Hierbei wurde vor al-
lem auf Rauhigkeitsuntersuchungen und Spannungseigenschaften der SiO,-Schichten eingegan-
gen. Es wurde dabei festgestellt, daB in der Schicht auftretende Spannungen trotz guter Rauhig-
keitswerte zu einem Auftrennen von gebondeten Strukturen fihren kann. Temperaturabhdngige
Ex-Situ-Spannungsmessungen an diesem Materialsystem sind in der Literatur nach Wissen des
Autors bisher nicht verdffentlicht. Auch die Herstellung von vergrabenen Schichten mittels Wa-
ferbonden wurde erstmals in einer eigenen Arbeit berichtet [[140].

Damit wurden in dieser Arbeit grundlegende Ergebnisse vorgestellt, die zum Verstandnis des
Bildungsprozesses von Siliziumnanokristalliten in SiOy beitragen. Zudem wurde nachgewiesen,
dal} das hier vorgestellte bisher relativ unbekannte und duferst einfache Verfahren den etablier-
ten Herstellungsmethoden durchaus gleichwertig ist, in Teilbereichen diesen sogar Uberlegen
sein kann.

In zukiinftigen Arbeiten kdnnen auf der Basis der in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse
weiterfihrende Untersuchungen durchgefiihrt werden. Interessant waren zum Beispiel die Un-
tersuchungen von elektrischen Eigenschaften der Schichten. So wére die Herstellung eines ein-
fachen Elektrolumineszenzbauteils denkbar, woftir auch genauere Untersuchungen der elektri-
schen Eigenschaften von den durch Waferbonden erzeugten Grenzfldchen erforderlich wéren.
Auch auf dem Gebiet des Siliziumsuboxides gibt es Potential fir weitere Forschung. So kdnnte
das Modell zur Deutung der Infrarotbande durch bessere Simulationsrechnungen prazisiert wer-
den. SchlieRlich muf nach einer Methode gesucht werden, mit der schon die amorphen Silizium-
Cluster groRenmaliig erfalRt werden kdonnen. Auf dieser Basis kann dann ein quantitatives Modell
fir das Kristallitwachstum in SiO, entwickelt werden. Mit Hilfe dieses Modells kann versucht
werden, durch gezielt gewdhlte Temperbedingungen moglichst kleine und effizient leuchtende
Nanokristallite mit einer hohen Packungsdichte zu erhalten.
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Summary and outlook

The main goal of this thesis was to produce SiOy layers by means of evaporation of silicon-
monoxid. Si nanocrystals in an SiO, matrix had to be obtained via thermal treatment of these
layers. Up to now, this technique has been scarcely studied to produce luminescing nanocrystals
unlike for example porous silicon [[147], ionimplantation [[153], cosputtering [95] and CVD [99].
The structural and optical properties of SiOy layers and the obtained nanocrystals, particularly
their luminescence properties were then to be studied.

Some basic experiments with solid SiO were first presented in Chapter Plto verify the properties
of the starting material which are important for this work. With X-ray diffraction, highresolution
transmission electron microscopy and high temperature differential scanning calorimetry (DSC)
the formation of nanocrystals by thermal disproportionation was established. High temperature
DSC measurements for SiO are to the knowledge of the author so far not published. Based on
these results, a vacuum evaporation system was designed in which the stoichiometry of the SiOy
film could be influenced by the oxygen partial pressure in the process chamber.

This relationship was proven and optimized by Rutherford-Backscattering in Chapter 8l With
vibration-spectroscopical methods the influence of the evaporation geometry on the structure of
the layers was established. It was found that oblique-incidence evaporation causes the adsorp-
tion of water from the surrounding air which lead to a formation of Si-H and -OH groups. Such
a behavior was reported in publications about stress measurements [81]], but the proof of this
hypothesis by vibrational spectroscopy in this material system, especially for Si-H, is new. For
a vertical evaporation geometry, such reactions were not found. Based on the infrared analysis,
a new model has been proposed which correlates the shift of the Si-O-Si stretching vibration
with a disproportionation of the SiO. With the knowledge of this relationship, short time anneal-
ing experiments were carried out, in order to obtain quantitative data on the disproportionation
reaction. A similar interpretation has been proposed by Hinds [69, 88]. In his work however,
the model is not supported by model calculations. Using this interpretation, the formation of
amorphous Si clusters prior to the formation of crystallites can be proven.

In Chapter H, the crystallization behavior of these amorphous Si clusters was further studied.
The foundation for this is a statistical determination of the nanocrystal size distribution from
a large number of high resolution transmission electron micrographs. A clear correlation be-
tween film stoichiometry and crystallite size was found. This was independently verified by
X-ray diffraction measurements. This way, a method to influence the mean crystallite size in
evaporated SiOy films was proposed for the first time. Based on this results, the formation of
nanocrystals in SiOy can be described in a a multi step growth model.

