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1. EINLEITUNG

Die heutige Teehno1ogie witd weitgehend bestimmt durch den Einsatz von

Halbleiterbauelementen, Dabei dominieren diejenigen Bauelemente, die auf dem

Elementhalbleiter Silizium basieren. Fur deren Realisierung spielt die

Dunnschichttechnologie eine zentrale Rolle. Je nach gewunschter Anwendung handelt es sich

dabei urn Schichten mit sehr unterschiedlichen elektrischen und strukturellen Eigenschaften.

Ein Teilbereich dieser Technologie befallt sich damit, diinne Schichten herzustellen, die in

einem Siliziurn \Ifafer vergraben sind. Dabei kann sowohl die vergrabene Schicht als auch das

daruberliegende Silizium amorph, polykristallin oder auch einkristallin sein, wobei jedoch fur

viele Anwendungen das einkristalline Wachstum der dunnen Silizium-Deckschicht und der

vergrabenen Schicht wesentlich ist. Ein solches witd fur verschiedene Ubergangsmetall­

Silizide beobachtet, Aufgrund ihres rnetallischen oder auch halbleitenden Verhaltens sind fiir

diese Materialien, neben der Metallisierung, zahlreiche weitere Anwendungen in der Mikro­

und Optoelektronik denkbar, Neben diesen kristallinen Materialien existiert ein weiteres

technologisch sehr bedeutendes Material, Siliziumdioxid, das jedoch amorph ist. Eine

wichtige Anwendung finden diese unter einkristallinem Silizium vergrabenen amorphen

Schichten bereits heute in der groliflachigen elektrischen Isolation zwischen dem Substrat und

der elektrisch aktiven Oberflachenschicht,

Bei einfacher nacheinander erfolgender Deposition der einzelnen Schichten, z.B, durch

Molekularstrahlepitaxie (MBE) oder chemische Gasphasenepitaxie (CVD), wird nun die

Kristallstruktur und -qualitat des Deck-Siliziums mafsgeblich durch <lie Struk:111r und Qualitat

der vergrabenen Schicht bestimmt, Wachst diese nicht epitaktisch auf dem Silizium-Wafer

auf, so ist aueh ein epitaktisches Wachstum des daruberliegenden Siliziums nicht moglich,

Eine andere Moglichkeit, vergrabene Schichten zu erzeugen, stellt die Ionenimplantation in

einen eir....ikristallinen Silizium-Wafer dar. Diese Methode bezeichnet man als Mesotaxie oder

auch als Ionenstrahlsynthese (illS) (1]. Durch geeignete Implantationsbedingungen gelingt es,

die implantierten Ionen in dem Wafer zu deponieren, ohne die Kristallstruktur des

daruberliegenden Siliziums vollstandig zu zerstoren. Durch eine anschliefsende thermische

Nachbehandlung erfolgt dann die Schichtbildung und die Ausheilung der durch die

Implantation erzeugten Kristallschaden. Diese Methode wurde sehr erfolgreich zur

Herstellung vergrabener metallischer CoSiZ- (2] und a-FeSiZ-' halbleitender /3-FeSiz- (3]

und isolierender SiOz-Sehiehten (4] eingesetzt, Jedoch verbleiben auch bei diesem Verfahren

Defekte in der obersten Silizium-Schicht. AuBerdem erlaubt es diese Teehnologie nicht,

vergrabene Schichten L>1 beliebiger Tiefe mit beliebigen Dicken sowie

Mehrfaehschichtsysteme herzustellen.
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Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist es, die Anwendbarkeit einer neuen

Herstellungsmethode, der Allotaxie, auf Eisendisilizid und Siliziumdioxid zu untersuchen.

DUTCh gleichzeitiges Verdampfen von Silizium als Matrixmaterial und einer zweiten

Komponenten werden Ausscheidungen in einer einkristallinen Silizium-Matrix erzeugt. Beirn

Uberwachsen dienen dann die Silizium-Matrix und eventuell auch die darin eingebetteten

Ausscheidungen als Ubertrager der Kristallinformation zwischen Silizium-Wafer und

Silizium-Deckschicht, Dadurch laBt sich ein einkristallines Deck-Silizium erzeugen, Da irn

Prinzip zur Ubertragung der Kristallinforrnation die Kristallstruktur der Ausscheidungen

unwichtig ist und somit von der des Siliziums abweichen kann, bezeichnet man dieses neue

Verfahren als Allotaxie (griech.: allo 0= anders, fremd, taxie 0= Ordnung) [5]. Der Deposition

folgt dann, analog zur Mesotaxie, eine thermische Nachbehandlung zur Schichtbildung und

zurn Ausheilen von Kristalldefekten.

Erstmals angewandt wurde dieses Verfahren zur Herstellung von Si/CoSiz/Si(100)

Heterostrukturen [5]. Im Rahmen dieser Arbeit wird nun die Anwendbarkeit der Allotaxie auf

Eisendisilizid untersucht. Dieses Ubergangsdisilizld existiert in zwei thermodynamisch

stabilen Phasen, dem metallischen tetragonalen a-FeSi2 und dem halbleitenden

orthorhombischen ~-FeSi2' Dabei ist a-FeSi2 thermodynamisch nur fiir Temperaturen

oberhalb von 950°C stabil. Neben diesen zwei Phasen gibt es noch zwei weitere metastabile

Modifikationen, die wahrscheinlich durch Grenzflacheneffekte stabilisiert werden.

Als weiteres System wurde Siliziumdioxid untersucht, Si02 wird bereits zur elektrischen

Isolation einer diinnen Silizium-Schicht von dem Substrat eingesetzt. Diese Technologie

ermoglicht eine hohere Packungsdichte von Bauelernenten auf einem Chip und ist somit fiir

die zukiinftige Hochstintegration von entscheidender Bedeutung. Da der derzeitig gangigste

Herstellungsprozefi, die Implantation von Sauerstoff mit anschliefsender Temperung, jedoch

teuer ist, sucht man hier nach Alternativen. Eine solche stellt das "Waferbonding" dar, bei

dem ein oxidierter und eL."1 nicht-oxidierter \Vaier durch einen thermischen Prozef

miteinander verbunden werden, wodurch ebenfalls eine Si/Si0z/Si-Heterostruktur entsteht.

Nach der detailierten Beschreibung der Grundlagen der Allotaxie und der untersuchten

Materialsysteme erfolgt die Beschreibung der Probenherstellung sowie der wichtigsten

Analysemethoden, Anschliefsend werden die experimentellen Ergebnisse vorgesteilt, die dann

irn darauffolgenden Kapitel diskutiert werden, Die Arbeit schlieBt mit einer

Zusammenfassung der wesentlichen Ergebnisse.
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2. ALLOTAXlE

Bei der Allotaxie handelt es sich urn eine neue Methode zur Herstellung epitaktischer

Schichtsysteme. Solche dreidimensionalen Strukturen gewinnen zusehends an Bedeutung in

der modemen Mikroelektronik, Aufgrund der unterschiedlichen Gitterparameter ist es derzeit

jedoch fur eine Reihe von Materialien nur moglich, solche Schichtstrukturen mittels der

Ionenstrahlsynthese herzustellen. Dabei fiihrt die Implantation der gewunschten Ionen in ein

geheiztes Substrat zur Bildung von Ausscheidungen, die mit einer gaufsformigen

GroBenverteilu...'1g vorliegen, Der zweite Schritt, die thermische Nachbehandlung

(Temperung), fiihrt dann zur Schichtbildung. Das Verstandnis dieses Prozesses hat zur

Entwicklung der Molekularstrahlallotaxie (MBA) gefilhrt. Bei diesem Verfahren handelt es

sich, im Gegensatz zur Ionenstrahlsynthese, urn ein Aufdampfverfahren, ahnlich der

Molekularstrahlepitaxie (MBE). Dadurch wird ebenfalls die grolsflachige (und damit

kostengunstige) Deposition von Schichtsysternen errnoglicht.

Urn dies zu erreichen, dampft man zuerst die sogenannte Matrixkomponente A (bei den im

Rahmen dieser Arbeit untersuchten Systemen war dies Silizium) auf den geheizten Wafer auf.

Diese sogenannte Si-Zwischenschicht wachst epiraktisch auf und soIl einen moglichen

negativen Einfluf der Wafergrenzflache verhindern. Wahrend die Silizium-Rate weiter

konstant gehalten wird, beginnt parallel dazu die Verdampfung einer zweite Kornponente B

(in dieser Arbeit Eisen oder sauerstoffhaltige Materialien), Dabei wird deren Rate allmahlich

bis zum Erreichen des maximalen Wertes erhoht, Diese Rate wird dan". eine bestimmte Zeit

lang konstant gehalten, urn anschliefsend wieder kontinuierlich bis auf Null verringert zu

werden (Abb. 2.1(a)). Grundsatzlich laBt sich dabei sogar eine dritte Komponente

einbeziehen, urn temare Materialien zu bilden. Anschliefsend wird dieser Bereich noch mit

einer Stlizium-Deckschicht uberwachsen. Bei geeigneter Wahl von Substrartemperatur und

Abscheideraten werden so ABx Ausscheidungen in der einkristallinen Silizium-Matrix

gebildet, Das Durchfahren del" Aufdampfrate fiihrt zu einer GroBenverteillh~g der

Ausscheidungen, wobei sich die grofsten Ausscheidungen in der Mine befinden (Abb, 2.1(b)).

Im Prinzip kann dieses Verfahren fur verschiedene Depositionsmett'loden angewandt werden.

Bei Deposition durch die Molekularstrahlepitaxie sprechen wir von Molekularstrahlallotaxie

(MnA) [5J.

(3)

A (Silizium)Abscheide- ,~,

Rate ~~~~~~~~~~-

B
(Eisen,

Sauerstoff)

Zeit
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Deck­
Si

(b) Mikrostruktur der ungetemperten Probe

ABx-Ausscheidungen

(c) Schichtstruktur nach derTemperung

Abb. 2.1: Schematische Darstellung des Allotaxie-Verfahrens: (a) Aufdampfraten der
Komponenten A und Bin Abhdngigkeit von der Zeit; (b) Mikrostruktur nacb der
Deposition; (c) Schichtstruktur nach. der Temperung.

Diesem ersten Prozesschritt, der Deposition, folgt dann im zweiten Schritt die Temperung.

Da man in der Wahl der Menge der Komponente B (Eisen oder Sauerstoff) sowie der Dicke

des Deck-Siliziums vollkommen frei ist, lassen sich so im Prinzip vergrabene Schichten

beliebiger Dicke unter ebenfalls variablem Deck-Silizium herstellen, Bei der Temperung

kommt es zunachst zu einer Vergroberung ("Coarsening") der Ausscheidungen, die durch das

Wachsen der groBeren Ausscheidungen in der Mitte auf Kosten der kleineren in den

Randbereichen verursacht wird, Verstehen laBt sich dieses Verhalten wie folgt: Da das

besitzen pro Volumeneinheit eine hohere Oberflachenenergie als grolse), hangt auch die

Konzentration der in der Matrix gelosten Komponente Binder Nahe der Ausscheidung von

deren GroBe abo Dies laBt sich durch die Gibbs-Thomson Gleichung beschreiben [6J:

(2.1)

Dabei ist Vm das Molvolumen der Ausscheidung, cr die spezifische Grenzflachenenergie und

Coo die Konzentration der Atome Binder Nahe einer unendlich groBen ABx-Ausseheidung.

Fill Ausscheidungsradien, die grofser als einige Nanometer sind, kann Gleichung (2.1)

linearisiert werden:

(2.2)
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Also befinden sich in der Umgebung einer Ausscheidung immer mehr Atome der Sorte B in

Losung, als der Gleichgewichtsloslichkeit dieser Atome in Silizium entsprieht. Dabei ist die

Loslichkeit in der Umgebung kleiner Ausscheidungen hoher, als in der Umgebung grofierer

(Abb. 2.2). Dieser Konzentrationsgradient ftihrt zu einer gerichteten Diffusion, wid darnit

verbunden zu einem Massentransport, der Komponente B von kleinen Ausscheidungen hin zu

groBen. Dieser als "Ostwald Reifung'' bezeichneter Prozef [7] fiihrt nach der Temperung rrJt

geeigneten Temperbedingungen zur Bildung einer geschlossenen Schicht der

Zusammensetzung .A.Bx (Abb, 2.I(c)).

Wachstum Auflosung

•

Le,(rz)H

e,er!) ~

Ceo I - - - - - - - - - - - - - -
! ,

Abb.2.2: Konzentrationsprofil der Komponente B in der Umgebung kleiner und grofier
Ausscheidungen sowie die Gleichgewichtsloslichkeit.

Unter der Annahme kugelformiger Ausscheidungen und der Existenz eines kritischen Radius,

unterhalb dessen sich die Ausscheidungen aus energetischen Grunden auflosen und oberhalb

dessen die Ausscheidungen stabil sind, laBt sich durch die Integration der Wachstumsrate die

rnittlere Ausscheidungsgrofse in Abhangigkeit von der Zeit bestimmen (LSW-Theorie) [8,9]:

mitK = (8 (J Ceo D Vm2) 1(9 kB T)

(2.3)

(2.4)

Dabeivist <fo> der mittlere Radius zu Beginn des Reifungsprozesses und D der

Diffusionskoeffizient der Komponente Binder Matrix. Die entseheidenden

temperaturabhangigen Grosen, die somit durch die Wahl der Temperatur bestimmt werden
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konnen, sind der Diffusionskoeffizient D und die Gleichgewichtsloslichkeit e=. Da beide

Grolien thermisch aktiviert sind (proportional zu exp(-E / kB T)), ergibt sieh die

Aktivierungsenergie fiir das Sehiehtwaehstum aus der Summe der Energien der Loslichkeit

und der Diffusion der Komponente Bill Si.

Sol! dieser Prozef zu einer glatten kontinuierlichen Schicht fiihren, so darf die GroBe der

groBten Ausscheidungen nicht wesentlich die zu erwartende Schichtdicke iiberschreiten [1].

Erreichen nun die Ausscheidungen eine Grofle, bei der sie sich gegenseitig berdhren, setzt ein

. R'''' 11' di Val' A"" 23 II " 1" h ",Q h ,.zweiter eliungsmeC.l_CL.......J.SffiUS j ~e .!..'!>..o eszerLZ, eL.~. ........... . so verceutuc......en, uw.; aue .. me

Koaleszenz durch den bestehenden Konzentrationsgradienten angetrieben wird,

Abb.2.3: Koaleszenz zweier kugelformiger Ausscheidungen. p bezeichnet den
Kriimmungsradiusdes Beriihrungsbereiches.

Das Wachstum wird auch hier von der Diffusion der Komponente Binder Silizium Matrix

bestimmt. Es ergibt sich jedoch fur den Berithrungsbereich der beiden Ausscheidungen eine

Loslichkeit, die kleiner als rlie Gleichgewichtsloslichkeit ist [10]:

(2.5)

Dabei bezeichnet p den Knimmungsradius des Bertihrungsbereiches (Abb. 2.3). Der

Konzentrationsgradient flihrt zu einer Materialdiffusion in diesen stark gekriimmten Bereich

hinein und bewirkt somit die Planarisierung der Schicht, Eine genauere Betrachtung zeigt,

daB auch hier, wie im Fall der Ostwald-Reifung, der Teilchenfluf proportional zu Dc.; ist,

wodurch die gleiche Aktivierungsenergie ftir die beiden Prozesse zu erwarten ist [1].

Da sornit die zur Schichtbildung benotigte Zeit durch das Produkt von Dc.; bestimmt ist,

zeigt Abb, 2.4 dessen Arrhenius Auftragung fiir einige Ubergangsmetalle sowie fiir Sauerstoff

[nach 11]. Die schnelle Diffusion und die gleichzeitig hohe Loslichkeit von Ni ftihrt zu einem

hohen Produkt von Dc=. Bei den anderen Elementen fiihren kleinere Diffusionskoeffizienten

und/oder Loslichkeiten zu einer Verringerung von Dc=. Ebenfalls markiert sind die

Temperaturen, in denen fiir die einzelnen Elemente Schichtbildung beobachtet wird. Auffallig

ist, daB dies nur fiir einen begrenzten Bereich von Dc.; moglich ist. Dabei ist in dem oberen
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Tell dieses Bereiches die Kurzzeittemperungen im Quarzlampenofen (RTA) erfolgreicher

(z.B. CoSiZ)' wohingegen im unteren Tell Langzeittemperungen im Rohrofen (RG)

durehgefiihrt werden mtissen (z.B. SiGZ)' Unterhalb dieses Bereiches sind die zur

Schichtbildung benotigten Temperzeiten zu lang und oberhalb kommt es zur Auflosung der

Schicht [12].