Chapter B is dedicated to the thorough investigation of the nanocrystals luminescence behavior.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Central is the interpretation of the results with the quantum confinement” model. Therefore,
several measurements of samples with different crystallite sizes and different temperature treat-
ment were analyzed. The interpretation by the *quantum confinement’ model was clearly proven
by low temperature measurements under resonant excitation. Finally the luminescence proper-
ties are compared to the results of differently produced nanocrystals. In this thesis it was shown
for the first time , that it is possible to obtain nanocrystals by the chosen method with properties
similar to nanocrystals produced by different methods.

In Chapter [, the combination with wafer bonding was proposed to produce nanocrystals in a
buried SiO, layer, which is only possible by the evaporation method. The shown results mainly
concentrate on roughness and stress measurements of the SiO layer. It was found, that stress in
the SiOy layer can cause opening of successfully bonded wafers. Temperature dependent stress
measurement for SiOy layers have to the knowledge of the author so far not been published,
neither has the formation of a buried layer which was first shown in our own work [140].

Basic Results were shown in this thesis, which help to a better understanding of the formation
process of Si nanocrystals in SiOy. Furthermore it was shown that the evaporation of SiO in high
vacuum is comparable to the established techniques, in some aspect even superior to these.

In future work, on the basis of the shown results, further studies can be carried out. An interest-
ing aspect could be a luminescence device based on the proposed technique. Therefore further
characterization of the interface produced by wafer bonding is needed. In the area of silicon-
suboxide, there is further potential for research. The model for the interpretation of the IR band
could be made more precise by better IR simulations. Finally a method has to be found, which
allows to determine the cluster size in the amorphous phase. On this basis, a more quantitative
crystallization model could be developed. With this model, by choosing carefully the annealing
treatment, experiments can be carried out to obtain smaller and more efficient nanocrystals with
a high packing density.
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A. Anhang

A.1l. Klingentest

Eine einfache und weit verbreitete Methode, die Bondenergie zweier Wafer zu bestimmen ist der Klin-
gentest (auch ’razor blade test’ oder crack opening method’ genannt). Die geometrischen Verhaltnisse
fur diesen Test sind in Abbildung [AJ] verdeutlicht. Hierbei wir eine sehr diinne Rasierklinge der Dicke
2h (etwa 150 -200 pm) am Rand des Waferpaares parallel zur Oberflache in die Grenzflache zwischen
den beiden Wafern eingefiihrt. Hierbei trennen sich die beiden Wafer an der Bondstelle wieder auf und es
bildet sich ein RiR aus. Dabei stellt sich ein Gleichgewicht zwischen der elastischen Verbiegung beider
Wafer E, und der Adhdsionsarbeit W, ein. Dann gilt:

3-E-h2-t3

(A1)
Aus dieser Formel 188t sich dann aus der RiRl&nge ! die Bondenergie -y errechnen. Hierbei ist F das Ela-
stizitatsmodul beider Wafer in Kristallrichtung der RiRausbildung, t,, die Dicke der Wafer und 2h die
Dicke der Rasierklinge. Dabei wird davon ausgegangen, dal} keine plastischen Verformungen auftreten.
Gleichung [&l gilt nur fiir den einfachen Fall, daR beide Wafer gleich sind und sich deshalb auch gleich
verbiegen. Fir den Fall zweier Wafer mit unterschiedlicher Dicke, Orientierung oder Elastizitat muf} eine
komplexere Betrachtung angewandt werden, die aber in dieser Arbeit keine Rolle spielt. Aufgrund der
weiten Verbreitung des Testes ist ein Vergleich mit anderen Werten schnell und leicht mdglich. Die abso-
luten Werte kdnnen aber nur als Naherungswerte gelten, da die urspriingliche Berechnung [[189] exakt nur
fiir zwei gebondete Streifen konstanter Breite gilt. AuRerdem sind bei der Bestimmung der Rif3lange, die
iiblicherweise in IR-Transmission bestimmt wird, durch die extreme Abhingigkeit (~ 1) sehr kritisch.
Dennoch bietet die Methode eine einfache und schnelle Mdglichkeit die Bondenergie abzuschatzen.

RiR
Waferpaar -
te oh Abbildung  A.L:  Geometrische
Verhéltnisse beim  Klingentest zur
, — —  Bestimmung der Bondenergie zweier
Bondinterface Rasierklinge Wafer.
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A. Anhang

A.2. Umrechnungstabellen

A.2.1. Druck

1 bar = 1000 mbar = 100000 Pa = 0,1 MPa = 750 Torr = 750 mmHg = 0,987 ATM = 14,5 PSI
Druck Druck Druck
[mbar] [Torr] [Pascal]
1%1077 7.5% 1078 1%107°
2% 1077 1,5%1077 2% 1075
1%1076 7,5%1077 1%10~*
5% 1076 3,75% 1076 1%107*
1%107° 7,5%10°6 1%1073
5%10°° 3,75%10°° 1%10°3
11074 7.5%107° 1%10°2
1%10°3 7.5% 107 1%10°1

Tabelle A.1.: Tabelle zur Umrechnung der verwendeten Druckeinheiten

A.2.2. Frequenz - Wellenlange - Photonenenergie
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A.2.  Umrechnungstabellen

A E v A E v v E A v E A
(hm) (V) (em?) | (hm) V) (em?) | emt) (meV) (um) | (cm™) (meV) (um)

300 4,13 33333 | 710 1,75 14085 600 74,34 16,67 | 2220 275,06 4,50
310 4,00 32258 | 720 1,72 13889 640 79,30 15,63 | 2260 280,01 4,42
320 3,87 31250 | 730 1,70 13699 680 84,25 14,71 | 2300 284,97 4,35
330 3,75 30303 | 740 1,67 13514 720 89,21 13,89 | 2340 289,93 4,27
340 3,64 29412 | 750 1,65 13333 760 94,16 13,16 | 2380 294,88 4,20
350 354 28571 | 760 1,63 13158 800 99,12 1250 | 2420 299,84 4,13
360 3,44 27778 | 770 1,61 12987 840 104,08 11,90 | 2460 304,79 4,07
370 3,35 27027 | 780 1,59 12821 880 109,03 11,36 | 2500 309,75 4,00
380 3,26 26316 | 790 1,57 12658 920 113,99 10,87 | 2540 314,71 394
390 3,18 25641 | 800 1,55 12500 960 118,94 10,42 | 2580 319,66 3,88
400 3,10 25000 | 810 1,53 12346 | 1000 123,90 10,00 | 2620 324,62 3,82
410 3,02 24390 | 820 1,51 12195 | 1040 128,86 9,62 | 2660 329,57 3,76
420 295 23810 | 830 1,49 12048 | 1080 133,81 9,26 | 2700 334,53 3,70
430 2,88 23256 | 840 1,48 11905 | 1120 138,77 8,93 | 2740 339,49 3,65
440 2,82 22727 | 850 1,46 11765 | 1160 143,72 8,62 | 2780 344,44 3,60
450 2,75 22222 | 860 1,44 11628 | 1200 148,68 8,33 | 2820 349,40 3,55
460 2,69 21739 | 870 1,42 11494 | 1240 153,64 8,06 | 2860 354,35 3,50
470 2,64 21277 | 880 1,41 11364 | 1280 158,59 7,81 | 2900 359,31 3,45
480 2,58 20833 | 890 1,39 11236 | 1320 163,55 7,58 | 2940 364,27 3,40
490 2,53 20408 | 900 1,38 11111 | 1360 168,50 7,35 | 2980 369,22 3,36
500 2,48 20000 | 910 1,36 10989 || 1400 173,46 7,14 | 3020 374,18 3,31
510 2,43 19608 | 920 1,35 10870 || 1440 178,42 6,94 | 3060 379,13 3,27
520 2,38 19231 | 930 1,33 10753 || 1480 183,37 6,76 | 3100 384,09 3,23
530 2,34 18868 | 940 1,32 10638 || 1520 188,33 6,58 | 3140 389,05 3,18
540 2,29 18519 | 950 1,30 10526 || 1560 193,28 6,41 | 3180 394,00 3,14
550 2,25 18182 | 960 1,29 10417 || 1600 198,24 6,25 | 3220 398,96 3,11
560 2,21 17857 | 970 1,28 10309 || 1640 203,20 6,10 | 3260 403,91 3,07
570 2,17 17544 | 980 1,26 10204 || 1680 208,15 5,95 | 3300 408,87 3,03
580 2,14 17241 | 990 1,25 10101 || 1720 213,11 5,81 | 3340 41383 2,99
590 2,10 16949 | 1000 1,24 10000 || 1760 218,06 5,68 | 3380 418,78 2,96
600 2,07 16667 | 1010 1,23 9901 1800 223,02 556 | 3420 423,74 2,92
610 2,03 16393 | 1020 1,21 9804 1840 227,98 5,43 | 3460 428,69 2,89
620 2,00 16129 | 1030 1,20 9709 1880 232,93 532 | 3500 433,65 2,86
630 1,97 15873 | 1040 1,19 9615 1920 237,89 521 | 3540 438,61 2,82
640 1,94 15625 | 1050 1,18 9524 1960 242,84 510 | 3580 443,56 2,79
650 1,91 15385 | 1060 1,17 9434 || 2000 247,80 5,00 | 3620 44852 2,76
660 1,88 15152 | 1070 1,16 9346 2040 252,76 4,90 | 3660 453,47 2,73
670 1,85 14925 |1080 1,15 9259 2080 257,71 4,81 | 3700 458,43 2,70
680 1,82 14706 | 1090 1,14 9174 || 2120 262,67 4,72 | 3740 463,39 2,67
690 1,80 14493 | 1100 1,13 9091 2160 267,62 4,63 | 3780 468,34 2,65
700 1,77 14286 | 1105 1,12 9050 2200 27258 455 | 3820 473,30 2,62

Tabelle A.2.: Tabelle zur Umrechnung von Wellenlédnge A, Photonenenergie E und Frequenz v
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