pppf;'~P P P

~~~~~§ ~ ~

0.4 0.6 0.8 i.e
l000!T [ Ie']

1.2 1.4

Abb. 2.4: Arrhenius Auftragung des Produktes aus Diffusionskoeffizienten D und
Gleichgewichtsloslichkeit Coo fur verschiedene Ubergangsmetalle und Sauerstoff.

Die dicker eingezeichneten Teile geben fiir die einzelnen Elemente die
Temperaturbereiche wieder, in denen durch eine Temperung die Bildung
vergrabener Schichten moglich ist, Das sich dadurch ergebende Prozefi-Fenster
ist gestrichelt eingezeichnet. RTA steht fur die Temperung im Quarzlampenofen.
wohingegen RO fiir eine Temperung im Rohrofen steht (nacb [11]).

Im Folgenden sollen nun einige Kriterien diskutiert werden, die das Schichtwachstum bei der

Allotaxie maBgeblieh beeinflussen konnen:

1. Wichtigste Voraussetzung fur einkristallines Wachstum des Deck-Siliziums ist die

(Ihertragung del KristaUinfnrmatiQil von dem Wafer durch die vergrabene Schicht

bis hin zur Deckschicht, Dafiir mussen folgende Bedingungen erfiillt sein:

1.1 Die Substrattemperatur muB in einem Bereich liegen, der epitaktisches Wachstum

des Siliziurns erlaubt (unter Umstanden konnte diese Bedingung auch durch die

Festkorperepitaxie (SPE) bei einer nachtraglichen Temperung ersetzt werden).
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1.2 Es sollen sich Ally Ausscheidungen bilden, urn "die herum" die kristalline Matrix

wachsen kann (ABy und nicht ABx' da diese Ausseheidungen nicht notwendigerweise

die gleiche Stochiometrie wie die endgultige vergrabene Sehieht (ABx) haben

miissen).

Bei einer homogenen Verteilung der Komponente B, ohne daB es zur Bildung von

Ausscheidungen kommt, ist eine direkte Ubertragung der Kristallinforrnation nur

moglich, wenn entweder die Komponente B ins Siliziurn Kristallgitter eingebaut wird,

oder nur so wenig der Komponente B aufgedampft wird, daB der Flachenanteil des

nicht gestorten Siliziums groB genug bleibt.

Eine weitere Moglichkeit, die Ausscheidungsbildung bereits wahrend des

Aufdampfens zu umgehen, konnte eine nachtragliche Ausscheidungsbildung durch

einen Temperschritt sein.

1.3 Da bei gleicher Materialmenge der Kornponente B der durch die Ausscheidungen

bedeckte Flachenanteil mit kleiner werdendem Ausscheidungsradius wachst

(Verhaltnis Volumen zu bedeckter Flache andert sich), moo die GroBe und die

Verteilung der Ausscheidungen so sein, daB der Flachenanteil des nicht bedeckten

Siliziums "groB genug" bleibt, Dies bedeutet zwangslaufig, daB die Komponente B in

Relation zur endgtiltigen Filmstochiometrie immer unterstochiometrisch eingebracht

werden moo.

1.4. Im Prinzip ist die Kristallstruktur (und die Orientierung) der Ausscheidungen

nicht notwendig an das einkristalline Wachstum des Matrixmaterials gekoppelt,

Grundsatzlich sollte sogar die Ubertragung der Kristallinformation noch bel einem

System mit amorphen Ausscheidungen moglich sein, Bei einem dern Silizium

angepaBten System ist allerdings auf Grund des zusatzlichen "epitaktischen Potentials"

der ABx Ausscheidungen mit einer besseren Kristallqualitat der Siliziumrnatrix und

damit auch der Silizium Deckschicht Z....l rechnen.

2. Neben der Ubertragung der Kristallstruktur ist die §,hkiltbildung bel der

anschliebenden Temperung der zweite wesentliche Bestandteil der Allotaxie, Dafiir

konnen folgende Punkte, die noeh eingehender im Rahmen dieser Arbeit diskutiert

werden, wesentlich sein:

2.1. Damit es zur Bildung einer zusammenhangenden ABx-Sehieht kommen kann, ist es

norwendig, im Maximum der Konzentration der Komponente Beine

Mindestkonzentration zu erreichen, Dies hat sich bereits fur die Schichtherstellung

dureh die Ionenstrahlsynthese gezeigt [1].
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2.2. Fiir eine erfolgreiche Sehichtbildung ist

Ausschcldungsgroflenproflles mit dell griiBten

vorteilhaft (siehe Abb, 2.1).

das Vorhandensein eines

Ausscheidungen in der Mitte

2.3. Neben dieser minimal benotigten Peakkonzentration kann es noch notwendig sein,

einen fiir eine Mindestschichtdicke ausreichenden Volumenanteil der Kornponente B

einzubringen, Die Schichtdicke wird dabei durch die Gesamtmenge der Komponente

B bestimmt.

2.4. Fiir die Bildung einkristalliner vergrabener Schichten kann die Kristallstruktur (und

die Orientierung) del" Ausscheidungen, wie sie bereits naeh dem Aufdampfen

vorliegt, wichtig sein, Aufgrund des kristallinen Gitters gibt es in Festkorpern

Richtungen, die energetisch bevorzugt sind (geringe Oberflachenenergien),

2.5. Damit es zur Bildung einer glatten ABx Schicht kommen kann, durfen die

Ausscheidungen im Maximum des Ausscheidungsgrofenprofils eine maximale

Ausscheidungsgrofle (vor der Temperung) nieht uberschreiten. Ein MaB fiir diese

maximale GroBe konnte die endgultige Schichtdicke sein.

2.6. Ftir die Qualitat des Deck-Siliziums nach der Temperung ist es wesentlich, wie

vorhandene Defekte ausgeheilt und neue vermieden werden konnen. Dies wid z.B.

durch die Art der bereits bei der Deposition entstandenen Defekte oder durch bei der

AB;cPhasenbildung auftretende Volumenanderungen und damit einhergehende

Spannungen beeinflufit,

Folgende Tabelle faBt die GraBen zusarnmen, die fiir die Ubertragung der Kristallinformation

und fiir die Schichtbildung, also fiir die erfolgreiche Allotaxie, wesentlich sein konnen:

I Ubertragung del" I Schichtbildung

Kristallinfermation

1. Epitaktisches Silizium-Wachstum 1. Mindestpeakkonzentration

i2. Ausscheidungsbildung 2. Ausscheidungsprofil I
13. GroBe und Verteilung der 3. Mindestschichtdicke II Ausscheidungen

4. Kristallstruktur der Ausscheidungen 4. Kristallstruktur der Ausscheidungen

5. Maximale Ausscheidungsgrofse

6. Defekte / Spannungen

Tabelle 2.1: Wesentliche Parameter, die die Allotaxie beeinflussen.
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Inwiefern die oben aufgefUhrten Kriterien notwendige Bedingungen fur eine erfolgreiehe

Sehiehtherstellung dureh die Allotaxie sind, bzw. inwieweit das gewahlte System die

notwendigen Bedingungen erfiillen kann hangt entseheidend von den physikalisehen

Eigensehaften der Komponente B und denen des Mischsystems ABx abo Dabei wird die

wahrscheinlich zentrale Frage, ob es zur Bildung von ABx Ausscheidungen kommt und wie

deren GroBe, Kristallstruktur und -orientierung aussehen, von den Diffusionseigenschaften

der einzelnen Komponenten auf der Oberflache und im Matrixmaterial, von deren

Loslichkeiten und von Grenzflachen- und Bildwigsenergien bestimmt. Aufserdem ist eine

ausreichend schnelle Diffusion und eine geringe Loslichkeit der Komponente Bin. der Matrix

A (Silizium) eine wichtige Voraussetzung fiir die erfolgreiche Ostwald-Reifung und die

Koaleszenz,

Experimentell lassen sieh die entsprechenden Werte dieser physikalischen Grofsen dureh die

Wahl der Herstellungsparameter variieren, Dies sind die Substrattemperatur, die

Aufdampfraten sowie deren relatives Verhaltnis ( => Peakkonzentration), die insgesamt

aufgedampften Materialmengen sowie die Profilform, mit der die Komponente B

aufgedampft wird. Bei der anschlielsenden Temperung sind dies im wesentlichen Temperarur

undZeit.

Dabei ist zu berucksichtigen, daf die Optimierung der experimentellen Parameter im

Hinblick auf eine moglichst gute Ubertragung der Kristallqualitat zu einer Verschlechterung

oder sogar zu einer Verhinderung der Schichtbildung fiihren kann. Zwei Parameter, die zu

solchen gegenlaufigen Tendenzen fiihren konnen, sind z.B.:

a) Substrattemperatur: Zurn einen muf sie hoch genug sein, urn ein epitaktisches Wachstum

der Matrixkomponente zu gewahrleisten, zum anderen fuhren hohe

Ternperaturen in der Regel ZlIT Bildung grclserer Ausscheidungen, Fiir

die Schichtbildung muf aber 'lin bestimmtes GraBenprofIl vorliegen,

wobei eine maximale GroBe nicht iiberschritten werden darf,

b) Aufdampfraren: Damit der fur die Ubertragung der Kristallstruktur benotigte

ungestorte Matrixanteil grof genug bleibt, darf in der Regel eine

Maximalkonzentration der Komponente B nicht uberschritten werden,

Fur erne erfolgreiche Schichtbildung wird jedoch erne

Mindestmaterialmenge der Komponente B benotigt, die wit einer

Mindestpeakkonzentration vorliegen mufs.

12



3. DIE UNTERSUCHTEN MATERIALSYSTEME

Die zwei im Ralunen dieser Arbeit untersuchten Materialsysteme besitzen sehr

unterschiedliche strukturelle und elektrische Eigenschaften. Eisendisilizid kann in vier

verschiedenen kristal1inen Modifikationen vorkommen, die rnetallisches oder halbleitendes

Verhalten zeigen. Siliziumdioxid hingegen ist ein Isolator. In den folgenden Abschnitten

werden die Eigenschaften der einzelnen Systeme diskutiert,

301 Eisendisilizid

3.1.1 Existierende Phasen und deren Kristallstrukturen

Nach dem Fe-Si Phasendiagramm (Abb, 3.1) existieren, neben einer Reihe weiterer Phasen,

zwei stabile Eisendisilizidphasen [13]. Dabei ist die Hochtemperaturphase, 0I.-FeSi2,

thermodynamisch nur bei Temperaturen oberhalb von 937°C stabil. Demgegemiber erstreckt

sich der Stabilitatsbereich von p-FeSi2 auf Temperaruren unterhalb von 982°C.
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Abb. 3.1: Phasendiagramm des Fe-Si Systems mit den zwei thermodynamisch stabilen
Eisendisiliziden a-FeSi2 und !3-FeSi2.

Neben diesen zwei Gleichgewichtsphasen existieren noch zwei weitere metastabile

Modifikationen, die nur aufgrund von Grenzflacheneffekten stabilisiert werden konnen, Dies
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ist zum einen das sogenannte y-FeSi2' das in der CaF2-Struktur vorliegt, und ein weiteres

metastabiles Eisendisilizid, das die CsCl-Struktur aufweist, Die Eigenschaften der vier Phasen

werden nun irn einzelnen diskutiert. Im AnschluB daran wird ein Modell vorgestellt, das die

Phasenubergange zwischen den verschiedenen Phasen zu erklaren versucht.

Das metallische a.PeSi2 besitzt eine tetragonale Kristallstruktur mit den Gitterkonstanten

a=b=2.693 A und c=5.136 A [14]. Auffallend ist, daB diese Phase nicht stochiometrisch ist,

sondem Siliziurn irn UberschuB besitzt, Der Stabilitatsbereich liegt zwischen 53.5 und 56.5

Gew% Si. Dabei sind ? He Silizium Platze besetzt ll..l1d (He Nichtstochiometrie wird durch den

Einbau von Eisenleerstellen mit einem Anteil zwischen 13 und 23% verursacht [15]. Abb, 3.2

zeigt die Gitterstruktur in [100]- und [OOl].Richtung.

Abb.3.2: Gitterstruktur von a-FeSi2 in (a) [100]- und (b) in [OOl]-Richtung. Die grofien
Kugeln stehen ftir die Eisen- und die kleinen fur Siliziumatome.

Uberraschenderweise konnte kiirzlich a·FeSi2 durch unterschiedliche Methoden auch bei

Temperaturen weit unterhalb der Phasenumwandlungstemperatur erzeugt werden. So wird bei

der Ionenstrahlsynthese (IDS) bereits bei Implantationstemperaturen zwischen 275 und 350°C

sowie bei ionenstrahlinduzierter Rekristallisation (IBIEC) bereits bei 320°C die Bildung von

(:t=FeSi2 Ausscheidungen beobachtet [16,17]. Mittels Molekularstrahl- (IViBE) [18] und Gas-

Quellen-Molekularstrahl-Epitaxie (eBE) [19] sowie durch Festkorperreaktion (SPE) [20]

kann o:.-FeSi2 bei 550°C hergestellt werden. Bei diesen Experi.....menten is! jedoch zu beachten,

daB es sich enrweder urn kleine Ausscheidungen oder urn diinne Schichten handelt, bei denen

Grenzflachenenergien entscheidend die Phasenbildung beeinflussen konnen.

FUr a-FeSi2 wird epitaktisches Wachstum auf Si(111) beobachtet [21]. Dabei ist die

epitaktische Orientierung a-FeSi2(112)IISi(I11) [18]. Da a-FeSi2 in dieser Orientierung erne
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zweifache Symmetrie, Silizium aber eine hexagonale Oberflachenstruktur mit einer

sechsfachen Symmetrie aufweist, kommt es zur Ausbildung von drei Domanen, die jeweils

urn lZ0° gedreht sind. Dies wird ebenfalls bei der Diskussion der Epitaxiebeziehungen von

13-FeSi2 (s.u.) deutlich werden.

Ebenso ist eine Epitaxierelation ftir a-FeSiZ auf Si(lOO) bekannt: a-FeSiZ(lOO)IISi(002).

Weiterhin treten in dieser Orientierung Zwillinge auf, die aber auf den Einfluf von y-FeSi2

(s.u.) zurtickzufiihren sind [17J.

Das halbleitende 13-FeSiZ ist orthorhombisch mit 48 Atomen Ll1 der Einheitszelle [22]. Die

Gitterparameter sind: a=9.863 A, b=7.791 A., c=7.833 A.. In Abb. 3.3 ist der Kristall in [100J­

und [010J-Richtllllg dargestellt. Man kann sich das Kristallgitter von 13-FeSiz durch eine

kleine Verschiebung der Atompositionen einer CaF2-Struktur, in der z.B. CoSiZ vorliegt,

entstanden denken,

(a)

Abb.3.3: Gitterstruktur von 13-FeSi2 in (a) [100]- und (b) in [OlO]-Richtung. Die groflen
Kugeln stehen fiir die Eisen- urad die kleinenfilr Siliziumatome (nacn [23J).

13-FeSi2 wachst ebenfalls epitaktisch auf Si(111). Dabei werden, wie aueh bei D:-FeSiZ, vier

unterschiedliche Epitaxiebeziehungen gefunden, die jeweils drei aquivalente azimuthale

Orientierungen ausbilden, Es ergeben sich folgende Epitaxierelationen:

TypA:

TypB:

13-FeSi?(101)IISi(l11)

mit der dreifachen azimuthalen Orientierung

13-FeSiZ[O1OJIISi<-11 0>

f3-FeSiZ(llO)IISi(l 11)

mit der dreifachen azimuthalen Orientierung

13-FeSiz[OO1JIISi<-110>
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TypC:

TypD:

~-FeSi2(010)bzw, (001)IISi(111)

mit der dreifachen azimuthalen Orientierung

~-FeSi2[OOl] bzw. [010]IISi<-110>

p-FeSi2(100)IISi(111)

mit der dreifachen azimuthalen Orientierung

~-FeSi2[01O] bzw. [001]IISi<-110>

Dabei sind die Typen A 1L1ld B wegen des geringen Unterschiedes der b- und c-Achse kaum

zu unterscheiden, Die Gitterfehlanpassung in Si-c-Ll.Os-Richtung betragt fur Typ A 1.4% und

fur Typ B 2%. In Sic.l l-Zc--Richtung ergibt sich fiir Typ A -5.3% und fiir Typ B -5.5% [24].

Der geringe Unterschied dieser beiden Orientierungen erschwert erne eindeutige Bestimmung

der Epitaxierelation bei z.B. durch SPE [25,26,27] oder rss [28] erzeugtes p-FeSi2' XRD

Messungen ergeben jedoch fiir mit SPE hergestelltes ~-FeSi2 hauptsachlich Epitaxie des Typ

A [29,30], was aufgrund der geringeren Gitterfehlanpassung zu erwarten ist, Diese

Ergebnisse werden durch Mittelenergie-Ionenstreuung (MEIS)bestiitigt [31]. Abb. 3.4 zeigt

fiir diese Epitaxiebeziehung die Lage der zur Si(l11)-Ebene parallelen ~-FeSiz(101)-Ebene

sowie die drei moglichen azimuthalen Orientierungen.

(a) (0)

SI[11O]

Si[l1il

Abb.3.4: (a) [3-FeSi2(101)-Ebene (Typ A) (Gitterparameter: a=9.863 A. b=7.791 A.
c=7.833 A) sowie (b) die dazugehiirige Epitaxiebeziehung p-FeSi2(101J1iSi(1l1)
mit den 3 azimuthalen Orientierungen [3-FeSi2[OIOJ//Si<-llO> (die Punkte
bezeichnen die Si-Atome aufder Sir111)-Oberfliiche).

Der Epitaxie-Typ C wird bei der sogenannten Template-Technik beobachtet, Dort wird auf

eine speziell praparierte diinne FeSi2-Schicht ("Template") gleichzeitig Siliziurn und Eisen

bei RT verdampft und anschliefiend getempert, Bei einem leichten Eisentiberschuf und

Ternperaturen von 500°C erhalt man die angegebene Epitaxiebeziehung, die sich durch eine

kleine Gitterfehlanpassung auszeichnet (1.4% ill Si<-110>- und -1.2% in Si-cl l-Zx-Richtung)
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[32]. Der Typ C wird ebenfalls fiir mit IBS hergestelites ~-FeSi2 beobachtet [33]. Dabei ist

jedoch zu beachten, daB die Bildung der ~-FeSi2-Phase durch die Phasenriickumwandlung

der a-FeSi2-Phase geschieht. Die Unterscheidung zwischen den nahezu gleichen

Beziehu.ngen ~-FeSi2(01O)IISi(l1l)und ~-FeSi2(001)IISi(1l1)ist nur schwer moglich,

Bei der "Template" Technik und der Gasquellen MBE (GSMBE) wird weiterhin in einem

geringen }v1aBe auch die Epitaxiebeziehung vom Typ D beobachtet [32,34]. Die

Gitterfehlanpassung betragt in Si<-110> Richtung 1.4% (2.0%) und in Si<1l-2> Richtung

-1.9% (-2.4%). Das Wachstum auf Si(ll1) erfolgt so, daB die Diagonale der Eisendisilizid

Grundzelle parallel zu Si<-110> Iiegt,

Epitaktisches Wachstum von ~-FeSiZ ist ebenfalls auf Si(lOO) beobachtet worden. Es ergibt

sich ~-FeSi2(100)IISi(100). Dabei kommt es aufgrund der zweifachen Symmetrie der

(3-FeSi2(100)- und der vierfachen Symmetrie der Si(lOO)-Oberflache zur Ausbildung von

zwei aquivalenten azimuthalen Orientierungen: (3-FeSiZ[01O]IISi[110] oder

(3-FeSi2[OlO]IISi[-110]. Die Gitterfehlanpassung betragt in (3-FeSiZ[OlO] Richtung 1.6% und

in (3-FeSi2[00l] Richtung 2.1% [35]. Ein solches Wachstum wird fur SPE- [25, 31, 36],

reaktive Deposition- (RDE), MBE- [35] und "Template"- [37] Proben in einem

Temperaturbereich von 300 bis 550°C beobachtet. FUr "Template'l-Proben, die bei

Temperaturen oberhalb von 700°C abgeschieden werden, ergibt sich eine andere azimuthale

Orientierung: (3-FeSiZ[OlO]IISi[lOO] [38]. Diese Orientierung ist gegenuber den

vorhergehenden urn 45° gedreht, wobei die Gitterfehlanpassung -4% betragt. Diese

azimuthale Orientierung wird ebenfalls bei sehr dunnen mit SPE hergestellten f3-FeSiz

Schichten gefunden [31].

Neben den zwei bisher diskutierten Eisendisiliziden existieren noch zwei metastabile Phasen,

die in sehr dtinnen Schichten auf Si(Hl) gefunden werden, Bei der Stabilisierung dieser

Phasen sind oie Grenzflachenenergien und die Gitterfehlanpassungen entscheidend, Bei

'Y.FeSiZ, das in der kubischen CaFZ-Struktur (a=5.389 A) kristallisiert, betragt die

Gitterfehlanpassung zu Silizium weniger als 1%. Wie bei dem strukturgleichen metallischen

NiSiZ und CoSi2 wachst das ebenfalls metallische y-FeSi2 epitaktisch auf Si(l11) mit

y-FeSi2(111)iISi(1l1). Diese Phase wurde von Christensen theoretisch vorhergesagt [39], was

durch Berechnungen von Martinage bestatigt wurde [40]. Die experimentelle Bestatigung

erfolgte jungst durch eine Reihe unterschiedlicher Methoden: durch MBE [41, 42], SPE [43,

44,45], RDE [46], sowie durch Laser- und Ionenunterstiitzte-Rekristallisation [47, 48]. Dabei

ist . jedoch zu beachten,· daB die Existenz dieser-Phase bisher auf tiefe Temperaturen

beschrankt ist,
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Neben dieser metastabilen Phase wird noch ein weiteres, ebenfalls kubisches, Eisendisilizid

beobachtet [32,49,50]. Diese Phase geht aus dem metastabilen CsCl-FeSi hervor, das in der

CsCl-Struktur mit einem Gitterparameter von 2.7 A vorkommt. Entfemt man aus dieser

Phase statistisch verteilt Eisenatome, so ergibt sich CsC! Fel_xSi, was fur x"'0.5

Eisendisilizid ergibt. Der Existenzbereich ist hier ebenfalls auf niedrige Temperaturen

beschrankt,

Beim Erhohen der Temperatur ist es moglich, die metastabilen Phasen irreversibel in die

thermodvnarnisch stabilen i:i'"",~; .... Phasen umzuwa deln Dabei hangt ied h die jeweilsu. "' u J u A.!..l.;)v... .. VV"'J.~A. ...M:" ""u... "'-!- A.4 ...,..", A o;&l... J "'...... "'" ""'" ......

auftretende Abfolge der einzelnen Phasen stark von der Ausgangsschichtdicke sowie von

Stochiometrievariationen ab. Ein rnoglicher Pfad fur Iv.!BE-Proben wird wie folgt angegeben

[3Z];

CsCI Fel_xSi "'> y-FeSiz => ~-FeSi2

Die unterschiedlichen Depositionsmethoden ermoglichen es, andere kinetische Pfade zu

durchlaufen. So wird fur RDE bei Erhohung der Temperatur (bis 650°C) folgendes Verhalten

beobachtet [18];

kubisches FeSiZ => a-FeSiZ => ~-FeSiz

Zu beachten ist, daB hier a-FeSiz bei lediglich 500 bis 550°C gebildet wird (s.o.), Erstaunlich

ist, daB diese unterschiedlichen Phasen schematisch durch die Annahme eines einfachen

Silizium Kubuses mit einem Gitterparameter von 2.7 A und einern Eisenatom im Zentrum

(Abb, 3.5(a» beschrieben werden konnen, Dabei gelangt man zu dem CsCI-Fel_xSi durch

statistisch verteilte Eisenleerstellen. Ist die CsCI-Struktur umgeben von einem weiteren aus

Eisenatomen bestehenden Kubus (Gitterparameter 5.4 A), so kann man in Abhangigkeit von

der Besetzung der Eisenatome von einer Struktur zu einer anderen gelangen (Abo. 3.5) [51].

Sind alleAtompositionen besetzt, so ergibt sich das thermodynamisch stabile e-FeSi (Abb.

3.5(b». Fehlt eine vollstandige Eisen (100)-Ebene, so gelangt man dutch eine kleine

Verschiebung der zwei Kuben gegeneinander, zu a-FeSiZ (Abb. 3.5(c». Sind im Gegensatz

dazu die Kanten nicht besetzt, so erhalt mall y-PeSi2 (Abb, 3.5(d». In diesem Modellbild

lassen sich die zwei metallischen Eisendisilizidphasen durch eine lokal unterschiedliche

Storung der Eisenbesetzung beschreiben. Bei dem Ubergang zu dem halbleitenden ~-FeSiZ

findet sich ebenfalls die aus den zwei Kuben bestehende elementare Struktur wieder, jedoch

erfolgt der Ubergang fur die zwei Metalle auf unterschiedliche Weise. Bei 'Y-PeSi2 kann man

ihn als "irreversibel verschiebend" bezeichnen, da die Atome nicht von einer Position in eine

andere wechseln miissen, sondern lediglich kleine Positionsanderungen ausfuhren (Abb.

3.5(e». Somit laBt sich in diesem Fall p-FeSiz aus einer Gitterverzerrung des y-FeSi2
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ableiten. Bei dem Ubergang von a-FeSi2 zu 13-FeSi2 ist hingegen eine Umorientierung der

Atompositionen notig, weshalb man diesen Ubergang als "irreversibel diffundierend"

bezeichnen kann [51]. Es bleibt jedoch anzumerken, daB es sich bei diesem Modell nur urn

einen moglichen Erklarungsversuch handelt, dessen experimentelle Bestatigung noch

aussteht,

(al@ (b) (c)

(d)

./ @ -:
/If
""I

@ ..
,/

/ @ ./ (e)

Abb.3.5: Modell der verschiedenen Eisensilizidphasen basierend auf einer Silizium
Elementarzelle (offene Kugeln} mit CsCI-Struktur umgeben von einem Kubus aus
Eisenatomen (gefidlte Kugeln). Je nach Besetzung der Atompositionen lassen sich
daraus die verschiedenen Phasen erzeugen: (a) CsCI-Fel_xSi, (b) z-Fes], (c)
a-FeSi:b (d) y-FeSi2 und (e) 13-FeSi2 ausgehend von einer Giuerstorung der
y-FeSi2 Struktur (nacb [51J).

3.1.2 Elektrische Eigenschaften

Die chemische Bindung der 3d-Obergangsmeta!lsilizlde ist durch eine Reihe theoretischer

und experimenteller Arbeiten autgeklart worden [52, 53, 54, 55]. (Das im Rahmen dieser

Arbeit diskutierte Eisen hat folgende Elektronenverteilung: [Ar] 3d6 4s2). Durch die

Eisenatome, die bei dem Silizid die Si-Atome umgeben, wird die in der Diamantstruktur

energetisch gtinstige sp3-Hybridisierung der Si-Atome aufgehoben. Es bilden slch wieder

Si(3s)- und Si(3p)-Zustande, wobei die energetisch tiefer im Valenzband liegenden SI(3s)­

Zustande(S) nicht an der chemischen Bindung beteiligt sind (Abb, 3.6, nach [52, 56]). FUr

die Eisenatome bedeutet der Einbau der Si-Atome aufgrunddes vergrofserten Fe-Fe­

Abstandes einen geringeren Uberlapp der 3d-Wellenfunktion und somit eine Reduzierung der

Bindungsstarke. Uberkompensiert wird diesel" Verlust durch die Kopplung von Si(2p)- mit
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Fe(3d)-Orbitalen, die "pd-Hybridisierung''. Dabei kommt es zur Ausbildung von bindenden

(B) und antibindenden (AB) Zustanden. Die Mehrzahl der Fe(3d)-Elektronen bilden jedoch

nichtbindende Zustande (NB).

antibindend
3p - 3d

31 spJ , \ r-:-:....,--.,..-,

bindend

\ I 'po,"

~ S13s H S13s

AB

NB

s
Si·Ktistall Si-Atom Silizid Metall-Atom

Abb 3.6: Bindungsmodell der Sd-Ubergangssiliztde (aus [52, 56J): Bestimmt wird die
chemische Bindung durcn die Wechselwirkung zwischen Si(3p)- uOO Fe(3d)­
Orbitalen ("pd-Hybridisierung") uOO die daraus resultierende Aufspaltung in
bindende (B) uOO antibindende (AB) Zustdnde. Dazwischen liegen nichtbindende
(NB) Fet Idr-Zustdnde. Die Si(3s)-ZustiiOOe (S) nehmen nicht unmittelbar an der
chemischen Fe-Si-Bindung teil.

Je nach Besetzung der Bander und deren Lage zum Ferminiveau ergeben sich die
unterschiedlichen elektrischen Eigenschaften der Metallsilizide, Liegt das Ferminiveau

innerhalb eines nur teilweise besetzten Bandes (antibindend oder nichtbindend), so Iiegt ein

Metall vor. Dabei wird das metallische Verhalten von O:-FeSiZ durch ein mehr als

halbgefulltes 3d-B<md der Fe-Atome bestimmt, Bei IX-FeSiZ handel! es sich nach dem

Theorem von Fawcett [57] wahrscheinlich urn ein kompensiertes Metall, das heiBt, die

Locher- und die Elektronen-Ladungstragerdichten liegen in der gleichen Grofenordnung

(nh"'Ile)' Es wird fur mit Ionenstrahlsynthese hergestellte Schichten eine Dominanz der

Locher beobachtet, Der Widerstand betragt 225 i-L'lcm [58] bzw. 270 i-L'lcm [59J bei

Raumtemperatur und der Restwiderstand ist 206 flilcm [58]. FUrVolurnen Proben werden, je

nach Orientierung, zwischen 267 und 250 flilcm (bei RT) und zwischen 250 und 230 flilcm

(bei 4.2K) gemessen [60].

Die Existenz der halbleitenden ~-FeSiZ-Phase wird durch das Auftreten von

Gitterspannungen beim Ubergang aus der metallischen y-FeSiz-Phase erklart [61, 62, 63].

Dabei werden die vorher delokalisierten d-Elektronen fiir eine zusatzliche Fe-Fe-Bindung

benotigr, wodurch das vormals halbvolle d-Band in ein besetztes und ein leeres d-Band
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aufgespalten wird, Dabei liegt das Ferminiveau zwischen dem antibindenden und dem

nichtbindenden Band (vgl. Abb. 3.6). Dies zu dem halbleitenden ~-FeSiZ' Urn den Ursprung

dieses halbleitenden Charakters zu verstehen, wurden Bandstrukrurrechnungen durchgefiihrt

[39, 64]. Unter der Annahrne der zu diesem Zeitpunkt noch hypothetischen CaFZ-Struktur

(y-FeSizl, ergab sich ein metallisches Verhalten, wobei jedoch die hohe Zustandsdichte im

Bereich des Ferminiveaus berechnet wurde [40]. Eine Verringerung der Gesarntenergie wird

durch einen strukturellen Ubergang in die orthorhombische Phase erreicht (vgl. Abb 3.5).

Durch die damit einhergehende Symmetrieemiedrigung wird die hohe Zustandsdichte der

CaF2-Phase L.'11 Bereich der Fermienergie EF in zwei Strukturen oberhalb wid unterhalb von

Ep aufgespalten ("Jahn-Teller-Effekt"). Die sich dadurch offnende Bandliicke macht ~-FeSiz

zum Halbleiter, Dabei sollte es sich urn einen indirekten Halbleiter mit einem Ubergang

zwischen 0.44 eV [64] una 0.8 eV [39] handeln. Messungen der Zustandsdichten von ~-FeSiz

stimmen gut mit diesen theoretischen Vorhersagen iiberein [56, 65, 66].

Absorptionsmessungen zeigten weiterhin einen direkten Ubergang bei 0.83 bis 0.87 eV fiir

RT [67, 68, 69]. Dieser Ubergang ist stark ternperaturabhangig. Bei tiefen Temperaruren

konnte zusatzlich ein indirekter Ubergang bestimmt werden, der ca. 0.06 eV unterhalb des

direkten Ubergangs Iiegt [70]. Fiir wit Ionenstrahlsynthese hergestelltes ~-FeSiZ ergeben sich

jeweils bei RT 0.83 eV fiir den direkten und 0.78 eV fiir den indirekten Ubergang [67].

Hall Messungen zeigen, daB es sich bei ~-FeSiZ urn einen p-Halbleiter handelt, Je nach

Herstellungsverfahren werden Locherkonzentrationen zwischen 7 und 10 x 1018 cm-3 [67,

71, 72, 73] una Raumtemperaturbeweglichkeiten von tiber 100 Vs/cmz [67, 73] gemessen.

Diese hohen Beweglichkeiten stehen jedoch im Widerspruch zu der theoretisch erwarteten

starken Elektron-Phonon-Kopplung [39].

3.2 Siliziumdioxld

~ '1" rl' .rl' r1 .. l' j., Oxid S'" . " .s • • h . El:>L..1Z1U.?11....l0Xl..... 1St .....as naturucne Xl von hlZlUffi, uem uerzeit WIC .l!lgsten jj ement-

Halbleiter. Nach dem Si-O-PhasendiagranLtn in Abb. 3.7 existieren mehrere kristalline

Modifikationen von SiOZ mit unterschiedlichen Stabilitatsbereichen [13].

Die kleinste Struktureinheit dieser Phasen besteht aus Dreiecken oder Tetraedern, wobei sich

die Sauerstoffatome jeweils auf den Ecken und die Siliziumatome im Zentrum befinden. Der

Abstand zwischen den Sauerstoff- und Siliziumatomen betragt 1.62 A und der zwischen zwei

Sauerstoffatomen 2.27 A. Bei den kristallinen Phasen erfolgt die Bindung dieser Dreiecke

und Tetraeder tiber alle Sauerstoffatome, die daher auch als Sauerstoffbrucken-Atorne

bezeichnet werden, Sind nicht alle Sauerstoffatome an solchen Briicken beteiligt, kommt es

zur •Ausbildung der iam haufigsten vorkommenden Modifikation von SiOZ und dem
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teehnologiseh interessantesten Material, dem amorphen Si02, das aueh als Quarzglas

bezeiehnet wird.
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Da bei dieser Phase nicht alle Sauerstoffatome 3J., der Bindung der Tetraeder beteiligt sind,

existieren neben den bnickenbildenden auch nicht-bruckenbildende Sauerstoffatome. Es

kommt zur Ausbildung einer Struktur, bei der die Tetraeder statistiseh verteilt sind und somit

kein kristallines Wachstum moglich ist. Abb, 3.8 soll dies verdeutlichen (nach [74]). Dabei

werden der Einfachheit halber weitere strukturelle Defekte vernachlassigt,

o

nicht-brdckenbildender

Sauerstoff

bruckenbildender
Sauerstoff

Silizium

Abb.3.8: Vereinfachre Struktur von amorphem Si02 (Quarzglas) bestehend aus Tetraedern
mit vier Sauerstoffatomen aufden Ecken und dem Siliziumatom im Zentrum.
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Diese amorphe Phase ist nach dem Phasendiagramm thermodynamisch nicht stabil, Die

Umwandlung in eine der kristallinen Phasen erfolgt jedoch sehr langsam. Die Bindungsstarke

und auch die Dichte des Gesamtgeftiges wird dutch das Verhaltnis der bnickenbildenden zu

den nicht-bruckenbildenden Sauerstoffatomen bestimmt, Dabei ist durch die zufallige

Anordnung der Tetraeder die Dichte von Quarzglas mit 2.15-2.25 gfcm3 geringer als die von

kristallinern Si02 (2.65 g/cm3). Da Z-UI Bewegung eines Siliziumatoms vier Si-O-Bil'1.dungen,

zur Bewegung eines bnickenbildenden Sauerstoffatorns aber lediglich zwei Si-O-Bindungen

aufgebrochen werden mussen, ergibt sich, daB sich Sauerstoff leichter in Si02 bewegt els

Silizium.

Ein wesentlicher Vorteil von Si02 Iiegt sicherlich in der nahezu unbegrenzten Verftigbarkeit

der Ausgangsmaterialien und der Kompatibilitat zu Silizium begnindet. Das technologische

Interesse begrundet sich jedoch zusatzlich in den elektrischen und optischen Eigenschaften

von Si02' Mit einem Widerstand von 1014 bis 1016 ncm und Durchbruchfeldstarken von

107 Vfcrn ist Si02 das ideale Isolatormaterial zu Silizium, Dabei wird es sowohl fur die

lokale Isolation innerhalb einzelner Bauelemente ("Gate-Oxide", z.B, Feldeffekt­

Transistoren) als auch zur grofiflachigen Isolation ganzer Bereich eingesetzt. FUr letzteres ist

die SIM:OX (Separation by Implantation of Oxygen) Technik, die in Kap, 4.1.2 diskutiert

wird, die bedeutendste Technologie [75, 76, 77J. Weiterhin zeichnet sich Si02 durch eine

sehr groBe Bandlucke von 9 eV und damit durch Transparenz fur einen grofsen

Wellenlangenbereich aus. Neben diesen elektrischen und optischen Eigenschaften wird Si02

aufgrund der hohen chemischen, thermischen und mechanischen Stabilitat z.B, zur

Passivierung eingesetzt [78J. Tabelle 3.1 faBt die wesentlichen Eigenschaften von Si02 und

Si zusammen.

Si
i 1. Atomgewicht i 60,08 28,09 i
2. Dichte [g/crn''] 2,2 2,33
3. Molekiile f cm3 2,3 x 1022 5,0 x 1022

. 4. Kristallstruktur amorph Diamant
5. Gitterkonstante [AJ ___A_ 5,43
h. ~ ....t........... ""l"""""nnh rorq , =1700 1Al&:
v. v .........................L<y'-UAa.t- L ......j I .!. ..... .!.-' I
7. Dielektrizitatskonstante 3,9 11.9
8. Bandlucke [eVJ1) 9 1.12
9. Widerstand [Qcm]l) 1014 _ 1016 10-3 - 105 2) I
10. Durchbruchfeld- 107 -----

starke [Vfern]
1) bel Raumtemperatur 2) je nach Dotierung

Tabelle 3.1: Wesentliche Daten tiber Siliziumdioxid und Silizium ([79] Zeile 1. - 5. & 7. ­
io., [80] Zeiie 6.).
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Da die Oxidbildung durch die Reaktion zwischen Siliziurn und Sauerstoff bestimmt wird, soil

diese Reaktion genauer betrachtet werden, Dabei wird zuerst das Verhalten von Siliziurn und

Sauerstoff bei oder nahe bei Atmospharendruck beschrieben (thermische Oxidation). Da es

sich bei der Allotaxie urn einen Aufdampfprozef im Vakuum handelt, wird anschlieflend

auch das Verhalten bei niedrigen Sauerstoffpartialdrucken diskutiert,

Die thermische Oxidation eines Siliziurn Wafers zur Herstellung diinner Oxidschichten, die

gewohnlich bel Ternperaturen zwischen 600°C und 1250°C ausgefiihrt wird, laBt sich durch

drei aufeinanderfolgende Reaktionen beschreiben [81, 82]. Zu Beginn steht der Transfer der

oxidierenden Verbindung aus der Gasphase zur Siliziumoberflache hin. Die Rate ist

proportional zum Partialdruck in der Gasphase, Nach Bildung einer dunnen SiOZ-Schicht

wird die Reaktion im zweiten Schritt durch die Sauerstoffdiffusion durch die Schicht zur

SiOz/Si Grenzflache Iimitiert, wobei diese weiter nach innen wachst. An dieser Grenzflache

findet dann im dritten Schritt wiederum die Reaktion zwischen der oxidierenden Verbindung

und dem Silizium, die Bildung von weiterem SiOz, start, Der Ubergang von dem

einkristallinen Silizium zu dem amorphen SiOz erstreckt sich auf nur wenige A, wobei

manche Autoren in der Ubergangsregion von einem kristallinen Oxid ausgehen [83].

Weiterhin kommt es durch die unterschiedlichen Dichten von Silizium und SiOz (aus 1 A
Silizium werden bei der Oxidation etwa 2,2 A Si02) in der Ubergangsregion zu starken

Spannungen, Die Geschwindigkeit, mit der die Oxidbildung stattfindet, ist nicht konstant

wahrend des gesamten Prozesses, In der Anfangsphase der trockenen therm. Oxidation (d.h,

in reinem Sauerstoff), wahrend der die Oxiddicke weniger als 30 urn betragt, wird die

Reaktionsgeschwindigkeit durch die Geschwindigkeit, mit der die Si-Si-Bindungen

aufgebrochen werden, bestimmt, Diese wiederum ergibt sich aus der

Oberflachenkonzentration der oxidierenden Verbindung, Die gemessene Aktivierungsenergie

entspricht mit 2 eV;:M:olekiil gut der Energie von 1,83 eVjMolekiil, die zum Aufbrechen der

Si-Si-Bindung benotigt wird. Rei diesem reaktionslimitierten Wachstum wachst die

Schichtdicke linear mit der Oxidationszeit ("li-Tlear region"). Bei dickeren Oxiden wird die

Diffusion der oxidierenden Verbindui1.g durch das bereits bestehende Oxid fiir die

Oxidationsgeschwindigkeit bestimmend. Die gemessene Aktivierungsenergie von

1,23 eV;:M:01ekiil entspricht dabei der fiir die Sauerstoffdiffusion· in SiOz benotigten

Aktitivierungsenergie von 1,18 eV/lviolekiil. Bei diesem diffusionslimitierten Wachstum

wachst die Schichtdicke proportional zur Wurzel der Oxidationszeit ("parabolic: region") [74],

[82].

Bei niedrigen Partialdriicken ist die Reaktion von Sauerstoff und Siliziurn zu Siliziumdioxid

[Si+Oz(g) -7 SiOz] und die dadurch erfolgte Bildung einer Oxidschicht nicht die einzige

rnogliche Reaktion. Daneben kann es zu einem quasi umgekehrten ProzeB an del'
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Siliziumoberflache kommen. Dabei verbindet sich der adsorbierte Sauerstoff mit dem

Silizium zu Siliziummonoxid [Si+O(ads) ~ SiO(g)], das dann abgedampft wird. Diesen

Prozef bezeichnet man als Atzen der Siliziumscheibe durch Sauerstoff [84, 85]. Zu einem

solchen Abdampfen von Siliziummonoxid kann es auch bei einer nur teilweisen Bedeckung

der Oberflache mit Siliziurndioxid kornmen [Si+Si02 ~ 2SiO(g)]. Das Abdampfen wird

ermoglicht, da der Gleichgewichtsdampfdruek von Siliziummonoxid tiber der aus Silizium

und Siliziumdioxid bestehenden Oberflache relativ hoch ist. Dadurch kann das sich hildende

Siliziummonoxid in die Gasphase iibergehen, solange dieser Gleichgewichtsdampfdruck nicht

uberschritren wird [84]. Im Gegensatz zur Oxidation, die im Bereich niedrigerer

Temperaturen und hoherer Sauerstoffpartialdrucke vorherrscht, findet das Atzen lin Bereich

hoherer Temperaturen und niedrigerer Sauerstoffpartialdrucke start. Dabei erfolgt der

Ubergang zwischen den beiden Regionen abrupt. Fiir Temperaturen zwischen 890°C und

1150°C ergibt sich fur Si(IOO) folgender kritischer Sauerstoffdruck, oberhalb dessen es zur

Oxidation und unterhalb dessen es zum Atzen des Siliziums kommt [86]:

PeeTs) '" 2.71012 exp(-3.83 eV IkB Ts) [mbar]

Fiir die Allotaxie von Silizium und Sauerstoff mussen die experimentellen Bedingungen so

sein, daB es zur Bildung von Si02 kommt, und nicht das Silizium geatzt wird, Hinzu kommt,

daB es sieh nicht um einen stationaren Zustand handelt, sondem daB standig auf der Silizium­

Oberflache neues Silizium deponiert wird.
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4. PROBENHERSTELLUNG UND ANALYSEMETHODEN

Nachdem in Kap, 2 die theoretischen Grundlagen der Allotaxie beschrieben wurden, sollen in

diesem Kapitel die realen Herstellungsbedingungen und die dazu verwendeten Anlagen

vorgestellt werden, Aufgrund der grofsen Unterschiede der Herstellungsbedingungen fill

Eisendisilizid und Siliziumdioxid, werden diese in separaten Abschnitten diskutiert. Da die

Idee der Allotaxie auf der Ionenstrfut..Jsynthese (IDS) beruht, wild die Herstellung der Lwei

unterschiedlichen Systeme dUTCh diese Methode ebenfalls beschrieben, Anschliefiend erfolgt

ein Uberblick tiber die wesentlichen Analysemethoden,

4.1 Herstellung

4.1.1 Eisendisilizid

Bei der fur die Herstellung von Eisendisilizid verwendeten Anlage handelt es sich urn eine

Ultrahochvakuum-Kammer der Fa. Balzers (UMS-630), die einen Ausgangsdruck von

5 x 10-10 mbar erreicht. Die mit einer Schleuse versehene Anlage ist fur 3 Zoll Wafer

ausgelegt, die durch eine Niob-Widerstandsheizung auf maximal 9000 e aufgeheizt werden

konnen, Die Rotation der Wafer ist moglich. Das gleichzeitige Verdampfen von bis zu drei

Materialien erfolgt durch drei Elektronenstrahlverdampfer, Der Abstand von ca. 55 em zur

Probe, sowie deren Rotation, sorgen fur eine homogene Deposition. Die Raten werden mit

insgesamt 3 Schwingquarz-5chichtdicken-MeBgeraten (Inficon) sowie einem Durchflug­

Quadrupol-Massenspektrometer bestimmt. Ein Inficon befindet sich jeweils nahe des

Siliziums und des Eisens und das dritte zusammen mit dem Quadrupol in Hohe der Probe.

Ein weiteres Quadrupol-Massenspektrorneter diem zur Restgasanalyse. Die Kristallqualitat

vor und wahrend der Deposition wird durch RHEED (Reflection High Energy Electron

Diffraction) uberpruft,

Die Reinigung der standardmafsig verwendeten n-dotierten (Phosphor) Sifl l l.j-Substrate, mit

einem Widerstand von 1 bis 2 Oem, erfolgt nabchemisch in einer H202-H2S04 Losung,

gefolgt von einem 30 s Atzen in 4.7-prozentiger HF. Zusatzlich wurden einige Experimente

mit ebenfalls n-dotierten 5i(100)-Substraten (1000 Oem) durchgefiihrt. In der UIIV-Anlage

werden die VIafer dann fur 8 min auf 8S0°C autgeheizt, urn em, trotz der

Wasserstoffpassivierung, evtl. verbleibendes Oxid abzudarnpfen. Urn erwaige

Grenzflacheneinfliisse zu reduzieren, wird anschliefsend bei 700 0 e eine etwa 80 urn dicke Si­

Zwischenschicht aufgedampft. Wie bei den weiteren Depositionsschritten wird dabei die Si

Rate konstant gehalten. Absolut liegt sie zwischen 0.1 und 0.2 nm/s. Auf diese

Zwischenschicht erfolgt dann, wie bereits in Kap. 2 beschrieben, die rampenformige

Kodeposition von Si und Fe. Die maximale Fe-Rate variiert dabei zwischen 0.01 und
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0.03 nm/s, Der Kammerdruck steigt wahrend der Deposition auf maximal 5 x 10-9 mbar. Die

Substrartemperaturen liegen zwischen 450 und 700°C. Nachdem die Fe-Rate wieder auf Null

abgesenkt ist, wird noch eine 100 bis 150 nrn dicke Si-Deckschicht abgeschieden.

Nach der Deposition erfolgt die Schichtbildung durch einen zweistufigen Temperschritt

(Theone der Ostwald-Reifung und Koaleszenz siehe Kap. 2). Nachdem der bedampfte Wafer

mit einer 200 nrn dicken SiOz-Schutzschicht abgedeckt ist, werden 5x5 his 7x7 1n1112 groBe

Probenstucke in einem Quarzlampenofen (RTA'" Rapid Thermal Annealer) bei Temperaruren

zwischen 800 und 1200°C 1 s bis zu 30 min lang in. einer N2 Atmosphare getempert, Das

Besondere dieses Ofens liegt in der sehr kurzen Aufheizphase, die nur einige Sekunden

betragt. Je nach Temperbedingungen wird eine vergrabene Qi;-FeSiZ-Schicht gebildet. Diese

Hillt sich in einem zweiten Ternperschritt in einem Vakuum Rohrofen (p<lO-6 mbar) in 1 bis

19 h bei Temperaturen zwischen 750 und 850°C in ~-FeSiZ umwandeln.

Im nun Folgenden sollen die wesentlichen Parameter der Ionenstrahlsynthese (IBS) von FeSiZ

beschrieben werden, Bei dieser Methode werden durch die Implantation hochenergetischer

Ionen in ein geheiztes Substrat Ausscheidungen erzeugt, deren GroBe von den Randbereichen

des Implantationsprofils zum Zentrum hin zunimmt, Diese Methode wurde unabhangig

voneinander von Oostra et al. [28] und Radermacher et al. [3] zur Synthese von FeSiZ

eingesetzt. Ersterer implantierte Fe'" Ionen mit einer Energie von 450 keV und einer Dosis

von 6x 1017 Fe+jcmZ in auf 320°C geheiztes Si(111). Die nachfolgende Temperung bei

600°C gefolgt von 900°C fur 30 bis 150 min fuhrt zur Bildung einer 225 nm dicken ~-FeSiZ­

Schicht. Da sich aufgrund der niedrigen moglichen Temperaturen (Phasemibergang Qi;- nach

~-FeSiZbei 937°C) die Schichtbildung als sehr schwierig erweist, beschritten Radermacher et

al. erstmals einen anderen Weg. Nach der Implantation von 2.8 x 1017 Fe+jcrnZ bei 200 keY

und einer Temperarur von 350°C wird als erster Temperschritt eine Temperung fur lOs bei

l150°C durchgefiihrt. Dies fiihrt zur Bildung einer Qi;-FeSiZ-Schicht. Die

Phasenrtickumwandlung Z'J f3=FeSiZ wird bei gOnae in 17 bis 20 h L"TI Rohrofen erreicht. Es

ergibt sich eine minimale Ruckstreuausbeute (vgl. 4.2.2) von 54%, was auf teilweise

epitaktisches Wachstum schliellen laBt. Dieses Temperverfahren wird, leicht modifiziert, auch

fiir dieim Rahmen dieser Arbeit hergestellte FeSiZ-Proben angewandt,

Die Allotaxie schliefllich soil einige der immer noch bestehenden Probleme der Mesotaxie

uberwinden helfen, So ist bei der Allotaxie die Waltl der Schichtdicke, der Peak­

Konzentration und der Dicke des Deck-Siliziums unabhangig voneinander. Dies hat den

Vorteil, daB prinzipiell auch die Fabrikation beliebiger Heterostrukturen moglich ist (87]. Bei

der IBS sind diese Para-meter tiber die Energie und die Implantationsdosis gekoppelt.

Weiterhin gelingtes nicht, die durch die Implantation erzeugten Strahlenschaden vollstandig

auszuheilen, Bei der Allotaxie konnen diese ganz vermieden werden.
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4.1.2 Siliziumdioxid

Der iiberwiegende Teil der Experimente zu SiOZ wurden in der bereits beschriebenen UHV

Aufdampfanlage durchgefiihrt. Da sich SiOZ nicht mit ausreichend kleinen Raten durch den

Elektronenstrahlverdampfer verdampfen laBt, wurde als sauerstoffhaltige Komponente

Siliziummonoxid, SiO, gewahlt. Aufgrund des hohen Dampfdruckes kann SiO aus ejner,

neben den Verdampfern ebenfalls L'1 der Kammer eingebauten, Effusionszelle verdampft

werden, Die Ratensteuerung und die Erzeugung des SiO-Profl1s erfolgt uber die Regelung der

Effusionszellentemperatur. Die maximal erreichbare Rate betragt 0.15 nm/s. Die Si-Rate wird

wieder wahrend der Deposition konstant gehalten und betragt zwischen 0.04 und 0.22 nm/s.

Die untersuchten Substrattemperaruren liegen zwischen 500 una 850°C. Als Substratrnaterial

wurden ausschlieblich hochohmige (10000cm) Psdctierte Si(100)-Wafer verwendet. Die

Waferreinigung erfolgt wie bereits beschrieben,

Neben der Kodeposition von Si una SiO wurden in einer zweiten Hochvakuumanlage

(Ausgangsdruck 1 x 10-9 mbar, Arbeitsdruck 1 x 10-7 mbar) Experimente zur Deposition von

Si zusammen mit molekularem Sauerstoff ausgefiihrt. Diese Anlage verftigt lediglich tiber

einen Elektronenstrahlverdampfer und einen regelbaren Gaseinlafs. Zur

Schichtdickenmessung dient ein Inficon in Hohe des Substrates. Eine Widerstandsheizung

erlaubt es, 18 x 20 mm2 grofle Proben auf maximal 900°C aufzuheizen. Da kein RHEED

System installiert war, konnten keine in-situ Beobachtungen gemacht werden, Der

untersuchte Temperaturbereich liegt zwischen 650 und 690°C, wobei der maximale 02

Partialdruck 4 x 10-6 mbar betragt. Angeregt wurden diese Untersuchungen durch eine Arbeit

aus dem Jahr 1983, wo bei einer Temperatur von 675°C bei IMBE-Wachsrum vonSi 25 bis

30% Sauerstoff kristallin eingebaut werden konnten [88].

Weitere Experimente wurden zusammen wit Herrn G. Schmidt vom Institut fiir

Halbleiterelektronik der RWTH Aachen durchgefuhrt, Mit Hilfe einer Niederdruck

Gasphasenepitaxie (LPCVD) Anlage wurde Silizium und Sauerstoff (wie bei den MBE

Experimenten ebenfalls gasformig) abgeschieden, Der Basisdruck liegt bei 10-7 mbar. Es

wurden Versuchsreihen bei 750 una 820 0 e fur verschiedene Sauerstoffpartialdriicke

durchgefilhrt. Angeregt wurden diese Untersuchungen durch eine Arbeit aus dem Jahr 1991,

die die Si-Kristallqualitat in Abhangigkeit von dem Sauerstoffpartialdruck untersuchte [89].

Anolog zur Herstellung von FeSi2 mussen auch dieSi02 Proben getempert werden, urn

Schichtbildung zu erreichen. Aufgrund der relativ langsamen Diffusion von Sauerstoff in

Silizium (Do=0.13 cm2/s, E=2.53 eV [90]) liegen die dazu benotigten Temperamrensehr

hoch(bis nahe an den Schmelzpunkt von Si) [76, 91]. Ausdiesem Grund erfolgt die

28



Temperung in einem Rohrofen, dessen Rohr aus gasdichter gesinterter Keramik besteht. Die

Aufheiz- und Abkilhlraten betragen dadurch 120°C/h, so daB sich Kurzzeitternperungen bei

diesen hohen Temperaturen nicht durchfiihren lassen.

Da die Allotaxie von Silizium und Sauerstoff durch die STI-AOX Tec:hn.ologie angeregt wurde,

solI diese hier mit ihren Standardparametern kurz vorgestellt werden, Die Implantationsdosis

liegt im Bereich von 1.7 his 1.8 x 1018 O/cm2 bei einer Energie von 200 keV und

Substrattemperaturen oberhalb von 550°C. Diese hohen Temperaruren werden benotigt, urn

ein Amorphisieren des Deck-Siliziums, und damit einhergehend eine Zerstorung der

Kristallstruktur, zu verhindern. Die Schichtbildung und die Defektausheilung erfolgen durch

6 stundiges Tempern bei 1300°C. Es resultiert eine 400 nm dicke vergrabene Si02-Schicht,

die von 200 nm kristallinem Silizium bedeck! ist [76,91]. Aufgrund der planaren Isolation

und des einkristallinen Deck-Siliziums laBt sich, unter Umstanden in Verbindung mit anderen

Depositionstechniken, der Weg zu drei-dimensionalen Bauelernentstrukturen und damit

verbunden zu noch hoherer Integrationsdichte beschreiten.

4.2 Analysemethoden

Die Bestimmung der Stochiometrie und der Kristallqualitat der ungetemperten, sowie der

getemperten Proben ist eine zentrale Aufgabe der eingesetzten Analysernethoden. Hierzu

eignen sich besonders die Rutherford-Riickstreuung (RES = Rutherford Backscattering

Spectroscopy) und die "Channeling"-Methode. Eine indirekte Information iiber die

Kristallqualitat sowie der elektrischen Eigenschaften von Silizidschichten erhalt man aus

Widerstandsmessungen, die nach der Van der Pauw Mefsmethode ausgefuhrt werden, Im

Folgenden werden diese drei Analysemethoden im einzelnen vorgestellt,

4.2.1 Rutherford-Ruckstreuung (RBS)

Bel der Rutherford-Ruckstreuung werden die zu untersuchenden Proben mit leichten

hochenergetischen Ionen beschossen, Aus deren Riickstreurate in Abhangigkeit der Energie

der Ionen lassen sich die in der Probe befindlichen Elemente, sowie deren Stochiometrie

tiefenaufgelost bestimmen [92]. Fiir die vorliegenden Untersuchungen wurden ausschliefslich

He'tIonen mit einer Energic von l.4l'v1eV bei einern Riickstreuwinkel von 170 0 benutzt,

Ein in einen Festkorper eindringendes Ion verliert seine Energie im wesentlichen durch zwei

Mechanismen, Dies sind zum einen inelastische StoBe mit freien und gebundenen Elektronen,

der elektronische Energieverlust, und zum anderen elastische StoBe mit Atomkernen, der

nukleare Energieverlust. Ist die Projektilenergie hinreichend hoch, d.h. es treten keine

Abschirmeffekte der Elektronen auf, jedoch auf der anderen Seite nicht so hoch, daf
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Kernreaktionen auftreten «~3 MeV), so kann die RBS Analyse als elastisehe Streuung am

Coulornbpotential der Targetatome betrachtet werden. Trifft ein Ion der Masse rn und der

Energie Eo auf ein Target der Masse M, so laBt sich aus Energie- und Irnpulserhaltung die

Energie El des riiekgestreuten Ions zu

mit folgendern kinernatisehen Faktor

k = «(M2 - rn2 sin2e)1/2 + rn eose) / (rn+M»2

(4.1)

(4.2)

bestimmen. Dabei gibt eden Streuwinkel, gernessen zur Einfallsrichtung des Ions, an. FUr

Oberflachenatome lassen sich, bei festem Streuwinkel, somit sofort die vorkommenden

Massen und damit verbunden die zugehorigen Elernente identifizieren,

Tritt die Streuung nicht an der Probenoberflache sondem in der Tiefe auf, so erleiden die

Ionen beim Durehdringen des Festkorpers durch inelastische Wechselwirkung mit den

Targetelektronen einen Energieverlust

till '" [S] x (4.3)

der, in erster Naherung, direkt proportional zur Schichtdicke x ist. Somit erhalt man aus RES

neben der Elementinformation auch das zugehorige Tiefenprofil. Der Bnergieverlustfaktor

[S] berucksichtigt die geometrischen Wege fur das ein- und auslaufende Ion.

FUr die hier diskutierte Primarenergie Eo ist die Wahrscheinlichkeit, daB ein Streuprozef in

ein bestimmtes Raumwinkelelement dQ hinein stattfindet, durch den differentiellen

Rutherford-Streuquerschnitt gegeben:

(4.4)

Dabei gibt e die Elementarladung an und z bzw. Z stehen fur die Kernladungszahl des

Primarions bzw. des Targetatoms. Der Gesamt-Streuquerschnitt cr ergibt sich dureh

Aufintegration tiber aile Winkelelemente d!.-:l. Die Riickstreurate H der Projektilionen in einen

Raumwinkel D. (z.B. Offnungswinkel des Detektors) ergibt sich durch Multiplikation mit der

Gesamtzahl Q der einfallenden Ionen und der Flachendichte N der Targetatome:

H=crD.QN
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Somit Hillt sieh aus der Zahlrate H die Stochiometrie der Probe bestimmen. Dabei laBt sieh

aus dem Rutherford-Streuquersehnitt ablesen, daB die Riiekstreuraten umso hoher sind, je

sehwerer die Elemente sind bzw. je geringer die Energie Eo ist. Demgegeniiber ergibt sieh

aus G1. 4.1, daB die Massenauflosung, die in mehrkornponentigen Targets wichtig sein kann,

mit waehsender Primarenergie zunimmt, Daher muB von Fall zu Fall entschieden werden, ob

eine hohe Zahlrate oder eine groBe Massenauflosung benotigt wird.

Die bisherigen Betrachtungen gelten jedoch nur, wenn die Targetatome gegentiber den

einfallenden Ionen vollstandig isotrop, also ohne jede Vorzugsrichtung, verteilt sind, FUr

amorphe und polykristalline Materialien gilt dies immer. Bei Einkristallen hingegen ist dies

nut fur die sog. "Random'l-Orientierung gegeben, bei der keine kristallographische Richtung

ausgezeichnet ist.

4.2.2 Channeling

Ist nun ein Einkristall in einer kristallographischen Richtung oder Ebene ausgerichtet, so

kommt es durch Kleinwinkelstofse zu einer Fiihrung der Ionen in dem Gitterpotential der

Atome und damit verbunden zu einer starken Reduzierung der Rtickstreuintensitat. Diesen

Prozef bezeichnet man als Channeling oder Ionengitterfuhrung [93]. Aufgrund der

Kleinwinkelstofse bewegen sich die Ionen auf oszillatorischen Bahnen (;., einige 10 nm),

wobei ihnen wegen ihrer hohen Geschwindigkeit das Gitter als starr erscheint [94]. Diese

Gitterfiihrung kann nur auftreten, wenn der Winkel, mit dem die Ionen auf einen solchen

Kanal auftreffen, einen kritischen Winkel '¥k nicht iiberschreitet:

'¥k =«2 z Z e2) I (E d»l/2 (4.6)

Dabei ist d der Abstand der Atome in Einfallsrichtung. Das Verhaltnis der Zahlraten

MaB fur die Kristallqualitat und wild als Minimalausbeute Xmin oder als Minimum-Yield

bezeichnet:

Xmin = Hchanneling I Hrandom

Gute Einkristalle erreichen einen Wert von einigen Prozent,
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4.2.3 Van der Pauw Widerstandsmessung

Mittels dieser MeBmethode kann der Schichtwiderstand RSH bestimmt werden. Nach Van der

Pauw ergibt sich fur eine planare, homogene und zusammenhangende Schicht, die durch vier

kleine Kontakte am Rand kontaktiert ist, der Schichtwiderstand wie folgt [95]:

RSH = f (n / In2) (R1234 + R2341) / 2 (4.8)

Dabei ist R1234=U34J'I12, wenn 112 der Strom durch die Kontakte I und 2 und U34 die

zugehorige Potentialdifferenz zwischen den Kontakten 3 und 4 ist, R2341 ergibt sich analog.

Aus dieser MeBgroBe laBt sich bei bekannter Schichtdicke der spezifische Widerstand p wie

folgt bestimmen:

p=RSHd (4.9)

Der Korrekturfaktor f in Gl. (4.8) benicksichtigt die Probengeometrie. FUr quadratische

Proben ist f=l. FUr nicht quadratische Proben laBt sich f ebenfalls durch

Widerstandsmessungen durch Losung einer transzendenten Gleichung bestimmen, Durch

Anlegen eines Magnetfeldes H senkrecht zur Schicht laBt sich ebenfalls der Schicht­

Hallkoeffizient RH-SH bestimmen:

(4.10)

Der Hallkoeffizient ergibt sich wieder durch Multiplikation mit der Schichtdicke,
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5. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

Die erstmals erfolgreich durchgefiihrte Allotaxie von Eisendisilizid ist Gegenstand des ersten

Abschnittes. Dabei sind, falls nicht anderes angegeben, alle experimentellen Arbeiten auf

Si(l1l)-Substraten durchgefiihrt worden. Der zweite Abschnitt behandelt das Sauerstoff­

Silizium System. Hier wurden alle Untersuchungen auf Si(lOO)-Wafem durchgefiihrt.

5.1 Eisendisilizid

5.l.1 Variation der Herstellungsparameter

Die zwei wichtigsten Herstellungsparameter sind zum einen die Substrattemperatur und zum

anderen die Eisen-Peakkonzentration, Zur Schichtbildung wird der Einfluf der

Temperbedingungen bei der Hochtemperarurtemperung (a-FeSi2) und bei der

Phasennickumwandlung (I3-FeSi2) betrachtet.

5.1.1.1 Einfll.lfi del' Substrattemperatur

Entscheidender Herstellungsparameter ist die Substrattemperatur, durch die zwei Prozesse

wesentlich beeinflufst werden. So ist epitaktisches Si-Wachstum erst ab einer

Mindesttemperarur moglich, die fur die verwendete Anlage auf Si(lll) mit Raten von

0.05 nm/s bei ca. 600°C liegt [96]. Da eigene Untersuchungen bei hoheren Raten und

niedrigeren Temperaturen epitaktisches Wachstum zeigten, wurde eine minimale

Substrattemperatur von 450°C verwendet, Wie sparer noch gezeigt wild, ist die maximal

mogliche Substrattemperatur durch das Ausscheidungswachstum bestimmt, Aus diesem

Grund wurden keine Experimente bei Temperaturen oberhalb von 7000 e durchgefuhrt.
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Urn den Temperatureinfluf zu bestirnrnen, besitzen die hier untersuchten Proben alle die

gleiche Eisen-Peakkonzentration von ca. 25 at%. Abb. 5.1(a) zeigt die Minirnalausbeute Xmin

von Silizium direkt unterhalb der Oberflache fur den oben angegebenen Temperaturbereich

fur ungeternperte und geternperte Proben. Dabei wurden die Ternperpararneter so gewahlt,

daB eine optimale Kristallqualitat erreicht wurde. Ausgehend von keinern meBbaren

Channeling bei 450°C verbessert sich die Kristallqualitat der ungetemperten Probe mit

zunehmender Temperatur, wobei oberhalb von ca. 575°C eine starke Verbesserung einsetzt,

die bei hoheren Temperaturen bei einer Mini..malausbeute von ca. 20% Z11 sattigen scheint.

Die Kristallqualitat kann selbst durch eine Nachtemperung nicht deutlich verbessert werden,

FUr das in Abb. 5.1(b) gezeigte Verhalten des Eisensignals ergibt sich ein qualitativ ahnlicher

Verlauf, ein deutliches Channeling der ungeternperten Probe zeigt sich hier jedoch erst bei

Temperaruren oberhalb von 650°C. Demgegenuber fiihrt die Ternperung bereits fur

Substrattemperaturen oberhalb von 60GoC zu einer deutlichen Verbesserung mit einer

Minirnalausbeute von 35% bis 25%.

5.1.1.2 Einflufl del' Eisenpeakkonzentration

Da bereits durch die Ionenstrahlsynthese [1] und die Allotaxie [97] von CoSi2 bekannt ist,

daB zur Bildung von zusammenhangenden, vergrabenen Disilizidschichten das Metall mit

einer Mindestpeak-Konzentration eingebracht werden mull, soll in diesem Abschnirt diese

ebenfalls fur die Allotaxie bestimmt werden und zusatzlich t'lie Kristalloualitat in,
Abhangigkeit von der Eisenkonzentration untersucht werden, Aufgrund der Ergebnisse des

vorherigen Abschnittes wurde dabei eine Substrattemperatur von 650°C gewahlt.
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Abb.5.2: Minimalausbeute Xmin der ungetemperten und der getemperten Proben in
Abhdngigkeit von der Eisen-Peakkonzentration bei einer festen
Substrattemperatur von 650oQ: (atDeck-Silizium und (b) Eisensignal.
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Abb. 5.2(a) zeigt die Minimalausbeute fur das Deck-Silizium bei Eisen-Peakkonzentrationen

zwischen 16 und 27 at%. Urn einen direkten Vergleich mit den Werten fur das in Abb. 5.2(b)

aufgetragene Eisensignal zu erlauben, sind beide Graphen mit del' gleichen Ordinate

dargestellt. Fiir Silizium ergibt sich ein leichter Anstieg von Xmin mit zunehmender

Eisenkonzentration, wobei bereits fur 16 at% Eisen mit Xmin=17% ein stark erhohter Wert

gegemiber reinem Silizium (2-3%) festzustellen ist, Fur Eisenkonzentrationen von 27 at%

ergibt sich Xminzu 35%. Die Temperung del' Proben bringt hier ebenfalls keine nennenswerte

Verbesserung del' Kristallqualitat, Das Eisensignal weist bei einer Konzentration von 16 at%

Eisen einen Wert von Xmin===31% auf, der mit zunehmender Eisenkonzentration fast stetig

ansteigt, urn bei 27 at% Eisen 100% ZIl erreichen, Eine Temperung del' Proben fuhrt wieder

zu einer deutlichen Verbesserung der Minimalausbeute, wobei die Verschlechterung bei

zunehmender Eisenkonzentration erhalten bleibt.

Neben del' Beeinflussung der Kristallqualitat ist die Abhangigkeit del' Schichtbildung von del'

Eisen-Peakkonzentration und von der gesamten aufgedampften Eisenmenge zu untersuchen.

Abb. 5.3 zeigt die mit RES bestimmte Eisen-Peakkonzentration nach der Temperung in

Abhangigkeit der Konzentration der ungetemperten Probe. Da es bei der Temperung tiber

lOOO°C zur Bildung der nicht stochiometrischen lX-FeSiZ-Phase kornmt, entspricht eine

Eisenkonzentration von 28.6 at% einer geschlossenen Schicht, Aufgetragen sind die Werle

fur zwei unterschiedliche Gesamteisenmengen, wobei die angegebenen Schichtdicken einer

vollstandig zusammenhangenden Schicht entsprechen wiirden.
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der Temperung. Aile Proben wurden bel 650°C hergestellt, wobei zwei
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FUr Schichten, die dunner als 105 run sind, erfolgt zwar ein Zusammenziehen des Eisen­

proms, wobei jedoch selbst bei einer Eisen-Peakkonzentration von 26 at% keine geschlossene

Schicht gebildet wird. Bei noch hoherem Eisenanteil nirnmt die Eisen-Peakkonzentration der

getemperten Probe wieder ab, was ebenfalls fiir dickere Proben (120 bis 270 nm) beobachtet

wird. FUr Konzentrationen zwischen 22.8 und 26 at% wird fiir diese Proben bei der

Ternperung die Bildung einer zusammenhangenden Schicht beobachtet. Dabei bleibt zu

beachten, daB Locherbildung (pin-holes) aufgrund der von der RBS erreichten

Messgenauigkeit nicht ausgeschlossen werden kann. FUr Konzentrationen unterhalb von

22 at% Iiegen keine experimentellen Ergebnisse vor, so daB die fur die Schichtbildung bei

diesen Bedingungen minimal benotigte Eisenkonzentration nicht bestimmt werden konnte.

5.1.1.3 Einflull der Ternperung

Bei der Temperung treten zwei physikalische Effekte auf: zum einen fiihrt sie zur

Schichtbildung und zum anderen geht aus dem Phasendiagramm hervor, daB die gebildete

Phase von der Ternperatur abhangt. Urn dies zu untersuchen, wurden in einem

Schnellheizofen (RTA) 5 sekilndige Temperungen fiir Temperaturen zwischen 800 und

1200°C durchgefuhrt und anschliefsend die Minimalausbeute sowie der Schichtwiderstand

bestimmt. Diese Untersuchungen wurden an bei 650°C hergestellten Proben durchgefiihrt, die

eine Eisen-Peakkonzentration von 23 at% aufwiesen, Abb. 5.4(a) zeigt die Minimalausbeute

in Abhangigkeit von der Tempertemperatur, Deutlich erkennt man eine starke Abnahme von

Xmin yon 60 auf 26% in dem Temperaturbereich zwischen 900 und 950°C. Temperungen bei

hoheren Temperaturen (950 bis 1150°C) fuhren zu einer nur geringen weiteren Verbesserung,
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Tempertemperatur (RTA, t=5 s) fur eine bei 650°C hergestellte Probe mit einer
Eisen-Peakkonzentration von 23 at%.

Abb. 5.4(b) zeigt fur den Schichrwiderstand ebenfalls einen starken Abfall zwischen 900°C

(145 Q/sq.) und 950°C (26.2 Q/sq.). Bis 1180°C ist noch eine Verbesserung bis auf 23.8 Q/sq
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zu verzeichnen, bei 1200°C steigt der Schichtwiderstand wieder an, was in der beginnenden

Schichtauflosung begriindet liegt. Unterhalb von 850°C war es nieht moglich, den

Schichtwiderstand zu bestimmen,

Urn nun den unterschiedlichen EinfluB der Phasen- Ui1d der Schichtbildung auf diese starke

Abnahme der Minimalausbeute und des Schichtwiderstandes zu untersuchen, wurde die

Eisen-Peakkonzentration nach der Temperung fiir diese Temperserie bestimmt, Abb. 5.5 zeigt

einen etwa 1inearen Anstieg zwischen 850 und 1050°C. Oberhalb von 1050°C entsteht eine

geschlossene Schicht, die mindestens bis 1150°C stabil ist. Somit ist die starke Abnahme von

Minimalausbeute und Schichtwiderstand bei 900 bis 950°C durch die Bildung von a-FeSiz zu

erklaren, wie dies auch nach dem Phasendiagramm [13] erwartet wird. Die Schichtbildung ist

aber erst bei Temperaturen tiber 1050°C abgeschlossen una erklart die weiter auftretenden

kleinen Verbesserungen,
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A.bb.5.5: Eisen-Peaklconzentration nach der Temperung als Funktion der Temperatur
(RTA, t=5 s). Die Eisen-Peakkonzentration der bei 650°C hergestellten Proben
betrug vor der Temperung 23 at% Fe.

Die weitere Optimierung ergibt die besten zusammenhangenden CG-FeSiZ-Sehiehten

(abhangig von derProbendicke) bei Temperaturenvon 1150 bis1l70°C und Temperzeiten

zwischen 10 und 20 s.Dabei sind mitabnehmender Schichtdicke die Temperaruren niedriger

und die Ternperzeiten klirzer.WeiterrJn.korntpt.esbeiP:robenmit.schlechtemDeck-Silizillil1

(tiefe Ts und/oder hohe ato/CFe)bei derTemperungzur Diffusion VOl). Elsen.zurOberflache.

Die dadureh hervorgerufene· Beschrankung auf niedrige Temperaturen und kurze

Temperzeiten verhindert eine vollstandige Schichtbildung. AuBerdem kommt . es zur

Ausbildung einer Ausscheidungskette unterhalb der Schicht, Diese Ausseheidungen traten

auch bei guter Qualitat des Deck-Siliziums bei der Ternperung unterhalb der
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Phasenumwandlungsternperatur auf. Eine Auflosung war auch nach Iangerer Ternperung

nicht moglich, sondern fiihrte zum Aufreilsen der bereits gebildeten Schicht. Dieser Effekt

wurde bereits fiir mit Ionenstrahlsynthese hergestelltes FeSi2 beobachtet [23]. Aus diesem

Grund war eine direkte Bildung von ~-FeSi2-Schichten nicht moglich.

Urn dennoch auch diese halbleitende Phase herzustellen, muf eine Phasenruckumwandlung

durchgefiihrt werden. Dabei wird die a-FeSi2-Schicht unterhalb der

Phasenumwandlungsternperarur getempert, Erstmals wurde dieses Verfahren von

Radermacher et al. zur Herstellung von vergrabenem ~-FeSi2 mit Ionenstrahlsynthese

angewandt [3] (vgl. Kap, 4.1.1). Ftir die Allotaxie wurden Temperaturen zwischen 750 und

850°C und Temperzeiten zwischen 1 und 19 Stunden untersucht. Die besten Ergebnisse

ergaben sich nach 5 stundiger Ternperung bei 800°C. Fiir tiefere Ternperaturen ist die

Kristallqualitat schlechter. Fur hohere Temperaruren ist aufgrund der dadurch geringeren

Temperaturdifferenz zu der stabilen a-Phase die Phasenrtlckumwandlung stark verlangsamt,

Wichtig fiir die Phasennickumwandlung sind Nukleationskeime fiir j3-FeSi2 [58]. Als Keime

konnen Defekte dienen, die man z.B. durch Spannungspulse bei der Widerstandsmessung

erzeugt,

5.1.2 Strukturelle Eigenschaften der ungetemperten Probel!

In diesem Abschnitt soil die Mikrostruktur der ungetemperten Proben untersucht werden. Wie

bereits in Abschnitt 5.1.1.1 gezeigt Wllrde, hangt diese stark von der Substrattemperatur abo

So zeigt Abb, 5.6 das mit einem Transmissions-Elektronennllkroskop angefertigte

Querschnittsbild (XTEM) einer bei 600°C mit einer Eisen-Peakkonzentration von 26 at%

hergestellten Schicht.

(a)

38



(h)

Abb.5.6: Querschnitts Bilder (Xl'EM) einer bei 600°C mit 26 at% Fe hergestellten Probe.
Abb. (a) zeigt deutlich das Ausscheidungsgrifienprofil wohingegen Abb. (b) die
Zwillingsbildung zeigt.

In Abb. 5.6(a) erkennt man deutlich die kleinen Ausscheidungen im unteren und oberen

Bereich sowie die groBen in der Mitte. Dabei bleiben die Ausscheidungen oberhalb der

Schicht jedoch grober als unterhalb. Dies wurde bereits fiir die Allotaxie von CoSiZ

beobachtet [98]. Weiter erkennt man ill dem Deck-Siliziurn eine sehr groBe Diehte von

Zwillingen, die die relativ schlechte Minimalausbeute von 34% dieser Probe erklaren, Die

Eisendisilizid Ausscheidungen zeigen kein Channeling. Eine genauere Analyse dey Defekte

erlaubt Abb, 5.6(b). Durch den Kontrast wird nur eine Zwillingsorientierung sichtbar. Man

erkennt, d?_f3. die Zwillingsbildung bereits tief Li1 dem Eisenprofil, z.T. bereits bei den ersten

kleinen Ausscheidungen, beginnt. Die so entstandenen Zwillinge wachsendann durch das

gesamte Schichtsystem bis zur Oberflache,

Wie bereits gezeigt, andert sich die Kristallqualitat mit zunehmenderSubstrattemperatur.

Abb, 5.7 zeigt dasRBS-undChanneling-Spektrumeinerbei650°C mit einer Eisen­

Peakkonzentration von 23 at% hergestelltenProbe. Deutlich erkenntman einChanneling in

dem Eisenprofil (50%) und imDeck-Silizium(25%).DieseAnderung gegenuber der bei

600°C hergestellten Probe zeigt sich auch in einer vollig anderen Mikrostruktur, die in Abb,

5.8(a) zu sehen ist. Aus demAusscheidungsgroBenprofil sind einzelne grofse

"zigarrenformige" Ausscheidungen gewordenvderen Dimension. inWachstumsrichtung die

endgultige Schichtdicke. teilweiseisogar uberschreitet.v.Dabei .ist die Unterseite der
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Ausscheidungen abgerundeter als die Oberseite, wo es zur Ausbildung einzelner Spitzen in

das Deck-Silizium hinein kommt.

400 600 700

Abb 5.7: RBS- und Channeling-Spektrum einer bei 650°C hergestellten Probe (23 at% Fe).

Deutlich zu erkennen ist das nach der Deposition bereits vorhandene Channeling

im Eisensignal,

Das Beugungsbild zeigt rom einen das von Silizium, dem aber noch ein weiteres iiberlagert

isr. Die Auswertung liefert, daB es sich bei diesem Beugungsbild urn (J(-FeSi2 handelt. Diese

Beobachtung widerspricht dem Phasendiagramm, nach dem (J(-FeSi2 nur oberhalb von 937°C

stabil sein soil. Erkennbar ist auch, daB das Wachstum der Ausscheidungen bereits teilweise

epitaktisch in der Silizium Matrix erfolgt.

(a) __
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Abb.5.8: (aj XIEM einerbei 650°C mit 23 at% Fe hergestellten Probe. Deutlich. sind die
"zigarrenformigen" Ausscheidungen zu erkennen. Abb. (b j zeigt die zu den mit a
und b bezeichneten Stellen gehorenden EELS Spektren, die das Zentrum der
Ausscheidungen als a-FeSiz identifizieren.

Zusatzliche strukturelle Untersuchungen mit ortsaufgelostem EELS (Electron Energy Loss

Spectroscopy) bestatigen, daB das Zentrum der Ausscheidungen aus a-FeSiZ besteht

(Plasmonenanregung bei 19.8eV) (Abb 5.8(b».In den Spitzen hingegen wird vorwiegend

13-FeSiz gefunden (20.5eV). Weitere XTEM Aufnahmen (hier nicht gezeigt) lassen erkennen,

daB der Abstand der einzelnen Zwillingsgrenzen im Deck-Silizium deutlich gegeniiber der bei

600°C hergestellten Probe zugenommen hat.

Neben den Querschnittsaufnahmen.rwurden anidieseriProbe auch •Draufsicht TEM

Untersuchungen durchgefiihrt. In Abb, 5.gerkennt man deutlich teilweise isolierte FeSiZ­

Ausscheidungen in der Silizium-Matrix (hell). Die Ausscheidungen zeigen eine z.T. drei- bis

sechseckige Symmetrie, wobei bei fast allen Ausscheidungen die Grenzflachen durch drei

Richtu..l1gen beschrieben werden konnen,.die untereinander (in derProjektion.in die Si(111)

Ebene) einen Winkel von 120° bilden,

Abb. 5.10 zeigt eine Aufnahme fiir einen Schnitt durch das Deck-Silizium, Deutlich erkennt

man auch in dem Silizium eine Struktur, die ebenfalls durch drei im Winkel von 120°

befindliche Richtungen-gekennzeichnet ist. Diese Struktur igibt die Zwillinge des Deck­

Siliziums wieder,
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Abb.5.9: Draufsicht TEM einer bei 650°C mit 23 at% Fe hergestellten Probe. Die dunk/en
Bereiche zeigen einen senkrechten Schnitt durcn die "zigarrerformigen" FeSi2­
Ausscheidungen und die hellen Bereiche stellen die Silizium-Matrix dar.

Abb.S.iO: Draufsicht TEM zeigt die Zwillingsbildung im Deck-Silizium. Deutlicb erkennbar
sirl£l drei ausgezeichnete Richtungen, die in de, Projektion untereinander einen
Winkel von 120° bilden.
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5.1.3 Metallisches vergrabenes a·FeSi2

In diesem Abschnitt werden die strukturellen und elektrischen Eigenschaften der durch die

Hochtemperaturtemperung erzeugten vergrabenen a·FeSi2-Schichten vorgestellt. Es werden

nur Proben betrachtet, die bei 650°C hergestellt wurden und Eisen-Peakkonzentrarionen

zwischen 23 und 25.5 at% aufweisen, Die nachfolgende Temperung erfolgte, abhangig von

der Schichtdicke, zwischen 1150 bis 1170°C 10 bis 20 slang.

Abb. 5. 11(a) zeigt die RBS- und Channeling-Spektren einer 120 ILlIl dicken a-FeSi2-Schieht,

die unter 170 nm Silizium vergraben ist. Gegenuber der ungetemperten Probe (siehe Abb,

5.7), erkennt man deutlich, wie sich das Eisenprofil durch die Temperung zusammengezogen

hat. Die mit dem RBS-Simulationsprograrnm RUMP [99] durchgefiihrte

Stochiometriebestimmung ergibt Fea.S! SiZ' Somit 1iegen entweder die Si-Atome im

UberschuB vor, oder es existieren strukturelle Eisenleerstellen. In der Literatur wird Iediglich

letzteres fur a.-FeSiZ beobachtet [15]. Aus dern in Sijl l l l-Richtung gemessene Channeling­

Spektrum ergibt sich Xmin=25% fur die Eisendisilizid-Schicht. Dies entspricht einer

deutlichen Verbesserung gegenuber der ungetemperten Probe und laBt auf eine gute

Kristallqualitat und ein zumindestens teilweise an dem Silizium ausgerichtetes Wachstum von

a-FeSiZ schliefsen. Die Qualitat des Deck-Siliziums andert sich nicht wesentlich durch die

Temperung. Ein Xmin von immer noeh 22% zeigt eine, im Vergleich zu der Si-Scheibe,

weiterhin hohe Defektdichte, Der Eisenanteil in diesem Deck-Silizium liegt unterhalb von 1%

der Gesamteisenmenge (aus RUMP-Analyse).

I
(lj
;L

Abb.5.11: RES- und Channeling-Spektren einer 10 s bei 1150°C getemperten Probe: (a)
mit und (b) ohne Deck-Silizium. Aus der Abb. (b) liijJt sich idie
Minimalausbeute der a.-FeSi2-Schichtzu 12% bestimmen.
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Diese Defekte verursachen bereits in der Silizium-Schicht eine Ablenkung eines Telles der

einfallenden He+-Ionen ("Deehanneling") und erhohen die Riickstreurate im a-FeSiZ. Abb.

5.11(b) zeigt die Spektren fur eine Probe, bei der mittels reaktivem Ionenatzen (RIE) das

defektreiche Deek-Siliziurn entfemt wurde. Die zu 12% bestimmte Minimalausbeute

entsprieht dem realen Wert fur die vergrabene a-FeSiZ-Sehieht.

Abb, 5.12 zeigt ein XTEM Bild dieser fur 10 s bei 1150°C getemperten Probe. Deutlich

erkennt man rli..". verzrabene N ke~;"'" Schicht die scharfe r: ...enzflachen zu dern Si aufweist.... v "'0'" ........... •..•.r.... u L.=u ~ U.L u.s. '-'.I. .I.&..L .& &." U. .& v .1v........ ~

wobei die obere Grenzflache aber eine deutlich hohere Rauhigkeit als die untere zeigt. In der

a-FeSiZ-Schieht sind zusatzlich schwarze Kontraste zu erkennen, Der Spannungskontrast

unterhalb der Schicht kann durch Verspannungen innerhalb des Schichtsystems oder durch

die Abdimnung fur die TEM-Untersuehungen praparativ bedingt sein. Auf diese Struktur und

die Verspannungen wird bei der Vorstellung der Ergebnisse der hochauflosenden

Elektronenmikroskopie (HRTEM) naher eingegangen, Das Beugungsbild

(TED=Transmission Electron Diffraction) der vergrabenen Schicht zeigt einkristallines

a-FeSi2. Das bereits diskutierte Eisen in der Si-Deckschicht ist in Form einzelner

Ausscheidungen sichtbar. Das sehlechte Channeling erklart sich durch die, auch nach der

Temperung bei 1150°C, noeh sichtbaren Zwillinge im Si.

100nm
t ~

Abb.5.12: XTEM und TED einer vergrabenen a-FeSi2-Schicht, die 10 s bei 1150°C
getempert wurde. Das Beugungsbild dieser Schicht belegt, daj3 es sicn urn
a-FeSi2 handelt.

Eine genauere Betrachtung der Defekte in dem Silizium erlaubt Abb, 5.13. In Abb, (a) findet

man, neben den Ausscheidungen, wieder die deutlichen Zwillingsstrukturen in dem Deck-Si,

D ;p Defektlinie parallel ........... rv 1:".... c:~r; c:.... t..;".,:t.. ..........arki ....- ...:I;e r: __ ....,.f1~ ....t, .........wi......t, ... - ~'!T ....fc ... ....... ..-1 C';........ ~ ........""'=................. yUl. ........ "-1..&.1. v,,-.l.-""''''.l.Z-''''''''J.ll'''''Ul. UJ. ~J.l. u.l Ul~!~.1a.l,.,ll~ L J.i)l,.,U~U n' aJ. .1 uuu ..,J.

Zwischenschicht. Neu sind die dreieckigen Str....ukturen unterhalb der a-FeSi2-Scr.&icht. Es
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scheint, als markierten diese Ausgangspunkte, von denen aus die Zwillinge gewachsen sind.

Das entspricht der bereits bei der ungetempenen Probe in Abb. 5.6(b) sichtbaren

Zwillingsbildung zu Beginn der Kodeposition.

(0)

Abb.S.13: Zwillinge einer. bei 1170°CIO slang getemperten Probe. Abb. (a) lafJt
unterhalb der vergrabenen Schicht die bereits wdhrend der Deposition
entstandenen Zwillinge erkennen. Abb (b) zeigt, daft diese durch die
Schichtbildung bei der Temperung iediglich unterbrochen, nicht aber
vollstdndig aufgelost werden.

Verstarkt wird dieser Eindruck durch Abb. 5.13(b), deren Kontrast Iediglich eine

Zwillingsorientierung hervorhebt. Es entsteht der Eindruck, daB einzelne Zwillinge unterhalb

d~rq-Ft:~i2beginnen, durch die Schichtbildung unterbrochen werden, und sich oberhalb bis
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zur Oberflache fortsetzen. Diese Zwillinge lassen sieh nieht dureh die Temperung bei diesen

hohen Temperaturen elirninieren.

Die gute Kristallqualitat der a-FeSi2-Sehiehten erlaubt die Untersuehung der epitaktischen

Beziehung zwischen dieser Sehieht und dem Silizium. Abb. 5.l4(a) stellt einen Ausschnitt

eines elektronenmikroskopisehen Beugungsbildes (TED) von a-FeSi2 und Si dar

(Elektronenstrahl parallel zur Si[Oll]-Riehmng). Man erkennt, daB die Reflexe fur die

Si(lll)-Ebene nahezu parallel zu denen der a-FeSh(1l2)-Ebene sind, mit einer Verkippung

von 2.0±0.5°.

1i 010)
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Abb.5.14: (a) TED- und (b) XPJ}-Aufnahmen einer vergrabenen a-FeSi2-Schicht. Das
Elektronenbeugungsbild (a) zeigt das nahezu parallele Wachstum der Sir111)­
Ebene zu der a-F.eSi2(112)-Ebene. Aus der XRD-Aufrtahme (b) lassen sich drei
Azimuthale bestimmen.

Rontgenbeugungsexperimente (XRD) bestatigen obige Epitaxierelation:

Si(111)lIo:-FeSi2(1l2). Abb, 5.14(b) zeigt eine Polfigur in stereographischer Projektion

(Wolff''sches Netz) in (10l}-Bragg-Refiexion. Man erkennt ein hexagonales Beugungsbild,

das aus jeweils zwei zusammengehorigen Reflexenibesteht, die in drei Orientierungen

auftreten, Diese sind mit I, II und ill bezeichnet und jeweils urn 120° gegeneinander gedreht.

Die Diskussion in Kap, 6.1.2 wird zeigen, daB es sich dabei urn die drei moglichen

azimuthalen Beziehungen handelt, Eine gedachte Verbindungslinie zwischen den Reflexen (L'1

Abb, 5.14(b) fur Orientierung I eingezeichnet) fuhrt nieht dureh den Ursprung, sondern weist

ebenfalls auf eine Verkippung von 2.5±O.5° zwischen der Si(lll)- und der a-FeSi2(1l2)­

Ebene hin.

Umweitere Informationen tiber die Mikrostruktur der vergrabenen a-FeSi2-Sehiehten zu

erhalten, Willden die Proben in einem hochauflosenden Elektronenmikroskop (400 keV)

untersucht. Abb, 5.15 zeigt eine solehe Aufnahme. Man erkennt deutlich das epitaktische
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Wachstum yon a-FeSi2 auf dem Silizium. An der Grenzflache erkennt man einen nahezu

regelmaBigen hellen Kontrast, der auf Versetzungen hindeutet. Die Auswerrung ergibt einen

mittleren Versetzungsabstand yon 6.7 run (nach D. Gerthsen).

Abb.5.15: HRTEM Aufnahme der Grenzflachenstruktur von Silizium und a-FeSi2' Neben
dem epitaktischen Wachstum ist deutlicb der nahezu regelmdfiige helle
Kontrast entlang der Grenzfldche zu erkennen (D. Gerthsen, Ch. Dieker).

Abb.5.16: HRTEM Aufnahme der Grenzfldche von Si und a-FeSi2 mit dem an den Stufen
auftretenden Hell-Dunkel-Kontrast (D. Gerthsen, Ch. Dieker).
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Weiterhin zeigt Abb. 5.16 das Vorkommen von Stufen entlang der Grenzflache. Diese sind an

einen Hell-Dunkel-Kontrast gekoppelt, wie er bereits bei der XTEM-Aufnahme in Abb. 5.12

beobachtet wurde. In Kap. 6.1.2 wird aufgrund der Epitaxiebeziehung zwischen dem Si und

dem a-FeSi2 eine Erklarung der Kontrastentstehung angegeben,

Die HRTEM Untersuchung ergab iiberdies hinaus eine Information zu den, bereits bei den

XRD Experimenten (Abb, 5.14(b)) beobachteten drei azimuthalen Orientierungen des

a-FeSi2' Es ergibt sich, daB die a-FeSiZH-ll]-Richtung parallel zur Si[1l-2]-Richtung

liegt. Die Epitaxierelationen und die azimuthalen Orientierungen werden ausfiihrlich in Kap.

6.1.2 diskutiert,

5.1.3.2 Elektrische.Elgenschaften

Bei der fiir die Phasenruckumwandlung der a-FeSiZ-8cmchten notwendigen Temperung im

Rohrofen, zeigte sich eine Stochiometrieanderung wahrend des Temperprozesses. Wurden

vor der Temperung keine Nukleationskeime in der a-FeSiZ-Schicht erzeugt (vgl. Abschnitt

5.1.1.3), war es moglich, die Proben in dem Rohrofen bei 800°C bis zu 3 Stunden zu

tempern, ohne daB die Phasenrttckumwandlung einsetzte, Dadurch lieS sich die

Zusammensetzung von a-FeSiZ zwischen FeO.S!SiZ und FeO.87SiZ variieren. Diese liegen im

Stabilitatsbereich der a-Phase [15]. Abb. 5.17 zeigt die RBS-Spektren (nur Eisensignal)

zweier solcher Proben.
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Abb.5.17: Spektren einer fir 15 s bei 1170°C getemperten Probe (durchgezogene Linie)
mit einem Eisenanteil von 0.81 sowie einer zusdtzlich fir 3 Stunden bei 800°C
nachgetemperten a-FeSi2-Schicht (offene Kreise) mit einem Eisenanteil von
0.87.
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Beide wurden 15 s bei 1170°C getempert, wobei eine zusatzlich fiir 3 Stunden im Rohrofen

bei 800°C naehgetempert wurde. Deutlich erkennt man einen hoheren Eisenanteil fiir diese

Probe. Eine weitere Erhohung des Eisenanteils war nieht moglich, da bei fortgesetzter

Temperung die Phasenrdckumwandlung einsetzte.

Die Messung des spezifisehen Widerstandes ergab eine Abnahrne mit steigender

Eisenkonzentration (siehe Abb, 5.18). Da die verwendeten Substrate mit 1 bis 2 Oem

lediglieh einen kleinen Widerstand aufwiesen und somit bei Raumtemperatur eine

Verfalschlli"1g der absoluten Widerstandswerte nicht auszuschliefien ist, wird hier nur die

relative Widerstandsanderung betrachtet. Da das Wafermaterial fiir alle Proben gleich war,

sollte der Substrateinfluls ebenfalls fiir alle Proben derselbe sein.

ill
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Abb.5.18: Relative Widerstandsiinderung als Funktion von der Eisenkonzentration c fiir
a.-FeSiZ-Schichten.

Urn zu einer Aussage tiber die absolute GroBe des Widerstandes sowie dessen

konzentrationsabhangiger Anderung zu gelangen, wurden Messungen bei tiefen

Temperatnren durchgeftihrt. Da die Ladungstrager des halbleitenden Substratmaterials hier

ausfrieren, findet der Stromfluf nur noeh dureh die a-FeSiZ-Sehieht start. Abb. 5.19 zeigt, fiir

zwei unterschiedliche Konzentrationen den spezifischen Widerstand in Abhangigkeit von de!

Temperatnr. Deutlieh erkennt man den geringeren Widerstand der naehgetemperten Probe

(weniger Fe-Leerstellen), Unterhalb von ca. 50 K ist der Widerstand flir beide Proben nahezu

temperarurunabhangig, Fiir die naehgetemperte FeO.87SiZ Probe ergibt sich ein

Restwiderstand von p=2171lf.lcm (bei 5 K), fiir die nieht nachgeremperteFejgjSij Probe

p=287Ilf.lem. Die Abnahrne des Restwiderstandes urn 70 Ilf.lcm, lediglieh aufgrund der

Eisenkonzentrationsandcrung, betragt somit rund 25% des ursprtinglichen Wertes, Die
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Zunahme des Widerstandes fur hohere Temperaturen laBt sich dureh zusatzliche Streuung der

Ladungstrager an Phononen erklaren. Da bei zunelunender Temperatur die Anzahl der

Ladungstrager im Substratmaterial ansteigt, ist eine Analyse des Widerstandes von a-FeSi2

bei hoheren Temperaturen nicht mehr moglich und wird auch im Folgenden nicht weiter

ausgewertet.
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Abb.5.19: Spezifischer Widerstand in Abhdngigkeit von der Temperatur fir die
nachgetemperte Probe mit weniger Eisenleerstellen (Kreise} und die nicht
nachgetemperte Probe (Quadrate) mit mehr Eisenleerstellen.

Neben der Messung des Widerstandes wurde ebenfalls der Hall-Koeffizient RH fur tiefe

Temperaruren bestimmt. Bei tiefen Temperaturen wird immer ein positives RH gemessen: fur

FeO.87Si2 ergibt sich RfF6.2 x 10-4 cm3/C und fur FeO.81Si2 RfF3.7 x 10-4 cm3/C. Sornit

dominiert die Locherleitung. Weiterhin zeigt sich auch hier eine Abhangigkeit von der

Stochiometrie. So ist RH fiir die nachgetemperte Probe mit dern hoheren Eisenanteil glGBer,

als fur die nicht nachgetemperte. Fur die vereinfachte Annahme, daB RH-l/ne umgekehrt

proportional zur Ladungstragerdichte ist, folgt eine geringere Ladungstragerdichte der

nachgetemperten Probe als in der nicht nachgetemperten,

5.1.4 Strukturelle Eigenschaften von vergrabenem tI-FeSi2

Indiesem Kapitel werden die Eigenschafteneiner lOs bei 1170°C getemperten Probe

vorgestellt, die durch Defekterzeugung und 5 stiindige Temperung bei 800°C in tI-FeSi2

umgewandelt wurde. Abb, 5.20 zeigt die RBS- und Channeling-Spektren einer solchen 97 run

dicken-stochiometrischen Schicht, die unter 225 ilion Silizium vergraben ist, Deutlich zu

erkennen ist die mit 95% schlechte Minimalausbeute. Die Kristallqualitat des Deck-Siliziums

andert sich durch diesen zusatzlichen Temperschritt nicht <Xmin=23%).
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Abb.5.20: RBS- und Channeling-Spektren einer 10 s bei 1170°C und anschliefiend 5 h bei
800°C· getemperten f';-FeSi2-Schicht. Das Eisensignal zeigt nahezu kein
Channeling, wohingegen idie Minimalausbeute im Silizium mit 23%
unverdndert gegenuber del' CI.-FeSi2-Schicht ist.

Abb. 5.21 zeigt das dazugehorige XTEM Bild, Man erkennt wieder die groisere Rauhigkeit

der oberen gegenuber der unteren Grenzflache sowie, neben einzelnen Ausscheidungen,

Zwillingsbildung irn Deck-Silizium, Weiter auffallig ist der hier verstarkt auftretende Hell­

Dunkel-Kontrast innerhalb der f';-FeSiz-Schicht.

Abb.5.21: Querschnitts TEM (XTEM) del' in Abb. 5.20 dargestellten f';-FeSi2-Schicht (1.
Temperung: 10 s bei 1170°C, 2. Temperung: 5 h bei 800°C). Deutlich.
erkennbar ist dieZwillingsbildung im Deck-Silizium.
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Urn Aufschluf tiber die Homogenitat der durch die Phasenruckumwandlung erfolgten

Schichtbildung zu erhalten, wurden Draufsicht TEM Untersuchungen dieser Proben

durchgefiihrt. Abb. 5.22 zeigt eine so gewonnene Ubersichtsaufnahme. Deutlich erkennt man

einen schlierenartigen Kontrast, der auf eine nieht homogene Phasemiickumwandlung

hindeutet. Zusatzlich erkennt man einige wenige LOcher (weill) sowie einige dunkle Komer,

bei denen es sieh um grofse Ausseheidungen im Deck Silizium handeln kann.

Abb.5.22: Draufsicht TEM einer fJ-FeSi:z-Schicht (1. Temperung: 10 s bei 1170°C, 2.
Temperung: 5 h bei 800°Cj. Der grofie MaJ3stab ermoglicht eine Ubersicht
tibereinen gro.,Ben Probenbereich.

In diesem noch sehr dicken i.Bereich war es nieht moglich, eine auswertbare

Beugungsaufnahme anzufertigen. Dies gelangerst bei so starker Dunnung, daB lediglich

einzelne Korner-betrachtet .• werden Jconnten. ····Abb. ···S.23(a).··.zeigt em solches etwa 1 ~H

messendes Korn, nur noch umgeben von dem verzwillingten Deck-Silizium (vgl. 5.1.2).

Auch in der Draufsicht erkennt man sehr deutlich den Hell-Dunkel-Kontrast, der sich durch

das gauze Korn zieht, Abb, 5.23(b) zeigt eindeutig das Beugungsbild (TED) eines solchen

isolierten f'>-FeSi2-Korns.

Zur Bestimmung derEpitaxiebeziehung zwischendern Silizium und dem fJ-FeSi2 sowie zur

UnterSUChlli'1.gdes .. Streifenkontrastes .··wurdel1·.HRTErvr .·..·Untersuchungen durchgefuhrt (D.

Gerthsen). Abb. 5.24 zeigt das Silizium mit dem daruberbefindlichen Eisendisilizid, Da die

Aufnalune nieht exakt senkrecht zur Schicht ist, erscheint die Grenzflache stark verbreitert,

Deutlich .erkennt man ein epitaktisches Wachstum, wobei die fJ-i'eSi2(01O)- oder (001)­

Ebenen, die aufgund des geringen Untersehiedes der b- und e-Aehse. hier nicht zu

unterscheiden sind (vgl. Kap. 3.1.1), parallel zu den Si(l1 l)-Ebenen verlaufen,
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(a) d (b)

Abb.5.23: (a) Draufsicht TEM eines einzelnen !3-FeSi2-Korns (1. Temperung: 10 s bei
1170°C, 2. Temperung: 5 h bei 800°C). Duren die starke Diinnung ist dieses
Korn nur noch von verzwillingtem Deck-Silizium umgeben. (b) Das zugehorige
Beugungsbild, das die !3-FeSi2-Phqse bestdtigt.
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Abb.5.24: HRTEM der Grenzfldche zwischen !3-FeSi2 und Silizium. Die
Probenherstellung erfolgte durch 10 s tempern bei 1170°C und 5 h bei 800°e.
Die Unschdrfe der Grenzfldche wirddurch eine Verkippungdes Korns um 6°
hervorgerufen (D. Gerthsen, Ch. Dieker).
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Fiir die azimuthalen Beziehungen ergibt sich: 13-FeSi2[001] oder [010] parallel Si[-HO]. In

Richtung des Elektronenstrahls ergibt sich bei diesem Korn jedoch eine Verkippung von 6°.

Interessant~t,daBdieseepitaktischeBeziehung sowie die Verkippung ebenfalls fur mit

Ionenstrahlsynthese hergestellte Proben beobachtet wurde [23,33]. Dabeierfolgte die

Herstellung von 13~FeSi2 ebenfalls durch die Phasenriickumwandlungaus der.ce-Phase. Die

Epitaxierelation wird in Kap. 6.1.2 diskutiert,

Zur Untersuchung des Streifenkontrastes zeigtAbb. 5.25 eine weitere HRTEM Aufnahme. In

dem -Silizium elken..Vltma..?J.eh1enZwillirlg~wie dies bereits vin Abp. 5.13 fur a-FeSi2

beobachtet wurde, Wesentlich fur die Entstehung des Streifenkontrastes erscheinen jedoch

wieder Stufen in der Si/13-FeSi2-Grenzflache zu sem, Verfolgt man den Verlauf einer

13-FeSh(OlO)- bzw, (OOl)-EOOne durch den Kontrast hindurch, so stellt man jeweils an

Stellen der Kontrastanderung gleichzeitig eine Verschiebung dieser Ebene in Sij l l l]­

Richtung fest. In Kap. 6.1.2 wird,zusammen mit dem bereits fur die o:-FeSi2-Schichten

(Kap, 5.1.3.1) beobachteten Kontrast, die mogliche Ursache fur dessen Entstehung diskutiert.

Sie liegt in den Epitaxierelationen und den jeweiligen Gitterstrukturen begrundet.

Abb.5.25: HRTEM Aufnahme von dem Streifenkontrast einer 13-FeSi2-Schicht (1.
Temperung: lOs bei 1170°C. 2. Temperung: 5 h bei 800°C). Deutlich
erkennbar ist dessen Korrelation mit Stufen in der Grenzfldche (D. Gerthsen,
en. Dieker],
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5.1.5 Erste Ergebnisse fur Si(lOO) Substrate

In diesem Kapitel werden erste Ergebnisse fur das aus teehnologiseher Sieht interessantere

Si(lOO)-Substratmaterial beschrieben. Nach [96] ist eine dem Si(111) vergleichbare Si

Epitaxie bereits bei ea. lOO°C niedrigeren Temperaturen moglich. Dureh die mogliche

Ternperaturreduzierung wahrend der Deposition sollte sieh ein Ausscheidungsgrofienprofil

mit kleineren FeSiz-Ausseheidungen, und damit einer verbesserten Schichtbildung bei der

Ternperung, verwirklichen lassen. Aus diesern Grund wurden Substrattemperaturen im

Bereich von 600°C untersucht, Dabei war es allerdings im Rahmen dieser Arbeit nicht

moglich, analog zu Si(111), einen breiten Parameterraum der Subsrattemperatur und der

Eisen-Peakkonzentration zu untersuchen, Ein starker Einfluf der Eisen-Peakkonzentranon

und der Substrattemperatur auf die Kristallqualitat der zwei Materialien wird aueh mer

beobachtet, So zeigt Abb, 5.Z6(a) die RES- und Channeling-Spektren einer bei 600°C mit

einer Eisen-Peakkonzentration von 27 at% aufgedampften Probe, die 2 s bei lOOO°C

getempert wurde. Dies fiihrt zur Bildung einer a-FeSiZ-Scmcht mit einem zusatzlichen Band

von Ausscheidungen unterhalb der Schicht, Das Eisen zeigt eine Minimalausbeute von 88%

und der Wert von dem Deck-Silizium verbessert sich durch die Ternperung von 49 auf 43%.

Die hohe Defektdichte erlaubt keine Temperungbei hoheren Ternperaturen, da es dann zur

Diffusion von Eisen zur Oberflache kommt,
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Abb.5.26: (a) RES- und Channeling-Spektren und (b) zugehorige XTEM Aufnahme einer
2 s bei 1000°C getemperten a-FeSi2-Schicht in Si(100). Gut sichtbar sind die
Ausscheidungen unterhalb und oberhalb der vergrabenen Schicht,

Abb, 5.26(b) zeigt die zugehorige XTEM Aufnahme. Deutlich erkennt man die Schicht, die

aus einzelnen Kornern besteht. Die kleinen Ausscheidungen unterhalb der Schicht konnten,

neben einigen weiteren im Deck-Silizium, nicht vollstandig aufgelost werden.

EinerErhohung der Substrattemperatur auf 625°C und eine Verringerung der Eisen­

Peakkonzentration auf 23 at%, vergleiehbar den bei Si(11l) verwendeten Parameter, fiihrte
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zu einer niedrigen Mir....iimalausbeute von Xmin=14% des Deck-Siliziums, Trotzdern war erne

Temperung bei Temperaturen oberhalb von lOOO°C nicht rnoglich, ohne daB es zu einem

Aufbrechen der Schicht kam, Dabei lag neben der Peak-Konzentration auch die zu

erwartende Schichtdicke mit ca. 125 nrn in dem Bereich, wo fur SiC 111) Schichtbildung

gefunden wird. Einen moglichen Hinweis auf die Ursache dieser Schwierigkeiten verdeutlicht

Abb. 5.27(a) und (b). Abb, (a) zeigt die ungetemperte Probe, die bei 625°C mit einer Eisen­

Peakkonzentration von 18 at% hergestellt wurde. Die Minimalausbeute des Siliziurns betragt

lediglich 10%. Man erken..nt das gewunschte Ausscheidungsgrofsenprofil, wobei es im oberen

Bereich ZlIT Ausbildung nadelforrrJger FeSiZ Ausscheidlliigen kornmt (vgl. CoSi2 [97]). Die

bei 1150°C 10 slang getemperte Probe zeigt Abb. 5.27(b) (das Deck-Siliziurn ist abgeatzt),

Hier erkennt man deutlich die Si{ Ll l j-Facetten der Ausscheidungen, die die Schichtbildung

beeinflussen [1, 97].

(a)

l00mn

Abb.5.27: XTEM einer (a) bel 625°C auf 5l(100) hergestellten und (b) der
entsprechendenbei 1150°(:jOs lang getemperten Probe.

Bei der Ionenstrahlsynthese [1] und der Allotaxie [5] ist allerdings bei Uberschreiten der

VJndestpeak-Konzentration die Bildung vergrabener CoSi2-Schichten in Si(lOO) moglich. Da

fiir<FeSi2 ... ehiVergleichbares Ausscheidungsprofil vorliegt, miissen, urn auch fur dieses
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System zu einer eindeutigen Aussage zu gelangen, weitere Experimente durchgeflihrt werden.

Dabei sollte, neben del' Variation del' Peakkonzentration, die Schichtdickenabhangigkeit und

VOl' allem die Schichtbildung bei del' Temperung untersucht werden.

5.2 Siliziumdioxid

Wie bereits in Kap, 4.1.2 beschrieben, erfolgte del' iiberwiegende Teil del' Experimente durch

das gleichzeitige Verdampfen von Silizium und Siliziummonoxid (SiO). Zusatzlich werden

noch die Ergebnisse zweier weitcrer Systeme vorgestellt, der Kodeposition von Silizium und

molekularem Sauerstoff in einer l\.1BE oder in einer LPCVD Anlage.

5.2.1 Kodeposition von Siliziurn und Siliziummonoxid

5.2.1.1 Variation del' Herstellungsparameter

Da die aufgedampfte SiO-Menge durch die Temperatur del' Effusionszelle geregelt wird,

wurde zur Ratenermittlung eine Kalibrierungskurve mit einer exponentiellen

Temperarurabhangigkeit bestimrnt (Abb, 5.28(a». Die letztendlich auf dem Wafer deponierte

SiO-Menge hangt jedoch, wie in Kap. 3.2 bereits aufgezeigt, stark von der Substrattemperatur

abo Urn dies zu illustrieren, zeigt Abb. 5.28(b) die temperaturabhangige effektive SiO-Rate,

mit del' das SiO auf dem Substrat abgeschieden wird (entspricht del' aus del' Effusionszelle

verdampften Menge minus del' vom Substrat wieder abgedampften). Dabei betragt die

absolute SiO-Rate 0.075 mn/s. Oberhalb von ca. 300°C nimrnt, aufgrund des verstarkten

Abdampfens von SiO, die effektive Rate stark abo
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Abb.5.28: (a) Sitr-Rate in Abhdngigkeit von der Effusionszellentemperatur und (b)
effektive Sio-Rate (d.h. SiD-"Einbau"-Rate) in Abhangigkeit von der
Substrattemperatur, Durch die verstdrkte Desorption von SiO nimmt diese mit
steigender Substrattemperatur abo
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Oberhalb 600°C halt sieh die aus der Effusionszelle aufgedampfte und die aufgrund der

hohen Substrattemperatur abgedampfte SiO-Menge das Gleiehgewicht. Somit ist es bei den

gegebenen experimentellen Bedingungen nieht moglich, bei der alleinigen Verdampfung von

SiO fur Temperaturen oberhalb von 600°C Sauerstoff auf dem Wafer zu deponieren.

Wie im Folgenden gezeigt wird, andert sieh dieses Verhalten bei der Kodeposition von Si und

SiO. Dureh das gleichzeitige Verdampfen ist ein Sauerstoffeinbau auch bei hoheren

Temperaturen moglich. Die eingebaute Sauerstoffmenge hangt dabei jedoch ebenfalls stalk

von der Substrattempcratur abo Da der Substratheizer keine exakt homogene Temperatur tiber

den 3 Zoll Wafer erzeugt, resultiert ein inhomogener Sauerstoffeinbau. Ein weiteres Problem

ergibt sieh aus dem geringen Offnungswinkel der Effusionzzelle. Dies fiihrt zu einer

zusatzlichen Inhomogenitat des SiO-Proms tiber den 3 Zoll Wafer. So nimmt in einem

mittleren Bereich des Wafers (mit einem Durchmesser von etwa 3 em) die Rate, ausgehend

von dem Maximalwert in der Mitte, urn etwa 5% abo Die Abnahme bis zum Rand des Wafers

betragt 15%. Zusammen mit der Temperaturinhomogenitat verhinderte dies eine homogene

Deposition. Da die Kristalleigenschaften ebenfalls stalk von der Sauerstoffmenge und der

Substranemperatur abhangen (s.u.), erschwerte dies erheblich eine reproduzierbare

Sehiehtherstellung.

Im Folgenden soll der Einfluf der Substrattemperatur auf die Kristallqualitat betrachtet

werden, Es zeigte sieh, daB bereits bei der Kodeposition von Si und SiO fur Ternperaturen

unterhalb von 700°C sehr geringe SiO-Mengen, die zu einem Sauerstoffanteil von weniger als

10 at% fiihrten, das einkristalline Wachstum des Deck-Siliziums vollstandig zerstorten. Abb.

5.29 zeigt die Channeling-Spektren von Proben, die mit konstanter Si- und SiO-Rate, im

Temperaturbereich zwischen 800 und 850°C hergestellt wurden. Die beste Minimalausbeute

des Siliziums (5%) ergibt sich fur die bei 850°C hergestellte Probe. Bei der Verringerung auf

8000 e nimmt es stetig bis auf 36% zu, Wie bereits diskutiert, ist von dieser

Temperaturanderung ebenfalls der Sauerstoffeinbau betroffen. Dieser ist fiir alle 1..."1 Abb. 5.29

gezeigten Spektren verschieden, Die Unterschiede im Sauerstoffeinbau verdeutlichen

folgende Zahlen (aus den jeweiligen Randorn-Spektren ermittelt): bei 800°C betragt die

Sauerstoff-Peakkonzentration 18 at%, bei 850°C ist sie kleiner als 5 at%. Somit Hillt sieh die

Verbesserung der Kristallqualitat dureh Erhohung der Substrattemperatur in diesem Fall nicht

unabhangig von der eingebauten Sauerstoffmenge betraehten. Bei Proben mit gleichem

Sauerstoffanteil zeigte allerdings mit zunehmender Substrattemperatur eine Verbesserung der

Kristallqualitat, wobei jedoch die Rauhigkeit der Si-Deckschicht zunahm. Der Niob Heizer

und die maximale SiO-Rate· beschranken die experimentellen Untersuchungen jedoch auf

maximal 800 bis 850°C.
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NUIl wird der Einfluf der SiO- und der Si-Rate auf die Kristallqualitat und den

Sauerstoffeinbau untersucht. Abb. 5.30 zeigt die Abhangigkeit der Kristallqualitat von dern

Sauerstoffgehalt bei konstanter Si-Rate fur bei 750°C aufgedampfte Proben.

Abb.5.29:

Abb.5.30:

Channeling-Spektren fUr zwischen 800 und 850°C mit konstanter Si und SiO­
Rate hergestellte Proben. Zwischen den einzelnen Spektren betrdgt die
Temperaturdifferenz etwa lO°e. Fur 850°C ist die Kristallqualitdt am besten
undfiir 800°C am schlechtesten.
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die Verschlechterung der Kristallqualitdt mit wachsendem Sauerstoffgehalt.
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Dabei gibt der durch die Simulation bestimmte Sauerstoffgehalt lediglich einen tendenziellen

Wert wieder, da mit RBS ein groBer Fehler der Stochiometriebestimmung flir kleine Massen

nicht zu verrneiden ist. Deutlich erkennt man jedoch die Zunalune der Minimalausbeute mit

wachsender Sauerstoffkonzentration. Bei 750°C lassen sich erwa 10 at% Sauerstoff einbauen,

ohne daB Xmin 20% ubersteigt. Bei hoheren Sauerstoffkonzentrationen wird das kristalline

Wachsturn stark gestort.

Die Menge des eingebauten Sauerstoffs hangt nicht nur von der Substrattemperatur und der

SiD-Rate ab, sondern entscheidend ist auch die Si-Rate bzw. das Verhaltnis von Si- zu SiO-

Rate. Abb. 5.31 zeigt fUr eine gleichbleibende SiO·Rate von 0.15 nm/s und eine

Substrattemperatur von 760°C die Abhangigkeit des Sauerstoffeinbaus von der Si-Rate. Wie

bereits diskutiert, wird bei Verdampfen von reinem SiO bei dieser Temperatur kein

Sauerstoff eingebaut, Mil wachsender Si-Rate nimrnt der Antell des eingebauten Sauerstoffs

ZU, erreicht ein Maximum und nimrnt schlielslich wieder ab. Dies soll die gestrichelte Linie

verdeutlichen, Aufgrund der groBen Streuung der Messwerte ist eine quantitative Aussage

jedoch schwierig, Dieses Verhalten wird in Kap, 6.2.1 diskutiert.

40~"""""" " ""',""""', ,.", " , ,I"" , " "1

30 / -.;;;l
~ /'
~ / \

ill ,
4- I ,
4- I ,

~ 201 I ill ',ill
-~--~-~

OC. i""", j"""", j"""'" I." i' .. " I"""" ,1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

Si Rate [nrny's]

Abb.5.31: Eingebaute Sauerstoffmenge in Abhdngigkeit von der Si-Rate (Sio-Rate
konstant, Ts=760°C). Mit wachsender Si-Rate erreicht die eingebaute
Sauerstoffmenge ein Maximum.

Ergebnisse fiir bei BOOoe abgeschiedene Proben deuten &"1, daf die Kristallqualitat fur bei

niedrigen Si-Raten hergestellte Proben schlecht ist. Bei hoheren Si-Raten nimrnt die

Kristallqualitat ZU.
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5.2.1.2 Strukturelle Eigenschaften der ungetemperten Proben

Abb. 5.32 zeigtdie RBS- und Channeling-Spektren einer bei 800°C mit einer Si-Rate von

0.13 nrn/s .und einer SiO-Rate von ca. 0.05 nrn/s abgeschiedenen Probe. Zahlreiche

Experimente zeigten, daf eine Sauerstoff-Peakkonzentration von ca. 20 at% die fiir diese

Temperatur maximal zulassige ist, fallskristallines Wachstum erreicht werden solI. Dabei

wird die Sauerstoffkonzentration durch die RUMP Simulation des fehlenden Siliziumanteils

bestimmt, Die Kristallqualitat des Deck-Siliziums ist mit einem Xmin=28% fur die hier

durchgeftihrten Experimente gut, im Vergleich zu reinem Silizium (2-3%) deutet dies jedoch

auf ein stark gestortes Wachstum run.
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Abb.5.32: RES- und Channeling-Spektren einer bei 800°C abgeschiedenen Probe mit
einer Sauerstoff-Peakkonzentration von 20 at% und einer Minimalausbeute im
Deck-Silizium von 28%.

Abb. 5.33 zeigt das zugehorige XTEM Bild. Deutlich erkennt man, im Gegensatz zu den

Beobachtungen bei Eisendisilizid (Kap. 5.1.2), eine scharfe Grenzflache zwischen der Si­

Zwischenschicht und der sauerstoffhaltigen Schicht, Innerhalb dieser Schicht lassen sich bei

der gegebenen Vergrofserung (Auflosungsvermogen einige run) keine einzelnen

Ausscheidungen erkennen, FUr das Deck-Silizium findet man, analog zu den Ergebnissen bei

Eisendisilizid, eine starke Zwillingsbildung, die jedoch in der SIO-Schicht nicht beobachter

werden konnen,

Urn weitere Erkennmisse tiber die Mikrostruktur zu gewinnen, wurden diese Proben mit

Auger Elektronenspektroskopie (AES) tiefenaufgelost untersucht. Dabei laBt sich durch die

fur die einzelnen Bindungszustande charakteristische Linienverschiebung die Koordination

des Sauerstoffs bestimmen, Abb. 5.34 zeigt die Messdaten in Abhangigkeit von der Tiefe,
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Abb.5.33: XTEM Aufnahme einer bei 800°C abgeschiedenen Probe mit einer Sauerstoff­
Peakkonzentration von 20 at% und einer Minimalausbeute im Deck-Silizium
von 28%. Deutlich erkennbar sind die Zwillinge im Deck-Silizium sowie das
Fehlen grafter Ausscheidungen in der sauerstoffhaltigen Schicht.

Die untere Kurve zeigt den gesamten Sauerstoffanteil, der sich nach erfolgter Normierung zu

etwa 14% (im "Peak") ergibt. Die dartiberliegende Kurve stellt nun denjenigen

Sauerstoffanteil dar, der als SiO vorliegt (aufgrund der fehlenden Normierung liegt sie

oberhalb der Vorgenannten).
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A.bb.5.34: ~Ji..ES~Spektum einer ungetemperten bei 800°C hergestellten Probe. Erkennbar
istder zu SiQ gebundene Anteil des Sauerstoffs. Si02 wird nicht beobachtet.
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Dabei handel! es sich um ca. 45% des gesamten vorliegenden Sauerstoffs, Si02 wurde nicht

gefunden, so daB der restliche Sauerstoff weder zu SiO noch zu Si02 gebunden ist. Die obere

Kurve zeigt das Siliziurn,

Einen sehr erstaunlichen experimentellen Befund zeigen die Abb, 5.35 und 5.36.
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Abb.5.35:

Abb.5.36:

RBS-Spektren in Abhdngigkeit von dem Einfallswinkel des Ionenstrahls.
Deutlich sichtbar ist die Verkippung von ca. 1.5° des Deck-Siliziums
gegenilber dem Substrat.
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Verkippungswinkel zwischen Wafer und Deck-Silizium in Abhdngigkeit von der
Sauerstoffkonzentration (ungetemperte Proben). Die Verkippung wird mit
zunehmendem Sauerstoffgehalt grifter.
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In Abb. 5.35 sind RBS-Spektren einer Probe (Ts=800°C, 20 at% Sauerstoff) als Funktion des

Einfallswinkels des Ionenstahls dargestellt. Deutlich erkennt man, daB das Substratmaterial

und das Deck-Silizium nicht in der gleichen Richtung Channeling zeigen. Die Verkippung

des Deck-Siliziums gegeniiber dem Substrat betragt ca. 1.5°.

Eine genauere Untersuchung zeigt, daB die GroBe der Verkippung von der eingebauten

Sauerstoffmenge abhangt, Abb, 5.36 zeigt dies fur Proben, die alle von dem gleichen 3 Zoll

Wafer stamrnen (Ts=750°C)urlddie aufgrundder bereits diskutierten Inhomogenitat des

SiO-Prof'Ils unrerschicdliche .. Sauersroffkonzentrationen .aufweisen. Deutlich erkennt mat., die

Zunahme der Verkippung bei zunehmendem Sauerstoffanteil. Dabei zeigen die Channeling­

Untersuchungen, daBparallel dazu die Kristallqualitat des Deck-Siliziurns schlechter wird.

5.2.1.3 Strukturelle Elgenschaften nach derTernperung

Abb, 5.37 zeigt das XTEM Bild einer 5.5 h bei 1200°C geternperten Probe. Ungetempert

wurde diese Probe bereits in Abb. 5.32 und 5.33 vorgestellt. Durch die Temperung zieht sich

das Sauerstoffprofil leicht zusammen, wodurch sich die Sauerstoff-Peakkonzentration von 20

auf 25 at% erhoht. Die Minimalausbeute des Deck-Siliziums verandert sich, analog zu FeSi2

(Kap, 5.1.3.1), kaum, Deutlich sind die Zwillinge erkennbar. Die vergrabene Schicht zeigt

nicht mehr die scharfen Grenzflachen wie Abb. 5.33. Es scheinen sich einzelne groBere

Ausscheidungen gebildet zu haben. Ternpern bei hoheren Temperaturen fiihrt zu keinem

weiteren Zusammenziehen des proms, sondern bewirkt deren Auseinanderlaufen.

Abb.5.37: XTEM Aufnahme einer 5.5 h bei noo°c getemperten Probe. Die Zwiliinge im
Deck-Silizium sind deutlicn erkennbar.

Bessergelingtdie Schichtbildung furProben mit einem hoheren Ausgangssauerstoffgehalt,

deren kristallines Wachsrum des Deck-Siliziums dadurch allerdings verloren geht. Abb, 5.38

zeigt die RBS-Spektren einer ungeternperten Probe (Ts=800°C) mit 30 at% Sauerstoff sowie
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die 5.5 h bei l300°C getemperte Probe, deren Sauerstoff-Peakkonzentration mit 55 at% schon

nahe an den 66 at% einer geschlossenen Si02-Schicht liegt. Aufgrund des hoheren

Sauerstoffanteils der ungeternperten Probe sind hier hohere Temperaturen moglich, wobei

man deutlich das Zusanunenlaufen des proms erkennt.
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Abb.5.38: RBS-Spektren einer ungetemperten (durchgezogene Linie) und der 5.5 h bei
l3GGoC getemperten (Punkie) Probe. Das Zusammenlaufen des SiD-Profils bei
der Temperung ist detulich sichtbar.
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Abb.5.39: AES-Spektrum einer 5.5 h bei l2GGoC getemperten Probe. Die Bildung von
SiDZ durch die Temperung ist erkennbar.
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Urn die Anderung der chemischen Bindung des Sauerstoffs durch die Ternperung zu

untersuchen, wurden wieder AES-Untersuchungen durchgefiihrt. Abb, 5.39 zeigt das

Spektrum nach einer 5.5 stiindigen Ternperung bei 1200 °C. Man erkennt, daB hier, im

Gegensatz zu der ungeternperten Probe, neben SiO auch Si02 gefunden wird. Der

Gesamtsauerstoffanteil rnacht 52 at% aus, wovon ca. 80% als SiOZ vorliegen und der Rest als

SiO. Anders gebundener Sauerstoff wird nicht beobachtet.

Bei Erhohung der Temperatur auf 1300°C steigt der Sauerstoffanteil auf 62 at% nach 5.5

sttindiger Temperung, woven 97 at% als SiO vorliegen. Somit hat sich aus dem anfanglichen

SiO-prom eine nahezu geschlossene vergrabene SiOz-Schicht gebildet. Aufgrund der starken

Gitterstorung des Deck-Siliziums kommt es bei weiterer Temperaturerhohung zur Diffusion

von Sauerstoff zur Oberflache und darnit zur Zerstorung der Schicht,

Einen Ausweg, urn die Defekterzeugung in dem Si zu umgehen, wurde durch die

Kodeposition bei Raumtemperatur mit nachfolgender Temperung untersucht, Abb 5.40 zeigt

die RBS- und Channeling-Spektren einer Probe mit sehr geringem Sauerstoffgehalt,

Trotzdem gelang es auch nach 5.5 h bei 1300°C nicht, das Silizium vollstandig zu

rekristallisieren. FUr hohere Sauerstoffgehalte zeigt sich dieses Verhalten noch wesentlich

ausgepragter, wodurch die Bildung einer unter kristallinem Si vergrabenen Schicht verhindert

wird.

Abb.5.40: RBS- und Channeling-Spektren einer bel Raumtemperatur mit einem geringen
Sauerstoffgehalt abgeschiedenen Probe (durchgezogene Linien) sowie das
Channeling-Spektrum der 5.5 h bel 1300°C getemperten Probe (Punkte).
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5.2.2 Kodeposition von Silizium und molekularem Sauerstoff durch MBE

Die Ergebnisse der bereits in Kap. 4.1.2 beschriebenen Kodeposition von Si und mo1ekularem

Sauerstoff werden hier kurz beschrieben. Abb, 5.41(a) verdeutlicht, daB die, der Ref. [88]

entsprechenden experi..-nentellen Bedingungen (Ts=680°C, P02=4 x 10_6 mbar), nicht zu

einem kristallinen Wachstum des Deck-Silizium bei einem vergleichbaren Sauerstoffanteil

fiihren (27 at%). Die Temperung (Abb. 5.41(b)) bei 1200°C 5.5 h lang filit..utjedoch auch hier

zu einem Zusammenlaufen des Proms (Sauerstoff-Peakkonzentration 45 at%).

300 500 600 300 500 600

Abb. 5.41: RES- und Channeling-Spektren einer durcn Kodeposition von Si und 02 bet
680°C hergestellten Probe (a) vor und (b) naeh einer 5.5 stiindigen Temperung
bei noo°c. Die Sauerstoffpeak-Konzentration nimmt durcn die Temperung
von 27 auf45 at% zu.

Ebenfalls durchgefiihrte AES-Untersuehungen zeigen, daB auch in diesem Fall bei der

ungeternperten Probe kein Si02 vorhanden ist und ca. 50% des gesamten Sauerstoffs als SiO

gebunden ist, Bei der Temperung erfolgt wieder die Umwandlung in Si02 (77%), wobei bei

1200°C noch ein Restanteil von 23% SiO verbleibt,

5.2.3 Kodeposition von Silizium und molekularem Sauerstoff durch LPCVD

Die Beeinflussung der Kristallqualitat bei der LPCVD (Niederdruck-Gasphasendeposition)

zeigt. Abb, 5.42. Aufgetragen ist dort die Minimalausbeute (volle Kreise) sowie der

prozentual eingebaute Sauerstoff (offene Kreise) in Abhangigkeit von dem Sauerstoffflufs. Da

diese Proben nicht mit Siliziurn uberwachsen wurden, beziehen sich die angegebenen Werte

auf die sauerstoffhaltige Schicht, Hergestellt wurden die Proben bei einer Substrattemperatur

von 750°C. Deutlich erkennt man die wiederum starke Abhangigkeit der Substrattemperamr

von der eingebauten Sauerstoffmenge. Ab etwa 7 bis 10 at% Sauerstoff wird kein Channeling

mehr beobachtet. Auch eine Temperaturerhohung auf 820°C (nicht gezeigt) liefert ab 10 at%

Sauerstoff vollstandig polykristallines Wachstum. Somit eignet sich diese Methode in dem
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untersuchten Temperaturbereich weniger gut zur Schichtherstellung, als die Kodeposition von

Si undSiO.
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Abb.5.42: Minimalausbeute (volle Kreise) und Sauerstoffanteil (offene Kreise) von mittels
LPCVD bei 750°C hergestellten Proben. Ab 7 bis 10 at% Sauerstoff wird kein
Channeling mehr beobachtet,
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6. DISKUSSION

Das Kapitel beginnt mit der Diskussion der in Kap, 5.1 beschriebenen Ergebnisse tiber

Eisendisilizid, Im zweiten Teil werden die Ergebnisse des allotaktischen Wachstums

vergrabener Siliziumdioxid Schichten diskutiert. Beide Teile schliesen mit einer Bewertung

der einzelnen Systeme beziiglich ihrer Eignung fur die Allotaxie,

6.1 Eisendisillzid

6.1.1 Einflufl der Wacl1stums· und Temperparameter auf die Bildung von
... F' ,. '1' idvergraoenern ursenmsi lZI

Die in Kap. 5.1.1 und 5.1.2 vorgestellten Ergebnisse zeigen, daB sowohl die Kristallqualitat

als auch die Ausscheidungsgrofse von der Substrartemperatur und der Eisen­

Peakkonzentration beeinflufst werden. Dabei wird eine akzeptable Kristallqualitat des Deck­

Siliziums (Xmin"'20%) erst bei Temperaturen oberhalb 650°C erreicht (Abb. 5.1(a». Dies Hillt

sich mit der bei hoheren Temperaturen verbesserten Si Epitaxie erklaren. Weiterhin zeigen

die in Abb. 5.6 und 5.8 dargestellten XTEM Aufnahmen, daB mit der Temperaturerhohung

eine starke Vergroflerung der Ausscheidungen auftritt. Bei gleichem Volumenanteil nimmt

jedoch mit wachsendem Ausscheidungsradius der Flachenanteil der Silizidausscheidungen abo

Dies bedingt, daf fur hohere Temperaturen eine grofsere Si-Flache zur Ubertragung der

Kristallinformation beitragt, was ebenfalls die Epitaxie verbessert. Ein dritter, ebenfalls durch

die Ausscheidungsgrofse beeinflufster Faktor, der sich auf die Kristallqualitat des Deck-Si

auswirkt, wird aus Abb. 5.6(b) deutlich, Dort erkennt man, daB die Bildung von Silizium

Zwillingen wit der Ausscheidungsbildung korreliert ist, wobei die bereits bei den ersten

Ausscheidungen gebildeten Zwillinge zum Teil bis zur Oberflache durchwachsen, Die groBe

Anzahl der bei niedrigen Temperaturen erzeugten Ausscheidungen fuhrt zu einer hohen

Dichte von Zwillingen und damit zu einer starken Storung des Deck-Siliziums. Bei hoheren

Substrattemperaturen (d.h, grofsere Ausscheidungen) ist die Zwillingsdichte verringert und

die Kristallqualitat verbessert. Weiterhin zeigte sich, daB sicb -diese Defekte-durch die

Temperung nicht ausheilen lassen (s.u.),

Neben dem Silizium wird auch die Kristallinitat des Eisendisilizids stark von der Temperarur

beeinflufst. Wie Abb, 5.1(b) verdeutlicht, kommt es nach der Temperung bereits fur

Substrattemperaturen oberhalb von. 575°C zu einer deutlichen Verbesserung der

Kristallqualitat. Erklaren liillt sich dies mit der Bildung von epitaktischen o;·FeSiZ·

Ausscheidungen bei steigender Depositionstemperarur. Die EELS- und TED-Untersuchu.!lgen

in Abb.5.8 zeigen interessanterweise, daB bereits bei Temperaturen won 650°C der

tiberwiegende-Teil aus epitaktischen a-FeSiZ Ausscheidungen besteht, Die Bildung von
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a-FeSi2 bei Temperaturen unterhalb der von dem Phasendiagramm vorgegebenen

Temperatur von 937°C wird auch von anderen Autoren beobachtet [16,17,18,19,20] (vgl.

Kap. 3.1.1). Bei der Stabilisierung von a-FeSi2 bei niedrigen Temperaturen scheinen, ahnlich

wie bei dem metastabilen CsC1- und y-FeSiz, die geringe Gitterfehlanpassung und damit

einhergehend die geringere elastische Energie und moglicherweise auch kleinere

Grenzflachenenergien eine zentrale Rolle zu spielen,

Neben der Substrattemperarur wird die Kristallqualitat und die Ausscheidungsgrofse auch

durch die Eisen-Peakkonzentration beeinflufst, Dabei ist wiederum der Einfluf auf das Si

geringer als auf das FeSi2 (Abb, 5.Z). Fiir eine Temperatur von 650°C ergibt sich ein

maximal zulassiger Eisenanteil von erwa 26 at%. Hohere Konzentrationen fuhren zu einer so

starken Storung des Deck-Siliziums, daB es bereits bei der Deposition oder spatestens bei der

nachfolgenden Temperung zu einer verstarkten Eisendiffusion entlang der Korngrenzen zur

Oberflache kommt, Dies erklart die Abnahme der Eisenkonzentration nach der Temperung

von Proben mit einer hohen Eisen-Peakkonzentration in Abb. 5.3 und verhindert somit die

Bildung geschlossener Schichten,

Im Folgenden soil der Einfluf der Temperung auf die Mikrostruktur diskutiert werden, Wie

in Kap. 5.1.1.3 beschrieben, ist die direkte Bildung einer vergrabenen ~-FeSiz-Scpjeht durch

nur einen Temperschritt unterhalb der Phasenumwandlungstemperatur nieht moglich, Dieses

Ergebnis deck! sich mit denjenigen fiir die Ionenstrahlsynthese [23]. Nach Mantl [11,12]

ergibt sich fiir Eisendisilizid erst fiir Temperaturen oberhalb von etwa lOOO°C ein hinreichend

grofser Diffusionsstrom, de!' durch das Produkt aus Gleichgewichtsloslichkeit Coo und

Diffusionskonstante D bestimmt wird (vgl. Kap. 2 Abb. 2.4). Dabei setzt sich die theoretisch

benotigte Aktivierungsenergie aus den bereits genannten Energien ftir Loslichkeit und

Diffusion zu 3.62 eV zusammen, Dieser nach der Theone der Ostwald-Reifung erwartete

Wert konnte experimentell mit 3.63 eV bestatigt werden [100J. Wie aus dern

Phasendiagramm und der Bestimmung der Kristallqualitat sowie des Widerstandes (Abb. 5.4)

deutlich wird, finder bei Ternperaturen zwischen 900 und 950°C der Phasemibergang zu

a-FeSiZ start, Dabei andert sich der Widerstand drastisch, Die schlechtere Minimalausbeute

der bei 800 bis 850°C getemperten Proben (Abb, 5.4(a» gegenuber der ungetemperten (50%)

zeigt, daB bei der Temperung unterhalb de! Phasenumwandlungstemperatur das nach der

Deposition bereits existierende a-FeSi2 umgewandelt wird. Bei der Ternperung oberhalb von

950°C hingegen wachsen die bereits existierenden a-FeSi2-Ausscheidungen zusammen und

bilden eine vergrabene •Schicht. Dabei ist die geringe Widerstandsverbesserung in dem

Temperaturbereich zwischen 950 und 1170°C auf die fortschreitende Schichtbildung und die

weitere Verbesserung der Kristallqualitat zunickzufiihren. Abb. 5.5 zeigt eine

zusammenhangende Schicht erst ab Temperaturen von 1050°C gebildet (Temperzeit 5 s).

Oberhalb yon 1170 bis 1180°C kommt es zur Auflosung der Schichten und damit verbunden
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zu einer starken Widerstandszunahme. Die besten Schichtqualitaten werden fiir Temperzeiten

von 10 bis 20 s bei Temperaturen zwischen 1150 und 1170°C erreieht.

Die Bildung zusammenhangender Sehiehten wird ebenfalls durch die Eisen­

Peakkonzentration und die Eisenmenge naeh dem Aufdampfen beeinflufst. So ziehen sich bei

650°C hergestellte Proben mit einer Sehiehtdieke von weniger als 105 nm aueh bei hohen

Eisen-Peakkonzentrationen naeh der Temperung nieht zu einer gesehlossenen Schicht

zusammen (Abb. 5.3). Fiir diekere Sehiehten (>120 nm) ist dies hingegen moglich, Aufgrund

der "zigarrenforrnigen" grofien Ausscheidungen (Abo 5 8\ ~,_o somi bei abnehmender...... (;.!...I. \VL.u. J. !.ll v.I.!. v.!. "" _ u..!.u.u. .....\ •• I UJ,J u........... .. .....

Sehiehtdieke die Substrattemperatur verringert werden, urn kleinere Ausscheidungen zu

erzeugen, Die Substratternperatur ist aber nach unten begrenzt, da sonst ein epitaktisches

Wachstum nicht moglich ist, Eine genaue Angabe tiber die minimal benotigte

Peakkonzentration kann anhand der vorhandenen Ergebnisse nicht gemacht werden, Bel

650°C und einer Schichtdicke von 120 nm reichen jedoch 22 bis 23 at% Eisen aus, urn

zusammenhangende Schichten zu erhalten. Dies steht im Widerspruch zur

Ionenstrahlsynthese, bel der mindestens 27 at%, also fast eine zusammenhangende O:-FeSlZ­

Schicht bereits nach der Implantation, benotigt werden [23]. Allerdings ist dabei das ganzlich

unterschiedliche Ausscheidungsprofil zu beachten. Bei CoS12 sind die Peak-Konzentrationen

mit 19 at% (illS) [1,101J und 20 at% (Allotaxie) [97J nahezu gleich, Dies erklart sieh

dadurch, daB sieh die jeweiligen Ausscheidungsprofile wesentlich ahnlicher sind. Die

Mindest-Peakkonzentration ergibt sieh dadurch, daB sich die Ausscheidungen im Zentrum der

Verteilung bereits nach der Deposition beruhren miissen. DIe Notwendigkeit einer

Mindestpeakkonzentration wurde neuerdings durch theoretische Skalenargumente bekraftigt

[102].

Die fiir die Epitaxie benotigten hohen Substrattemperaturen und die damit einhergehende

Bildung grofser Ausscheidungen wirkt sieh ernpfindlich auf die Schichtbildung bel der

Tem........M~ .......... ""un \'iT:.".~?!! v ........ s; 1 2 noch ...:!~ ...t .....itiert wird erreichen die AHS heidungen bereit....1.'-' .u}'~.l1,.U.f.5 au;:). 'i''i'.Ll;i;I.llJ...l'So..ap. VoL•.u.v .l..I.UJ,.,;).f'>..U.L.L" Wll ,'-'.U....................u. ...... £ll.U i) J.L.....J. ~.l .....u. i.i J. .L~'::'

bei 650°C eine Grofie, die das Zusammenwachsen zu einer vollstandig glatten Schicht

verhindert, Bei Temperaturen von 700°C ist es, zumindest fiir Schichtdicken unterhalb von

150 nm, nicht mehr moglich, eine zusammenhangende Schicht zu erzeugen, Dies begrenzt

aber die, aus Sicht einer verbesserten Epitaxie, durchaus wunschenswerte weitere Erhohung

der Substrattemperatur.

Einschwerwiegendes Problem stellt die bereits erwahnte Zwillingsbildung in dem Deck­

Silizium dar. Aus den Abb. 5.6, 5.9 und 5.10 kann man entnehmen, daB die energetisch

bevorzugten Si {lll}-Ebenen die Grenzflachen zwischen den Zwillingen bilden, Diese

waehsen z.T. unverandert bis zur Waferoberflache durch, Die Draufsieht-TEM Aufnahme

(Abb. 5.9) zeigt, daB aueh die FeSi2-Ausseheid\l.11gen durch die Sij l l l l-Flachen begrenzt
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werden, Problematisch ist vor allem, daB zwar die Grofle der Zwillinge mit steigender

Substrattemperatur zunimmt, aber die Temperung auch bei hohen Temperaturen nicht zu

ihrer Auflosung fiihrt (Abb, 5.13).

Urn diese <x-FeSi2-Schichten in j3-FeSi2 umzuwandeln, wird, wie ill Kap, 5.1.1.3

beschrieben, unterhalb der Phasenumwandlungstemperarur (937°C) eine zweite Temperung

durchgeftihrt. Die Stabilitat der <x-FeSi2-Schicht ist allerdings auch noch unterhalb dieser

Temperatur so groB, daB eine Phasenruckumwandlung erst ftir Temperaturen unterhalb von

825°C moglich ist, Dies Hillt sich darnit erklaren, daB auch bei der vergrabenen a-FeSiZ­

Schicht, wie bei den Ausscheidungen auch, die geringe Gitterfehlanpassung und damit

einhergehend die geringere elastische Energie und moglicherweise auch kleinere

Grenzflachenenergien zu einer Stabilisierung der Schicht fiihren. Das Phasendiagramm, <las

diese Einfliisse nicht benicksichtigt, gilt nur fiir Volumenproben und ist somit nicht

unbedingt auf Ausscheidungen und diinne Schichten anwendbar, Die Umwandlung setzt

spontan nur an den Probenrandern ein. Eine homo gene Umwandlung wurde fiir 510 mm2

groBe Proben durch die beschriebene Defekterzeugung erreicht [58]. Problematisch gestaltet

sich hierbei allerdings das langsame Fortschreiten der Wachstumsfront von den Probenecken

zur Mitte hin. Ubersteigen die ProbenmaBe 5x5 mm2, so wird die in den Ecken erzeugte

j3-FeSi2-Schicht bereits wieder zerstort, bevor in der Mitte das o:-FeSi2 umgewandelt wurde,

Eine hornogenere Defekterzeugung, z.B. durch ein Netzwerk von Spannungspulsen oder auch

die Defekterzeugung durch Ionenstrahlimplantation [58J, konnten dieses Problem evtl. losen,

Weiterhin wird, wie bei o:-FeSi2 auch, eine Mindestschichtdicke benotigt, urn

zusammenhangende j3-FeSi2-Schichten zu erhalten. Fiir eine Substrattemperatur von 6500 e
liegt diese bei ca. 135 urn. Durch die sich andernde Dichte ergibt sich daraus 97 nm dickes

j3-FeSi2' Eine seiche drastische Schichtdickenanderung bei der Phasenruckumwandlung wird

auch von anderen Autoren beobachtet [23,103] und fiihrt durch die damit einhergehende

Diffusion sowie die groBen Volumenanderungen und Spannungen zu einer weiteren

Erschwerung der Phasennickumwandlung. Dies kann eine Ursache fiir die 1."1 Abb, 5.22

(Draufsicht TEM von j3-FeSi2) beobachtete, stark inhomogene Phasenruckumwandlung sein.

Der Mechanisrnus der Phasenrtlckumwandlung wird deutlich durch die bereits in Kap. 5.1.3.2

beschriebene Abhangigkeit der Eisenleerstellen-Konzentration von den Temperbedingungen.

Durch eine, der eigentlichen Schlchtbildu..ng nachfolgende zweite Temperung bei 800oe, laBt

sich die Anzahl der Eisenleerstellen kontinuierlich von 19 auf 13% verringem. Dies liegt in

dem von dem Phasendiagramm (Abb. 3.1) vorgegebenen Stabilitatsbereich von <x-FeSi2' Bei

der weiteren Verringerung der Eisenleerstellen ubersteigt der Eisenanteil den maximal

erlaubten Wert und die cc-Phase wird instabil, wodurch es zur Umwandlung in die j3-Phase

kornmt.
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6.1.2 Mikrostruktur und Epitaxierelationen der Siia-FeSi2lSi und Si/~-FeSi2ISi

Heterostrukturen

Die RBS- und Channeling-Untersuchungen ergeben fiir die getemperten a-FeSiZ-Scr.ichten

eine sehr gute Krisrallqualitat, miteiner Minimalausbeute von lediglieh lZ%. Eine solehe

Qualitat wurde •• bisher fUrkeine anders hergestellten a-FeSiZ-Sehiehtenerreicht (Abb.

5.11(b)). Fiir mit Ionenstrahlsyntheseterzeugte Proben ergibt sich Xmin=63% nach der

Temperung, was auf ein lediglich teilweise epitaktisches Wachstum sehlieBen laBt [104]. Die

bessere Kristallqualitat der rnittels Allotaxie hergestellten Proben laBt. sich durch.die bereits

wahrend der Deposition epitaktiseh wachsenden, zigarrenformigen a-FeSiZ-Ausseheidungen

erklaren. Bei der Temperung waehsen diese Ausscheidungen einkristallin in lateraler

Richtung weiter, his sie eine geschlossene Schicht bilden, Querschnitts und Draufsicht TEM

Untersuchungen (nicht gezeigt) machen jedoeh deutlich, daB diese Schicht aus Komem mit

einer GroBe von erwa 100 his 500 nm besteht. Dies liegt unterhalb der mit SPE hergestellten

a-FeSiZ-KomgroBen, die bei 1 his 2 urn liegen [21]. Wichtig erscheinen die noch zu

diskutierenden drei azimuthalen Orientierungen der Kristallitevzu vsein, mit denen die

Ausscheidungen bereits wahrend der Deposition aufwachsen. Der mittlere Durchmesser

dieser in der ungetemperten Probe unterschiedlich aufwachsenden zigarrenformigen

Ausscheidungen liegt mit etwa 50 bis 100 urn etwas unterhalb der beobachteten Korngrolie

der getemperten Probe (Abb, 5.8(30) und 5.9). Da sieh die Ausscheidungen teilweise beriihren

(vgl. Abb. 6.I(e», liegt auch deren mittlerer Abstand in der gleichen Grofsenordnung. Die

kleine Korngrolse bei der getemperten Probe laBt sich nun durch das Wachstum dieser

Ausscheidungen (der ungetemperten Probe) erklaren, Dabei bleiben die unterschiedlichen

azimuthalen Orientierungen erhalten, so daB zwangslaufig Dornanen unterschiedlicher

kristallographischer Richtungen entstehen mussen. Auf die azimuthalen Orientierungen wird

bei der Diskussion der Epitaxierelationen naher eingegangen.

ebenfalls durch die Ausscheidungsform vor der Temperung erklaren. Dabei betrachten wir

jetzt jedoch die Ausscheidungen in Wachstumsrichtung, An der Unterseite sind sie

abgeflaeht, wohingegen sie an der Oberseite scharfere Spitzen ausbilden, Die

Ausscheidungsform, und damit auch die Ausbildung dieser Spitzen im Deck-Silizium, laBt

sich sehr gut anhand einer Serie von, in unterschiedliehen Tiefen erstellten, Draufsichts TEM

Aufnalunen erkennen (Abb. 6.1, Ts=650°C). Abb. 6.1(30) zeigt einen Schnitt dureh das Deck­

Silizium. Neben den Si-Zwillingen sind nur wenige kleine Eisendisilizid-Ausscheidungen

erkennbar, die dureh einzelne, weit in das Deck-Silizium hineinragende, Spitzen hervorgrufen

werden. Abo. 6.1(0) zeigt einen etwas tiefer liegenden Schnitt, was zu einer

Querschninsvergrolserung und einer grofseren Haufigkeit der Ausscheidungen fuhrt. Der

SchnJtt bei Abb, 6.1(c) schlielilich liegt so tief innerhalb der Schicht, daB bereits das
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Zusammenwaehsen einzelner Ausseheidungen erkennbar ist. Abb, 6.1(d) soil sehematiseh die

Lage der einzelnen Draufsichts TEM Aufnahmen verdeutliehen.

Cd)

(

Deck-Silizium

(a)

(b)

(c)

Substrat

Abb.6.1: Draufsichts TEM Aufnahmen einer ungetemperten bei 650°C mit 23 at%
hergestellten Probe. BUd (d) veranschaulicht die Lage der in verschiedenen
Tiefen angefertigten Aufnahmen (a) bis (c). Dabei sind die FeSi2-Ausscheidungen
dunkel unadie Si-Matrix hell.

Die Entstehung der Spitzen wird durch das Weiterwachsen einzelner Ausscheidungen bei

Verringerung der aufgedampften Eisenmenge begiinstigt. Ahnliche Beobachtungen werden

anch fur die Allotaxie von CoSiZ gemacht [98J, wobei sich jedoch die

Ausscheidungsgrofsenprofile stark unterscheiden, Die mit ca. 200 nm die Schichtdicke nach

der Temperung weit tiberschreitende Ausscheidungsgrobe und die FeSiz-Spitzen im Deck­

Silizium fiihren zu der beobachteten Rauhigkeit nach der Temperung. Mit abnehmender

Schichtdicke verstarkt sich dieser Effekt (bei konstanter Substrattemperatur). Zur Glattung

der Sehiehten konnte die Allotaxie mit einem weiteren neuen rvrnE-Verfahren, der Endotaxie,

verbunden werden. Bei diesem erstmals [.IT CoSiZ verwendeten Verfahren [105,1.06] wird,

ebenfalls stark unterstochiornetrisch, Si und Co gleichzeitig verdampft und anschliejsend mit

Si uberwachsen. So werden, wie bei der Allotaxie auch, isolierte vergrabene CoSiZ-
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Ausscheidungen erzeugt, Die Schichtbildung findet allerdings nicht durch die thennische

Nachbehandlung start, sondem durch extrem langsame Deposition von Co (0.003 bis

0.01 nm/s) auf das geheizte Substrat, Das Co diffundiert von der Oberflache zu den Bereichen

zwischen den Ausscheidungen hin und bildet schlieBlich eine geschlossene Schicht, Da die

Diffusion (Do~O.0013 cm2js, Eo=0.68 eV) und Loslichkeit (Co~1.8 x 1026 cm-3,

Eo~2.94 eV) von Eisen mit der von Cobalt vergleichbar ist, sind ahnliche Experirnente fur

FeSi2 denkbar, die dar-ill in Verbindung mit der Allotaxie zu einer Glattu.ng der Schichten

rumen konnten.

Die hochauflosenden TEM Untersuchungen (Abb. 5.15) zeigen deutlich das epitaktische

Wachstum von a-FeSi2 auf Sit l l I) (Elektronenstrahl in Si[-lIO] Richtung). Deutlich

sichtbar sind die Ci-FeSi2(020)- bzw, (002)-Ebenen, die zu den Sif l Ll j-Ebenen einen Winkel

von ca. 55 0 bilden, Auffallig ist der fast regelmasige helle Kontrast entlang der Sila-FeSi2­

Grenzflache. Eine genaue Analyse zeigt, daB der Kontrast vorwiegend durch eine

eingescnobene a-FeSi2-Ebene hervorgerufen wird. Der mittlere Kontrastabstand betragt

6.7 nm. Aus der Girterfehlanpassung zwischen Si und a-FeSiz (-3.9% in Si[1l-2]-Richtung),

laBt sich der mittlere Versetzungsabstand berechnen, Unter der Annahme, daB es sich urn Si­

600 Versetzungen handelt, ergibt sich ein Abstand von 8.5 urn. Berucksichtigt man ferner,

daB der beobachtete Versetzungsabstand (6.7 urn) dadurch, daB es sieh urn teilweise

aufgespalrene Si-60° Versetzungen handelt, auf 8.3 urn anwachst, so deutet dies auf ein

nahezu vollstandig relaxiertes Wachsturn der Qi;-FeSiZ-Scmcht auf dem Si(l11) bin. Ein

solehe Relaxation wird auch fiir mittels der Template-Technik hergestelltes a-FeSi2

beobachtet [18]. Eine abschlieflende Aussage tiber den Relaxationsgrad, der im Rahmen

dieser Arbeit untersuchten Proben, ist jedoch erst nach einem detailierteren Studium der

Versetzungen moglich, Neben den Versetzungen sind auch atomare Stufen der Grenzflache

an der Kontrastentstehung beteiligt. Der Einfluf dieser Stufen wird noch diskutiert.

Abb, 5.13(0.) und (b) zeigen, daB die fiir die ungetemperten Proben beobachteten Si-Zw1HLf1ge

auch nach dey Ternperung noch existieren, Dabei erkennt man, daB das Zwillingswachstum

teilweise unterhalb der Silizidschicht beginnt, Dies laBt sich durch die bereits in Kap, 6.1.1

beschriebene Zwillingsentstehung an FeSi2-Ausscheidungen erklaren, Die Schichtbildung

unterbrieht diese Zwillinge, kann deren Fortsetzung in das Deck-Silizium hinein jedoch nicht

verhindern. Daraus laBt sich die hohe thermische Stabilitat der bereits wahrend der

Deposition entstandenen Zwillinge erkennen.

Die Problerne der Phasenruckumwandlung von a-FeSiZ nach 13-FeSi2 wurden bereits in Kap,

6.1.1 diskutiert. Die Channeling Messungen lassen kein epitaktisches Wachstum der

entstandenen 13-FeSi2 Komer erkennen. Die Ionensrrahlsynthese liefert mer mit einem Xmin

von 54% ein besseres Ergebnis [104]. Dies ist uberraschend, da die Ausgangsqualitat der
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durch die Allotaxie hergestellten o:-FeSi2-Schichten wesentlich besser ist. Da jedoch der

genaue atomare Ablauf der Phasenurnwandlung im Detail nicht geklart ist, Hillt sich der

Einfluf der o:-FeSi2 Qualitat auf das entstehende ~-FeSi2 nicht abschatzen. Hinzu kommt

eine starke Abhangigkeit der Phasenurnwandlung von den mikroskopischen Eigenschaften

(vgl. Kap, 3.1.1). Somit kann, trotz der Ahnlichkeit von Allotaxie und illS, die

Phasenriickumwandlung bei sehr unterschiedlichen Temperaturen und Zeiten ablaufen, z.B.

mit einer mit 5 h wesentlich kiirzeren Umwandlungszeit bei de! Allotaxie gegeniiber 17 bis

20 h bei der Ionenstrahlsynthese (gleiche Temperaturen (800°C) und Schichtdicken),

Die Querschnitts und Draufsicht TEM Untersuchungen zeigen auch fur 13-FeSiz einzeine

Komer (Abb, 5.23(a». Dabei werden Korngrolsen von bis zu 1 /lID beobachtet. Damit liegen

diese im Bereich der mittel, der Template-Technik erzielten 13-FeSi2 Korngrofsen von einigen

/lID [32]. Es ist jedoch nicht klar, inwieweit die in Abb. 5.22 beobachteten Inhomogeniraten

auf die einzelnen Komer zurtickzufiihren sind. HRTEM Untersuchungen zeigen, analog zu

mit illS hergestellten Proben [33], eine zufallige Verkippung der Komer urn mehrere Grad

auf. Neben der, durch die Kristallstruktur stark erhohten Riickstreurate, kann dies ein weiterer

Grund fur die Channeling-Minimalausbeute von nahezu 100% sein. Nach Abb. 5.23(b)

weisen die einzelnen Komer eine hohe Kristallinitat auf.

Die unterschiedliche Rauhigkeit der oberen und unteren Grenzflache bleibt bei der

Phasenumwandlung erhalten, Durch den zusatzlichen Temperschritt werden die Zwillinge

unterhalb und oberhalb der Schicht nicht eliminiert (Abb, 5.25).

Epitaxierelationen

Die epitaktische Beziehung zwischen o:-FeSiZ und Si(lll) wurde durch Transmissions

Elektronenstrahl Beugung (TED) sowohl an Querschnitts als auch an Draufsichts TEJ'vf

Proben und durch Rcmgenbeugungsuntersuchungen (XFJ) bestimmt, ..Abb. 5.14(a) zeigt das

Elektronen-Beugungsbild von Si, dem das von o:-FeSi2 uberlagert ist, Es ergibt sich ein

nahezu paralleles Wachstum der lX-FeSiZ(112)-Ebene zu Si(111). Dieses Ergebnis wird durch

XR.Dbestatigt (Abb, 5.14(b». Dartiber hinaus kann man den XRD-Experimenten entnehmen,

daB drei verschiedene azimuthale Orientierungen auftreten. Unabhangig von diesen

Untersuchungen .W'UIde die gleiche Epitaxiebeziehung und die drei azimuthalen

Orientierungen fur mit MBE bei 500 bis 550°C hergestellte a-FeSiZ-Proben beobachtet,

wobei die azimuthalen Orientierungen jedoch nicht bestimmt wurden [18]. Die drei

unterschiedlichen Orientierungen lassen sich aufgrund der Rechtecksyrnmetrie der

a"FeSi2(1l2)-Flachen, die auf einer hexagonalen Sit l l Ij-Flache mit dreifacher Symmetrie

aufwachsen, erklaren. Dabei betragt der Winkel zwischen den einzelnen Orientierungen

jeyveilsJ2{}O(ygLAbb. 6.2(a»).
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Urn die in Abb. 6.Z(a) dargestellte Epitaxiebeziehung zwischen a-FeSiZ und Si zu erlautern,

rnuB die Kristallstruktur von a-FeSiZ naher betrachtet werden. In der a-FeSiZ(llZ)-Ebene

gibt es zwei ausgezeichnete, zueinander senkrechte Richtungen. Dies SLTld die [1-10]- und die

[-l-ll]-Richturlg. Aufgrund des gleichen Gitterparameters in die [100]- und die [010]­

Richtung (tetragonale Struktur, d.h, aeb) steht dabei die [1-10]-Richtung senkrecht auf die

(l-lO)-Ebene, wobei der Ebenenabstand 1.905 A betragt. Von einem einzelnen Atom

ausgehend, befindet sich in [1-10]-Richtung betrachtet jedoch nur in jeder zweiten Ebene ein

weiteres Atom in dieser Richtung. SOITlit entspricht de! Atomabstand in [l-LOj-Richtung dem

doppelten Ebenenabstand und betragt 3.808 A (vgl. Abb, 6.2(a». Aufgund des fast doppelt so

groBen Gitterparameters von a-FeSiZ in [OOl]-Richtung gegenuber der [100]- bzw, der [010]­

Richtung, steht die [-l-ll]-Richtu.\"1g nahezu senkrecht auf der (-1-14)-Ebene. Diese weisen

einen Abstand von ca. 1.066 A auf. In [-l-ll]-Richtung betrachtet befindet sich hier erst nach

6 (-1-14)-Ebenen das nachste Atom, wodurch sich der Atomabstand in dieser Richtung zu

6.394 Aergibt (vgl. Abb, 6.Z(a».

Auf der Si(1l1)-Ebene sind zwei zueinander senkrechte Richtungen ausgezeichnet, Dies sind

die [-110]- und die [1l-2]-Richtung. Da Si eine kubische Kristallstruktur aufweist, stehen

diese Richtungen senkrecht auf der (-110)- bzw, der (11-2)-Ebene. Der (-l1O)-Ebenenabstand

betragt 1.920 A, wobei sich jedoch wieder von einem einzelnen Si-Atom ausgehend das

nachste in [-llO]-Richtung erst nach 2 Ebenen befindet, entsprechend einem Atomabstand

von 3.840 A. Der Si(1l-2)-Ebenenabsta\"1d betragt 1.109 A, wobei sich hier erst nach 6

Ebenen wieder zwei Atome in [1l-2]-Richtung hintereinander befinden, entsprechend einem

Atomabstand von 6.652 A. Die Beugungsexperimente zeigen, daB die a-FeSiZ[1-1O]­

Richtung parallel zu Sir-110] aufwachst. Somit ergibt sich folgende Epitaxierelation mit drei

unterschiedlichen azimuthalen Orientierungen:

a",FeSi2(112)liSi(111)

mit a-FeSi2[1-lOJIlSk-llO> bzw. a-FeSi2[ -1-llJIISkll-2>

Aufgrund der kleineren Atomabstande von a-FeSiZ ergibt sich eine Gitterfehlanpassung von

-0.8% in Si-c-LlOo- und -3.9% in Skll-2>-Richtung. Abb, 6.2(a) zeigt das Wachstum der

Gitter aufeinander,

Fiir i3-FeSiz ergibt sich aus den Beugungsexperimenten die in Kap, 3.1.1 als Typ C

bezeichnete Epitaxierelation mit ebenfalls drei azimuthalen Orientierungen:

!3-FeSi2(OOl)IISi(11l) (6.2)

mit fj.FeSi2[OlO]IISk-llO> bzw. !3-FeSi2[lOO]IISkll-2>
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Aufrund des geringen Unterschiedes der b und c Gitterkonstanten ist diese Orientierung nicht

von der Folgenden zu unterscheiden:

13-FeSiZ(OlO)IISi(lll)

mit 13-FeSiz[OOlIIlSk.1l0>bzw. p.FeSiZ[lOOIIlSkll-2>

(6.3)

'"I

1
6 x d(Si(I1-2»

=6.652 A. . _.---",---

2xd(Si(-110»
= 3.840 A
~ r

e ! • ~-~"'---•e

e

e

• •

Si[-110J

I )
I .
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2 x d(a -FeSi2(1-1O»

W =~DA

e • •

• •

1
d(f3 -FeSi2(100»

•

•

• • •

• • •

• e •e e e

• •

Si[-llOJ

r
+Si[1l-2J

f3 -FeSi2[F'[OOlJ •

..,.
13 -FeS~[lOO]

(b)

d(f3 -FeSi2(OlO) bzw, (001»

= 7.791 bzw. 7.833 A

Abb.6.2: Epitaxierelationen zu (a) a.-FeSi2(112)//Si(111) mit a.-FeSi2i1-10j//Si<-110>
und (b) [3-FeSi2(001) bzw. (010)//Si(111) mit p-FeSi2[01Oj bzw.
[001j//Si<-110>. Eingezeichnet sind alle drei azimuthalen Orientierungen, wobei
sich die Koordinatensysteme aufdie fett gezeichneten beziehen.

Da bei diesen Epitaxierelationen fur p-FeSiz nurRichtungen parallel zu einer der drei

Grundrichtungen vorkommen, sind die jeweiligen Richtungen senkrecht auf die gleich
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indizierten Ebenen und die Ebenenabstande entsprechen denen zweier Atome in die

entsprechende Richtung. Wie Abb. 6.2(b) zeigt, passen die Gitter in Si[11-2]- bzw.

f3-FeSi2[100]-Richtung nur aufeinander, wenn man eine aus zwei einzelnen f3-FeSiz Zellen

bestehende "Uberzelle" betrachtet (2 x 9.863 A=19.726 A). Diese erstreckt sich dann tiber

drei Si-Atomabstande (vgl. Abb. 6.2(a» ill SijLl-Zj-Richtung (3 x 6.652 A=19.56 A). Dann

ergibt sich in diese Richtung eine Gitterfehlanpassung von -1.2%. Der doppelte Si(-110)-

Ebenabstand entspricht, bis auf effie Gitterfehlanpassung von 1.4%, dem Abstand der

13-FeSi2(01O)-bzw. (OOI)-Ebene. Somit ist die Gitterfehlanpassung wesentlich kleiner als bei

de! vorwiegend bei der SPE beobachteten Epitaxie vom Ty1' A (vgl. Kap, 3.1.1).

Interessant ist, daB die hier gefundene Epitaxie vorn Typ C (Gleichung (6.2) und (6.3» auch

fiir mit Ionenstrahlsynthese und nachfolgender Phasenruckumwandlung aus der o-Phase

erzeugtes f3-FeSi2 beobachtet wird [33]. Unterstellt man, daB das (X-FeSi2 dabei ebenfalls mit

der einzigen bisher beobachteten Epitaxiebeziehung (6.1) aufwachst, so liegt der Schluf nahe,

daB die epitaktische Beziehung des 13-FeSi2 nach der Phasenruckumwandlung durch die des

(X-FeSiZ vor der Phasenruckumwandlung bestimmt wird, Eine Beschreibung dieser

Phasenumwandlung existiert derzeit jedoch noch nicht. Epitaxie vom Typ C wird ebenfalls an

"Template" 13-FeSiZ-Proben beobachtet, wobeiman sich aufgrund der Korngrofse (einige urn)

und der guten Kristallqualitat eine Verbesserung der optischen Eigenschaften erhofft [32].

Die Epitaxierelation OG-FeSi2(112)IISi(11l) laBt sich auch anhand des bereits in Kap, 3.1.1

vorgestellten Phasenumwandlungs-Modells (Abb. 3.5(c)) erklaren [18,51,107]. Dabei

definiert man fur a-FeSi2 eine neue Elernentarzelle, wobei a'=2a, b'=2b und c'=c gilt. So

laBt sich das tetragonale OG-FeSiZ (bis auf eine geringe Differenz der a' bzw, b" Achse zur c"

Achse, die zu der noch zu beschreibenden Verkippung fiihrt) durch eine kubische

Elementarzelle beschreiben, die aus vier der ursprtinglichen Elementarzellen aufgebaut ist.

Olesen Sachverhalt verdeutlicht Abb, 6.3(a) nochmals, Wesentlich ist nun, daB diese neue

Zelle in ihren Maflen der Si-Elementarzelle entspricht, wobei sich lediglich die

Atombesetzung unterscheidet. Aufgrund dieser strukturellen Gleichheit wachst die (111)­

Ebene dieser neuen Elementarzelle (a', b', c") parallel zur Sit l l Ij-Ebene. Es entspricht aber

gerade diese (l1l)-Ebene der neu definierten Elementarzelle der OG-FeSi2(1l2)-Ebene in der

ursprunglichen Notation, wodurch sich die Epitaxiereiation OG-FeSiZ(1l2)IISi(11l) ergibt,

In dem nun Folgenden soli die bei den TED und XRD Untersuchungen beobachtete leichte

Verkippung der OG-FeSiZ(1l2)- gegeniiber der Si(l1l)-Ebene erklart werden. Aus Abb.

5.14(a) laBt sich diese zu 2.0±0.5° und aus Abb. 5.14(b) zu 2.5±O.5° abschatzen, Andere

Autoren beobachten eine Verkippung von 2.3° [18]. Begrundet liegt sie in dem irrationalen

Verhaltnis der a-bzw. b-Achse von a-FeSi2 zur c-Achse. Ist dieses Verhillmis rational, so

fallt derNonnalenvektor II einer Ebene immer mit einer K.,-istallrichttmg zusammen. Ist nun,
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wie bei lX-FeSiZ mit c/a=1.907, das Verhaltnis irrational, so befindet sieh in Richtung des

Nonnalenvektors n keine geordnete Anordnung von Atomen. Abb. 6.3(a) soll dies

verdeutliehen. Die dem Nonnalenvektor n (auf die (112)-Ebene) benachbarte Atomrichtung

ist die lX-FeSiZ[ZZl]-Richttmg. n ergibt sich aus dem Kreuzprodukt der beiden in der Ebene

liegenden [-110]- und [-l-11]-Riehtungen. Setzt man die entsprechenden Werte ein und

beriicksiehtigt, daB c=1.907 a gilt, so ergibt sieh n aus: [-a a 0] x [-a -a 1.907a] zu

a2 [1,907 1,9072]. Der [221]-Vek1:or liiBt sich wie folgt schreiben: a [2 21,907]. SOm1t ergibt

sich der Verkippungswinkel aus dem arccos des Skalarproduktes des [1.907 1907 2]- und des

[2 2 1,907]-Vektors, Der so berechnete Winkel betragt 2.58° unci stimmt somit sehr gut mit

den experimentellen Ergebnissen iiberein,

'1' a-FeSi z[221] II m[11I], • • en e e •• • e
e

• e •e e
e • • •• e • e

e e
e e •

c = e e • • • •• • e2.58' e • e• e • •e •e e e e
• e •[221]- e • •e e •• •Richtung a-FeSiz[-l-11]

(a)

jSi[111!

(b) ~S;[11-21

Abb. 6.3: (a) Darstellung der lX-FeSi2(1l2)-Ebene sowie der sich aus dem irrationalen
Verhdltnis der a- zur c-Achse ergebenden Verkippung zwischen dem
Normalenvektor 11 u".dder [221j-Richmng. a'=2a, b'=2b und c=c' bezeichnen die
Gitterparameter einer zu Si isomorphen "uberzelle". (b) Seitenansicht
(Blickrichtung ist lX-FeSi2[1-lOj//Si[-llOj) mit CI.-FeSi2[221j//Si[lllj sowie der
damit einhergehenden Verkippung zwischen n und a-FeSi2[221j.

Eine genauere Betrachtung des Wachstums von CI.-FeSb auf Si(111) erlaubt Abb, 6.3(b).

Dargestellt ist die Seitenansicht der a-FeSiZ-Scmcht mit Blick in lX-FeSi2[1-lO]-Richtung,

die parallel zu Si[-110] ist (vergleichbar der Perspektive einer Querschnitts TEM Aufnahme).

Der Deutlichkeit halber sind nur die Eisenatome dargestellt. In Wachstumsrichtung ("z­

Achse") .zeigt sich die Parallelitat von der lX-FeSiZ[221]- und der Sill l Lj-Richtung, was

zwangslaufig zu de! mit den Beugungsmethoden beobachteten Verkippung des

Normalenvektors n fiihrt. Nur in diesem Wachstumsmodus befinden sich die Eisenatome

(jeweils nach sechs Ebenen, siehe Abb. 6.3(b)) wieder exakt iibereinander. Zwangslaufig

ergibt sich daraus auch eine Verkippung von 2.58° zwischen der lX-FeSiZ[-l-11]- und der

Si[1l-2]-Richtung. Dieser Wachstumsmodus erklart auch, warum bei den Channeling­

Untersuchungen (siehe Abb, 5.11) der Kanal i.m lX-FeSiZ nicht, wie aufgrund der

Epitaxierelation (6.1) erwartet wird, urn 2.58° verkippt ist, sondern parallel zu dem Si[111]­

Kanal verlauft.
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In dem 1etzten Teil dieses Kapite1s soll das Zustandekommen des in den Abb. 5.12 und 5.16

fiir a-PeSiZ und in Abb. 5.21, 5.23 und 5.25 fiir 13-FeSiz beschriebene Kontrastes innerhalb

der jeweiligen vergrabenen Schicht erklart werden. Die HRTEM Aufnalune in Abb. 5.16

zeigt deutlich, daB dieser &1 vorhandene Stufen ill der unteren Grenzflache zwischen dem Si

und dem a-PeSiZ gekoppe1t ist, FUr 13-FeSiz (Abb. 5.25) erkennt man zusatzlich noch eine

Versdl.iebu11g der (010) bzw, (OOl)-Ebene oberhalb dieser Stufen parallel Zl11' Sij l l I]-

Richtung, was Ietztendlich zu der beobachteten Kontrastanderung fiihrt. Eine mogliche

Erklarung dafur ergibt sich aus der Verschiebung der Eisen bzw, Silizium Ebenen 1.11

Wachstumsrichtung durch eine solche Stufe. Der Abstand de! Si(lll)-Ebenen betragt in

Wachstumsrichtung 3.14 A. und entspricht damit weder dern Abstand der Si-Fe- (0.70 bzw.

0.8Z A.) noch de! Si-Si-Ebenen (1.53 A) im Eisendisilizid. Dadurch kOITLfTIt es zwangslaufig

zu einer Verschiebung dieser Ebenen an einer Stufe.

Eine weitere mogliche Erklarung 1aBt sich aus Abb. 6.Z(a) und (b) ableiten, Dart erkennt

man, daB die zwei Eisendisilizide nicht gegenuber allen Translationen auf der SIC 111)­

Oberflache invariant sind, d.h. es gibt Verschiebungen, bei denen die Gitterraster nicht in sich

selber iiberfuhrt werden. FUr a-FeSiZ ist das eine Verschiebung urn jeweils eine halbe

Einheitslange in die [1-10]- und die [-1-11 j-Richtung, was einer Verschiebung urn die halbe

Flachendiagonale entspricht, Bei dem so auftretenden Stapelfehler werden die Eckatome des

unverschobenen Gitters zu den in der Mitte sitzenden verschoben und umgekehrt (siehe Abb,

6.4). FUr 13-FeSiz sind, aufgrund des groBeren Gitterparameters, noch wesentlich rnehr dieser

Translationen, die das Gitter nicht in sich selbst uberfuhren, moglich [108].
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I·!·! :Ia-FeSi [1-10]

0: -FeSiz [-1-11]

Abb. 6.4: Darstellung des Stapelfehlers, der sich aus einer Verschiebung desa-FeSi2­
Gitterrasters urneine halbe Fldchendiagonale ergibt.

Denkbar ist nun das Wachstum von, bis auf die Gittertranslation gleichem, Eisendisilizid auf

deneinzelnen Si Stufen, Von einer Stufe zur nachsten kann dann, zusatzlich zu der bereits

beschriebenen Verschiebung in Wachstumsrichtung, der beschriebene Stapelfehler auftreten,

Berticksichtigt man weiterhin die bereits beschriebene unterschiedliche Lage der Si-Atome
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der einzelnen Si(lll)-Ebenen, so entsteht bei mehr als monoatomaren Stufen zwangslaufig

ein solcher Stapelfehler. Dabei muB man keine unterschiedliche Nukleation auf den einzelnen

Stufen annehmen. Welcher oder welche Kombination der genannten Effekte letztendlieh fur

die Kontrastentstehung verantwortlich ist, kann zur Zeit nicht abschliefsend beantwortet

werden.

6.1.3 Elektrische Eigensehaften der Si/a-FeSiz/Si(111) Heterostrukturen

L~ diesem Abschnitt werden die in Kap, 5.1.3 vorgestellten elektrischen Messungen an den

a-FeSiZ-Schichten diskutiert, Ein wesentliches Ergebnis ist die gefundene Abhangigkeit der

elektrischen Eigenschaften von der Stochiometrie der Probe. Die Erhohung des Eisenanteils

entspricht dabei einer Reduzierung der Anzahl der im a-FeSiZ existierenden strukturellen

Eisenleerstellen [15]. Abb, 5.18 zeigt deutlich erne Widerstandsabnahme mit steigender

Eisenkonzentration e (0.81 bis 0.87) bzw. sinkender Eisenleerstellen-Konzentration Cv (0.19

bis 0.13). Die Normierung wurde vorgenommen, urn den EinfluB des niederohmigen

Substrates sowie, u. U. aueh der Si-Deckschicht, mit zu berucksichtigen. Da bei der

Parallelschaltung der Widerstande der Substrateinflufl jedoch fur alle Proben gleich ist, ist die

relative Widerstandsanderung allein durch das Verhalten des a-FeSiZ verursacht. Ein

qualitatives Modell fur die Widerstandsabnahme ergibt sich unter der Annahme, daB die

strukturellen Eisenleerstellen in erster Lillie Streuzentren darstellen. Somit sollte sich erne

lineare Abhangigkeit mit einer direkten Proportionalitat zur Konzentration Cv dieser

Leerstellen bzw, zu I-c (Eisenkonzentration) ergeben:

poe Cv cc l-c (6.4)

Fillrrt man eine Geradenanpassung der Messwerte durch, so ergibt sich pocl-0.94c, was dem

erwarteten Wert sehr nahe kommt und somit ein Hinweis auf die Anwendbarkeit dieses doch

reche einfachen Modellansatzes, der die Eisenleerstellen als Streuzentren betrachtet, liefert.

Da bel tiefen Temperaturen « 1OOK) die Ladungstrager im Si ausfrieren und somit das

Substrat nicht mehr zum elektrischen Stromtransport beitragt, ist in diesem

Temperaturbereich eine absolute Messung moglich, Auch hier zeigt sich deutlich die

Stochiometrieabhangigkeit, Fiir die nachgetemperte Probe mit einem Fe.Si Verhaltnis von

0.87:2 betragt der Restwiderstand bei 4.2K lediglich 217 fLOcm, was im Bereich der besten

ftir die Ionenstrahlsynthese erreichten Werte von 212 fLOcm Iiegt [23]. Fiir aus der Schmelze

gezogene Einkristalle ergeben sich, orientierungsabhangig, 230 bis 250 fLOcm [60]. Die nicht

nachgetemperte Probe mit Fe:Si=0.81:2liegt wit 287 fLOcm noch weit oberhalb dieser Werte.

Somit wird durchdie Reduzierung der Anzahl der Eisenleerstellen eine Widerstandsabnahme

Yon70~'1c.ulerreicht,was etwa 25% des Ausgangswertes entspricht, Urn nun einen
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Vergleich der Raumtemperarurwerte zu ermoglichen, wurden diese aus dem

temperaturabhangigen Widerstandsverlauf extrapoliert (s.u). Fur die nachgetemperte Probe

ergibt sich eine Widerstandszunahme von 22 ~cm auf ca. 239 ~cm bei Raumtemperatur.

Bei der anderen Probe kommt es zu einer Zunahme von 17 ~cm auf 304 ~cm. Somit liegt

die Widerstandzunahme zwischen 4.2 K und Raumtemperatur in einem Bereich, der auch von

anderen Autoren beobachtet wird (Zl.5 ,uncm [Z3], 17 bis 20 ~cm [60]).

Interessant ist, daB auch bei mit Ionenstrahlsynthese hergestellten a;-FeSiZ-Schichten die

Stochiometrieabhangigkeit des Widerstandes beobachtet wird [109]. Abb, 6.5 zeigt <lie fiir

Raumtemperaturmessungen bestirnmten Werle. Die zwei zusatzlich dargestellten Werle

ergeben sich aus der Extrapolation der Tiefternperatur-Mefiergebnisse der mittels Allotaxie

hergestellten Schichten. Deutlich ist die gute Ubereinstimmung zu erkennen, die auf ein

gleiches Verhalten der unterschiedlich hergestellten Proben hindeutet.

~

E 300
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'ii
~

o

0.82

=Allolaxle
[§~5fu'i 185

o

0.88 0.90

Abb. 6.5: Raumtemperaturwiderstand in Abhdngigkeit von der Eisenkonzentration fUr
a;-Fe$i2: Ionenstrahlsynthese (gefilllte Rechtecke) und Allotaxie (offene Rechtecke).

Die Ergebnisse zeigen, daB eine Angabe des Widerstandes alleine, ohne die zugehorige

Stochiometrie, keinen direkten Ruckschluf auf die Kristallqualitat zullillt. So konnen z.B. der,

ebenfalls fur die Ionenstrahlsynthese (unterschiedliche Implantationsenergie) veroffentlichten,

hohen Werle von 270 bis 290 ~'2cm [59,103,110] auf eine hohe Leerstellenkonzentration

und/oder auf eine schlechtere Kristallqualitat zuriickzufuhren sein.

Dieerwahnte Extrapolation erfolgte an die Bloch-Griineisen Formel, wobei der metallische

Widerstandsverlauf durch einen ternperaturunabhangigen (Resrwiderstand), sowie einen

temperaturabhangigen Antell beschrieben wird: p(T)=Po+Pth(T). Die

Temperaturabhangigkeit ergibt sich nach Bloch-Griineisen wie folgt:
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T

"0
Pth(T) = A (T/E>o)U J «ZU eZ)/(eZ_1)Z) dz

o
(6.5)

Dabei stellt A eine Konstante und en die Debye-Temperatur dar. FUr Elektron-Phonon

Streuung ergibt sieh theoretisch der Exponent n=5. Dieses Verhalten wird ftir das aus der

Schmelze gezogene a-FeSiZ beobaehtet [60]. FUr die Allotaxie-Schichten ergibt sich jedoch

eine wesentlich besserere Extrapolation fUr n=3. Eine mogliche Ursache fiir diese T3_

Abhangigkeit ist die s-d Elektronenstreuung der sich tiberlappenden Bander, aber auch

verstarkt auftretende Umklappstreumechanismen [111,112]. Welche dieser Moglichkeiten fiir

das beobachtete Verhalten verantwortlich ist, kann zur Zeit nicht beantwortet werden, da

hierftir Bandstrukturrechnungen zu a-FeSiZ notwendig waren. Ein vergleichbares Ergebnis

wird fiir die Ionenstrahlsynthese gefunden [58]. FUr die im Rahmen dieser Arbeit

untersuchten a-FeSi2-5ehiehten ergeben sich 60=680 K (nieht nachgetempert) und

60=713 K (nachgetempert), wobei aufgrund des geringeren zu extrapolierenden Bereiches

der Fehler etwa 50 K betragen wird. Die implantierten Proben Iiefern eine Debye-Temperatur

von (630±30) K. Die Werte fUr Volumenproben liegen, orientierungsabhangig, mit 468 bzw.

538 Knoch unterhalb von diesen [60].

Die ebenfalls durchgeflihrte Messung des Hall-Koeffizienten RH ergibt fur beide Proben

positive Werre, Dies zeigt, in Ubereinstimmung mit anderen Autoren, daB ftir das Metall

a-FeSi2 (vgl, Kap. 3.1.1) die LOcherleitung Iiberwiegt (p-Leitung). Weiter ergibt die

Messung bei 4.2 K, daB RH fiir die Probe mit der geringeren Eisenleerstellen-Konzentration

grofser ist, als fiir die nicht nachgetemperte (6.2 x 10-4 cm3 C-1 > 3.7 x 10-4 cm3 C-1). Somit

muf fiir die Ladungstragerkonzentration genau das Umgekehrte gelten (1.0 x 1022 em-3 <

1.7x 1022 em-3). Daraus kann gefolgert werden, daB die strukturellen Eisenleerstellen p­

Ladungstrager generieren. Bel der Zunahme der strukturellen Eisenleerstellen von 13 auf

19% betragt die Zunahme der Konzentration der erzeugten Locher 7 x 1021 cm-3. Aus der

Dichte von a-FeSiZ (8.16 x 1OZ2 em-3 entsprechend 2.72 x 1OZ2 Fe cm-3) laBt sich die durch

dieStqchiometrieanderung erhaltene Anderung der Konzentration der Eisenleerstellen zu

1.6 xlOZl em-3 bestimmen. Somit ergibt diese grobe Abschatzung etwa vier LOcher pro

strukrureller Eisenleerstelle, Aus den gewonnenen Mefidaten 1aBt sich ebenfalls die mittlere

freie Weglange 10 der LOcher bei 4.2K abschatzen (unter.der groben Annahme eines freien

Lochergases), Es zeigt sich, daB sich diese mit Abnahme der Leerstellenzahl vergrofsert, Bei

einem Leerstellenanteil von 19% ergibt sich 10=6.8 A und bel 13% ist mit 10=;12.6 Adie freie

Weglange fastdoppelt so grofs, Rechnerisch ergibt sieh in der (1l2)-Ebenebei 19%

Leerstellen einmittlerer Leerstellenabstand von 11.7 AundfUr 13% 14.1 A. Diese
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geometrisehen Daten sind in ihrer absoluten GroBe nieht direkt an die mittlere freie Weglange

gekoppelt, das tendenzielle Verhalten stinunt jedoeh tiberein.

6.1.4 Eisendisilizid in Si(lOO)

Da SIC 100) aus teehnologiseher Sieht das wesentlich interessantere Material darstellt, werden

zahlreiche Versuche unternommen, iX-FeSi2- und f3-FeSi2-ScrJchten auf Si(100) herzustellen.

Einkristallines Wachstum von FeSi2 ist jedoch auf SIC100) sehwieriger zu erreichen als auf

Si(111). Die bei den unterschiedlichen Methoden gefundenen Epitaxierelationen wnrden

bereits in Kapite13.l.l vorgestellt,

Eine mittels Allotaxie in Si(100) vergrabene FeS12-Sehieht zeigt Abb, 5.26(a) und (0)

(Ts=600°C). Die Bildung einer geschlossenen Schicht findet nach der Temperung (lOOO°C,

2 s) statt, jedoch erkennt man deutlich das polykristalline Wachstum. Im Vergleich zu den

Schichten auf SIC 111) ist die Kristallgute sehr schlecht und die Grenzflachen rauh, Deutlich

sind einzelne Komer zu erkennen, Daruberhinaus befindet sieh ein groBer Teil von

Ausscheidungen unterhalb und oberhalb der Schicht, Dies wird auch fur IDS-Proben in

Si(ll1) beobachtet [73,103,110]. Weiteres Tempern ftihrt zu einem Auseinanderlaufen der

Schicht, Dies kann teilweise in der sehleehten Qualitat des Deck-Siliziums begrundet sein.

Die Erhohung der Substrattemperarur auf 625°C und die Verringerung der Eisen­

Peakkonzentration fiihrt zu einer stark verbesserten Kristallqualitat des Deck-Siliziums

(Xmin=14% fur 23 at% Eisen). Obwohl bei vergleichbarer Qualitat die Schichtbildung in

SICIll) problemlos ablauft, wird dies in Si(lOO) nieht beobachtet, Eine mogliche Ursaehe

zeigt Abb, 5.27(b). Bei gleicher Temperung wie fur Si(l11) kommt es zur Bildung von,

entlang der Si] Ll l l-Flachen, stark facettierten Ausscheidungen, Dies gilt ebenfalls fur die

unterhalb der eigentlichen Schicht Iiegende, aus kleinen Ausscheidungen bestehende,

Ausscheidungskette, Die Ausbildung dieser facettierten Ausscheidungen wird auch fur CoSi2

in 5i(100) beobachtet [1]. Erstaunlich ist, daB trotz der 10 s Temperung bei 1150°C die

kleinen Ausscheidungen nicht aufgelost werden, Dies laBt auf eine hohe, durch elastische

Energie und Grenzflachenenergien hervorgerufene, thermische Stabilitat schlielsen. Dies mag

ein Grund fur die Probleme bei der Allotaxie von FeSi2 in Si(lOO) sein. Da irn Rahmen dieser

Arbeit jedoeh eine systematische Va-riation der Herstellungsparameter nicht moglich war, laBt

sich die Allotaxie von FeSi2 in 51(100) noch nicht abschliefiend beurteilen.

6.1.5 Potentia! und Probleme del' Allotaxie von Eisendisilizid

Die aufgrund der Gleichgewichtsloslichkeit und der Diffusionskonstanten angenommene

grundsatzliche Eignung von FeSi2 fur ein, durch Ostwald-Reifung und Koaleszenz,

bestimmtes Schichtwachstum [11,12] konnte bestatigt werden, Nach einer Optilnierul'1.g der
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wichtigsten Herstellungsparameter (Substrattemperatur und Eisen-Peakkonzentration) wird

dureh die Temperung die Bildung qualitativ hoehwertiger metalliseher <x-FeSiZ-Sehiehten

erreicht, Deren Umwandlung in glarte, zusammenhangende halbleitende 13-FeSiz-Sehiehten

ist dureh eine zweite Temperung moglich, Nachfolgend sollen die in Kap, 2 vorgestellten und

fiir die Allotaxie maBgebliehen Kriterien bewertet werden.

Urn epitaktisches Si-Wachsrum, die Grundlage ZUI Ubertragung der Kristallinformation zu

erreichen, miissen Substrattemperaturen von mindestens 650°C gewahlt werden, Dabei

kommt es zur Ausscheidungsbildung, wobei die GroBe der einzelnen Ausscheidungen die

spatere Schichtdicke uberschreitet. Trotzdem gelingt es bei der Ternperung, durch Ostwald­

Reifung und Koaleszenz, zusammenhangende Schichten zu erzeugen. Zu beachten ist

allerdings die dadurch auftretende Rauhigkeit insbesondere der oberen Grenzflache. Ein

weiteres Problem ergibt sich aus der, mit der Ausscheidungsbildung einhergehenden,

Entstehung von stabilen Si-Zwillingen. Neben einer erhohten Fe Diffusion ZUI Oberflache

versehleehtem diese die elektrischen Eigenschaften des Deck-Siliziums. Fiir mogliche

Anwendungen ist eine drastisehe Reduktion dieser Defekte notig, Eine Beeinflussung der

Wachstumskinetik, und darnit aueh der Ausscheidungsgrolie sowie der Zwillingsbildung, ist

dureh das Aufbringen von oberflachenaktiven Substanzen moglich, Diese, als Surfactants

(z.B. Antirnon) bezeichneten Elemente, "schwimmen" wahrend der Kodeposition von Si und

Fe auf der Probenoberflache und verandem so die Diffusionseigenschaften von Atornen auf

dieser Oberflache. Die dadurch u. U. mogliche weitere Variation der Substrattemperatur

konnte die Ausscheidungsgrofse und die Zwillingsbildung positiv beeinflussen. Urn dies zu

uberprtifen, sind weitere Experimente in Vorbereitu..ng. Neben der Beeinflussung der

Wachstumskinetik spielt die gezielte Dotierung des Siliziums oder auch des Eisendisilizids

(z. B. ebenfalls durch Antimon) eine wesentliche Rolle fiir die mogliche Anwendung dieser

Heterostrukturen, Diese Untersuchungen werden parallel ZUI Untersuchung der Surfactants

durchgefuhrt,

Positiv wirkt sich das epitaktische nahezu einkristalline Wachstum der grofsen IX-FeSiZ­

Ausscheidungen auf die Kristallqualitat der getemperten Probe aus. Die Herstellung solcher

kristalliner vergrabener QI;-FeSiZ-Schichten wird bisher mit keiner anderen Methode erreicht,

Dabei ftihrt jedoch die zufallige Ausrichtung der Ausscheidungen in eine der drei moglichen

azirnuthalen Orientierungen ZUI. Bildung von Korngrenzen innerhalb der getemperten

<x-FeSiZ-Schicht. Moglicherweise Hillt sich durch auBere Parameter eine dieser drei

Orientierungen gegenuber den anderen favorisieren, Eine Moglichkeit liegt Z. B. in der

Verwendung von fehlorientierten Wafern, die dies durch die entstehende Stufenbildung

bewirken konnten [24].
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Durch das epitaktische Wachstum der a-FeSi2-Schichten ist bereits jetzt ein detailliertes

Studium der strukturellen und elektrischen Eigenschaften moglich, So bewirkt die

Untersuchung der Stochiometrieabhangigkeit der elektrischen Eigenschaften ein tieferes

Verstandnis des Leitungs- und Streumechanismus. Die strukturellen Eigenschaften

(Epitaxierelarionen und Defekte) von iX- und ~-FeSiZ konnten zu einem tieferen Verstandnis

der komplizierten Phasennickumwandlung beitragen, Dies konnte zu einer verbesserten

Herstellung des halbleitenden ~-FeSi2 fdhren. Dabei kann die geringe Git'"LerfeI-Janpassu11g

der fur die Allotaxie gefundenen epitaktischen Beziehung zwischen Si und 13-FeSiz zu einer

weiteren Verbesserung der elektrischen und optischen Eigenschaften fiihren.

6.2 Siliziumdioxid

In diesem Abschnitt werden die in Kap, 5.Z vorgestellten Ergebnisse der Allotaxie von Si02

diskutiert. AIle Experimente wurden dabei auf Si(lOO)-Substraten ausgefuhrt,

6.2.1 Einfluf] der Herstellungs- und Temperparameter auf die Bildung von
vergrabenem Siliziumdioxid

Sauerstoffeinbau und Kristallqualitdt

Die Ergebnisse von Kap. 5.2.1.1 zeigen, daB die auf den geheizten Wafer deponierte SiO

Menge stark von der Substrattemperatur abhangig ist, Dies Hillt sich durch das verstarkte

Wiederabdampfen von S10 bel hoheren Temperaturen erklaren, So wird oberhalb von 600°C

das gesamte SiO, das mit einer maximalen Rate von 0.075 nm/s aus der Effusionszelle

verdampft werden kann, wieder desorbiert (vgl. Abb.5.28(b)). Der Einbau von SiO (und

damit der Sauerstoffeinbau) andert sich jedoch entscheidend, wenn zusatzlich SI aufgedampft

wird. Abb. 5.31 zeigt qualitativ den Sauerstoffeinbau ill Abhangigkeit von der Si-Rate bei

konstanter SiO-Rate. Durch das Si wird das SiO teilweise abgedeckt, bevor es abdampfen

(Desorbieren) ka1111. Der dadurch mogliche Sauerstoffeinbau auch fur Temperaturen oberhalb

von t500°C zeigt sich in dem Anstieg in Abb, 5.31. Bei einer Si-Rate von ca. 0.07 nrn/s und

bei konstanter SiO-Rate erreicht der Sauerstoffeinbau fur Ts=760°C ein Maximum. Zu

beachten ist dabei, daB der eingebaute Antell wachst, obwohl der prozenruale angebotene

Sauerstoffanteil mit zunehmender Si-Rate immer weiter sink! (reines SiO =50%, Si+SiO =
33%, etc.). Dies erklart darm das Absinken der Sauerstoffkonzentration bei weiter

ansteigenden Si-Raten. Da dieser ProzeB stark temperaturabhangig ist, wirkt sich hierbei die

in Kap, 5.2.1.1 diskutierte Temperaturinhomogenitat des Substratheizers besonders negativ

am (vgl, Abb. 5.30). Da bel gleicher Si-Rate der Sauerstoffeinbau ebenfalls stark von der

angebotenen Sifr-Menge bestimmt wird, fiihrt das ebenfalls inhomogene Aufdampfprofil der

Effusionszelle zu einer weiteren Erschwerung reproduzierbarer Experimente.
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Ein Optimum an Kristallqualitat (des Deck-Siliziurns) und Sauerstoffgehalt wird mit

steigender Substratternperatur erreieht. Experimentell waren jedoeh nur Temperaturen von

maximal 850°C erreiehbar, wobei dort bereits die aus der Effusionszelle angebotene SiO­

Menge zu niedtig ist, Weiterhin zeigt sieh, daB, neben den hohen Temperaturen, ein

Optimum fur Kristallqualitat und Sauerstoffkonzentration erreicht wird, falls die Si- und SiO­

Raten so gewahlt werden, daB gerade der maximale Sauerstoffeinbau stattfindet. Die Ursaehe

der schlechten Epitaxie wird im folgenden Absehnitt diskutiert,

Mikrostruktur der ungetemperten Probe

Abb. 5.33 zeigt die XTEM-Aufnahme einer der besten Proben naeh der Herstellung

(Xmin=28% im Deck-Si bei 20 at% Sauerstoff). Auffallig ist die deutliche Kontrastanderung

(seharfe Grenzflache) bereits fur kleine Sauerstoffmengen, Sollte es zur Bildung von

Ausscheidungen kommen, so liegt deren GroBe unterhalb von ca. 3 nm (entspricht dem

Auflosungsvermogen des Mikroskops), Dies fuhrt, wie bereits in Kap. 2 erlautert, zu einer

starken Reduzierung der "freien" Si-Flache, die zur Ubertragung der Kristallinformation

beitragen kann, und damit zu der beobachteten schlechten Qualitat des Deck-Si, Dies deck!

sieh mit der Beobachtung, daB die Oxidation von Si lagenweise stattfindet [113,114,115].

S01mt kommt es, zumindest bei der thermischen Oxidation, nicht in nennenswertem MaBe zur

Bildung von dreidimensionalen Si02-Ausseheidungen [116], sondern zur lagenweisen

Abseheidung von SiOx' Bedh"'1gt hierdurch ist die Kristallinformation bereits nach wenigen

Monolagen zerstort. Einen positiven EinfluB konnte hier die; fur bestimmte Temperaturen

und Sauerstoffpartialdrticke, auftretende Koexistenz von Oxidation und gleichzeitigem Atzen

des Si durch den Sauerstoff haben [84,86]. Dadurch entstehen reine Si Bereiche auf der

Waferoberflache, die wieder zur Ubertragung der Kristallinformation beitragen konnen, Da

dieser Effekt verstarkt fur hohe Temperaturen auftritt (hoher Dampfdruck von SiO ftihrt zu

verstarktem .L.G....bdampfen), laBt sich dadurch die Verbesserung der Kristallqualitat und

gleichzeitig die beobachtete zunehmende Schichtrauhigkeit erklaren. Ahnliche

Beobachtungen werden auch fur die thermische Oxidation gemacht [117]. Bine weitere

Moglichkeit besteht in der Deposition dicker sauerstoffhaltiger Schichten mit geringeren

Sauerstoffpeak-Konzentrationen, Hier ist jedoch noch zu klaren, ob bier Schichtbildung

uberhaupt moglich ist.

DaB bei der Kodeposition von Silizium und Siliziummonoxid das SiO lediglich eingebaut 11.<"'16

nicht weiter oxidiert wird, zeigen die AES-Untersuehungen (Abb, 5.34). 45% des gesamten

Sauerstoffs werden auch als SiO eingebaut, Der Rest liegt in einer nicht identifizierten

Koordination vor, dieaber von Si02 verschieden ist. Da somit kein Si02 gefunden wid,
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reichen die vorhandenen Substrattemperturen nicht zu einer vollstandigen Oxidation aus.

Diese wird erst bei der anschlielienden Temperung erreicht (s.u.).

Die bereits bei der Deposition auftretende Zwillingsbildung des Deck-Si (Abb, 5.33) ahnelt

stark der bereits fiir FeSiZ beobachteten. Ebenfalls werden solche Zwillinge fur

Sauerstoffimplantationen (Sllv10X) bei niedrigen Substrattemperaturen (lOO°e) beobachtet

[118]. Dort ist em Ausheilen auch bei Temperaturen von 1390°C (30 min) nicht moglich. Ein

vergleichbares Verhalten zeigt sich bei den mittels Allotaxie hergestellten Proben. Die

Implantation bei hoheren Temperaturen hingegen zeigt keine Zwillingsbildung und

Versetzungsdichten unter 10-4 cm-2 [119]. Neben dem bereits diskutierten konnte dies ein

weiteres Indiz fiir die notwendige Temperaturerhohung bei der Allotaxie sein. Experimentell

laBt sich diese Vermutung mit den derzeit vorhandenen apparativen Moglichkeiten jedoch

nicht bestatigen, Ein weiterer Ansatz zur Vermeidung der Zwillingsbildung besteht in dem

Wachstum dicker Deck-Silizium Schichten (urn), Tritt dort ein teilweises Ausheilen der

Zwillinge wahrend des Wachstums auf, so konnte durch eine nachtragliche Amorphisierung

des Bereiches zwischen der vergrabenen Schicht und dem defektfreien obersten Deck-Si,

gefolgt von einer thermischen Rekristallisation, eine Verbesserung der Kristallqualitat

erreicht werden,

Einen weiteren Einfluf der bereits diskutierten inhomogenen SiO-Deposition zeigen Abb.

5.35 und 5.36. Dort laBt sich eine Verkippung des Deck-Siliziums gegen das Substrat

beobachten. Am Probenrand (wenig Sauerstoff) ist sie gering, in der Probenmitte (maximaler

Sauerstoff) ist sie maximal, Dieses Verhalten scheint mit der unterschiedlichen eingebrachten

SiO-Menge korreliert zu sein, wobei jedoch eine befriedigende Erklarung derzeit noch nicht

gegeben werden kann,

Temperung

Die Temperung ftihrt bei der Probe mit einer Sauerstoff-Peakkonzentration von 20 at% nicht

ZUI' Bildung einer geschlossenen Schicht, sondern lediglich Z'J einem leichten

Zusammenlaufen (25 at%). Abb. 5.37 zeigt, daB sich ein Band von isolierten Ausscheidungen

bildet, Bei Sllv10X Proben hingegen wurde fur stark unterstochiometrische Proben (mit

emem abgeschatzten Sauerstoff1\.TIteil von ca. 25 bis 30 at%) nach der Temperung eine

geschlossene Schicht erzeugt, Dabei ist jedoch die Gesamtsauerstoffmenge wesentlich grofser

und die bessere Kristallqualitat erlaubt hohere Ternpertemperaturen [75,118]. Da diese hohen

Temperaturen nicht durch eine langere Temperung bei tiefen Temperaturen vollstandig

kompensiert werden konnen [120], ist eine solche Hochtemperaturtemperung'auch fur die

Allotaxie wesentlich, Fur Proben mit einem hoheren Sauerstoffanteil sowie einer hoheren

Sauers~off-Peakk-onzentrationHillt sich dann auch bei 1300°C Schichtbildung fiir mittels
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Allotaxie hergestellte Proben erreichen (Abb, 5.38). Dies wird auch durch die AES

Untersuchungen (Abb.3.39) bestatigt. Die Analyse zeigt, daB sich zwar noch keine

vollstandig zusammenhangende Schicht gebildet hat, der gesamte Sauerstoff jetzt aber ill

Form von SiOZ gebunden ist.

Der hohe Sauerstoffanteil der ungetemperten Probe fiihrt jedoch zu einem polykristallinen

Wachsturn des Deck-Si. Die STh10X Experimente zeigen, daB zur Erzeugung qualitativ

hochwertiger vergrabener SiOZ-Schichten eine nur leicht unterstochiometrische, oder besser

sogar eine stochiometrische, Si02-Sctticht bereits nach der Implantation vorliegen muB. FUr

die Allotaxie ist diese Forderung nicht mit dem kristallinen Wachstum des Deck-Si vereinbar.

Dort fiihrt ein Sauerstoffanteil von weniger als 30 at% bereits zu einern polykristallinen

Wachstum. Sornit laBt sich der Sauerstoff nicht in der fur die Schichtbildung benotigten

Menge deponieren, ohne daB die Kristallinformation zerstort wird,

Eine Moglichkeit, evtl. das polykristalline Wachstum des Deck Si zu umgehen und trotzdem

einen grolsen Sauerstoffanteil einzubauen, konnte in der Kodeposition bei Raumtemperarur

mit anschlielsender Temperung liegen (SPE). Abb. 5.40 zeigt jedoch, daB bereits fur sehr

geringe Sauerstoffmengen das Deck-Si bei der Temperung wiederum polykristallin wird.

Erklaren laBt sich dies aus der durch den Sauerstoff stark verlangsamten Rekristallisation (fur

0.5 at% Sauerstoff bereits auf 1/10 [121]). Somit bewegt sich die Wachstumsfront von dem

Wafer kommend so langsam durch die sauerstoffhaltige Schicht hindurch, daB es aufgrund

der erhohten Temperatur zwischenzeitig zu einer spontanen Nukleation irn Deck-Si kommt

(vgl. [122]), w•• letztendlich fiiT das polykristalline Wachstum veranrwortlich ist. Somit

bietet die Einbeziehung der 5PE in die Allotaxie bisher keine Moglichkeit, unter kristallinem

Si vergrabene zusammenhangende 5i02-Schichten zu erzeugen,

Weitere Allotaxiemethoden

Neben der Kodeposition von Si und SiO erfolgten ebenfalls erste Versuche fiir Si und

molekularen Sauerstoff (02)' Auf dieses System treffen die bereits gernachten Aussagen bzgl.

Oxidation und Atzen des Si-Substrates am ehesten zu. In der Literatur wird bei einem

Sauerstoffgehalt von 25 bis 30 at% noch ein kristallines Uberwachsen der sauerstoffhaltigen

Schicht beobachtet [88]. Dabei liegt der Sauerstoff entweder in Form eines kristallinen Oxids

(SiZO).oder als phasengetrenntes Si und Si02 vor. Eigene Experimente mit vergleichbaren

Parametern fiihrten hingegen zu einern polykristallinen Wachstum des Deck-Si. Die Tatsache,

daB die obigen Ergebnisse nur fur ein schmales Ternperaturfenster (670 bis 675°C) berichtet

werden, erschwert deren Reproduktion erheblich, Interessant sind die Ergebnisse der AES

Untersuchungen der Allotaxie Proben. Wie bei SiO wird auch dort nachder Kodeposition

kein SiOZgefunden. Es liegen jedoch ca. 50% des Sauerstoffs nach der Deposition als SiO
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vor. Dies ist urnso erstaunlicher, da die Bildungswarme von SiO mit 20 bis 30 keal/mol

wesentlich kleiner ist als die von Si02 (ca. 190 bis 200 kcal/mol) [123]. Dabei ist jedoeh

noeh nieht die benotigte Aktivierungsenergie beriicksichtigt. Diese seheint fur die Bildung

von Si02 wesentlieh grofser zu sein, als fur SiO. Die Temperung sehlieBlieh liefert die

benotigte Energie, so daf nach 5,5 h bei 1200°C 77% des Sauerstoff als Si02 gebunden sind

und es zu einem deutliehen Zusammenlaufen des Profils gekommen ist. Das Deek-Si bleibt

allerdings polykristallin, Die Erzeugung von SiOZ-Ausscheidungen konnte bereits wahrend

der Deposition durch den Einsatz von reaktiverem atomarem Sauerstoff (z.B, durch Ozon)

erreicht werden.

Ebenso konnte kein ausreichender Sauerstoffeinbau bei gleichzeitigem einkristallinem Si­

Wachstum bei den Versuchen mittels Niederdruck-Gasphasendeposition (LPCVD) erreicht

werden, Dort wird gleichzeitig Silian und molekularer Sauerstoff angeboten, Die beobachtete

sprunghafte Verschlechterung der Kristallqualitat (vgl. Abb.5.42) mit steigendem

Sauerstoffanteil deckt sich mit friiheren Beobachtungen [89]. Dort wurde beirn Uberschreiten

einer Schwellenkonzentration ebenfalls eine starke Verschlechterung der Kristallinitat

festgestellt. Da bei der Allotaxie (LPCVD) eine nahezu vollstandige Zerstorung der

Kristallqualitat fur mehr als 10 at% Sauerstoff beobachtet wird, eignet sich diese Methode

ebenfalls nicht zur Deposition von kristallinen Heterostrukturen,

6.2.2 Probleme der Allotaxie von Silizlumdioxld

Die Ergebnisse des vorhergehenden Abschnittes haben gezeigt, daB die Anwendbarkeit der

Allotaxie fur Si02 in erster Linie durch die fehlende Ubertragung der Kristallinformation von

dem Wafer zum Deck-Si hin Iimitiert wird. Dies laBt sich durch die fehlende

Ausscheidungsbildung und die damit verbundene zweidimensionale Sauerstoffbedeckung der

Si-Oberflache erklaren, Dies fiihrt, trotz des geringen Sauerstoffanteils, zu der Bedeckung

einer grofsen Si-Flache, wodurch die z....ir Ubertragung der Kristallinformation verbleibende

Flache sehr stark reduziert wird. Neben der angesprochenen Erhohung der Substrattemperatur

konnte die kiirzlich naehgewiesene Nukleation von SiOZ an den Substratstufen eines urn 5°

verkippten Wafers einen weiteren Ausweg aus diesem zweidimensionalen Wachstum

ermoglichen [124].

Die durch die Temperung hervorgerufene Schichtbildung ist auch fur mittels Allotaxie

hergeste!lte Proben moglich und somit kein lirnitierender Faktor fur das allotaktische

Wachstum von vergrabenern SiOz. Aufgrund der geringen Diffusion und Loslichkeit

(Do=O.13 em2/s, E=2.53 eV, Co=9 x lOZ2 cm-3, E=1.52 eV, [90]) ergibt sich eine

Aktivierungsenergie fur die SiOz-Seruehtbildung von 4.05 eV. Werte fur die Bildung von

CoSiZ- undFeSiZ-Schichten Iiegen bei ca. 3.5 eV [125]. ZUI Schichtbildung werden hier
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Ternperaturen von 1100 bis 1150 0 e benotigt, Urn eine Schichtbildung bei SiOZ zu erreichen,

sind somit noch hohere Ternperaturen von ca. BOOoe notwendig, Dies deckt sich mit den

Ergebnissen fur die Sauerstoffimplantation (SllVIOX) und liegt in dern von MantI bestimmten

Temperaturbereich, der fur Ostwald-Reifung und Koaleszenz, also die Schichtbildung,

benotigt wird (siehe Abb. 2.4) [11,12].

Abschliefsend bleibt festzuhalten, daB eine erfolgreiche Allotaxie von unter einktistallinern Si

vergrabenem SiOZ nUT rnoglich scheint, wenn bereits wahrend der Deposition Si02­

Ausscheidfu.gen gebildet werden und somit die Ubertragung der Kristallinformation Yom

Substrat zum Deck-Silizium gelingt,
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7. ZUSAMMENFASSUNG

Die Allotaxie ist eine neue :MBE-Methode, die die Bildung von Heterostrukturen vieler zwei­

oder mehrkomponentiger Systeme ermoglichen kann, Erstmals erfolgreich angewendet wurde

sie fiir Si/CoSiz/Si(lOO)-Heterostmkruren [5,126]. Vorteilhaft erweist sich, neben der

Deposition schwierig herstellbarer Heterostrukturen, die Moglichkeit, die Schichtdicken der

vergrabenen Schicht und des dariiberliegenden Deck-Siliziums unabhangig voneinander zu

wahlen, sowie die mogliche grofsflachige Deposition. Ziel der vorliegenden Arbeit war es

nun, die Allotaxie weiterer Materialsysteme zu untersuchen, Dies war zum einen das

Eisendisilizid, das ebenfalls zur Gruppe der Ubergangsmetallsilizide gehort, und zum anderen

das amorphe Siliziumdioxid.

Nach der Kodeposition von Silizium und Eisen bei 650°C liegt das Fe in Form groBer

zigarrenformiger Ausscheidungen, die in die Si-Matrix eingebettet sind, vor.

Uberraschenderweise bestehen die Ausscheidungen vorwiegend aus 0I-FeSi2, obwohl diese

Phase thermodynamisch erst bei Temperaturen oberhalb von 937°C stabil ist. Fiir die Bildung

einer gleichmafsigen Schicht wird eine Eisen-Peakkonzentration zwischen 22 und 26 at%

benotigt, Durch das Zusarnmenwachsen der kristallinen Ausscheidungen bei der 10 bis 20 s

Temperung bei 1150 bis 1170°C entsteht eine qualitativ hochwertige 0I-FeSi2-§ehicht mit

einer Channeling-Minimalausbeute von lediglich 12%. Die epitaktische Beziehung zu dem

Si-Substrat ergibt sich zu: (X.FeSiZ(112)IISi(1l1). Die Analyse zeigt weiter, daB es aufgrund

der tetragonalen Struktur des 0I-FeSi2 zu einer Verkippung von 2.6° zwischen diesen zwei

Ebenen kommt, wobei die exakte Epitaxierelation wie folgt beschrieben werden kann:

0I-FeSiz[221]IiSi[111]. Bedingt durch die unterschiedlichen Symrnetrien der 0I-FeSi2(1l2)

und der Si(l11) Flachen ergeben sich drei azimuthale Orientierungen:

a·FeSi2[1.lOliISk-llO>.

Bei der Untersuchnng der elektrischen Eigenschaften der metallischen Schichten zeigte sich

eine starke Abhangigkeit von der Konzentration der strukturellen Eisenleerstellen in der

a-FeSi2-Schieht. Durch eine mehrstiindige Temperung bei 800°C 1aBt sich deren Anteil von

19% direkt nach der Hochtemperarurtemperung auf 13% reduzieren, ohne das es zur Bildung

von !3-FeSi2 kommt. Dabei nimmt der spezifische Widerstand mit der Konzentration der

Eisenleerstellen ab, so daB fiir die besten Proben (13% Leerstellen) ein Restwiderstand

(4.2 K) von 217 Jlf.!cm gemessen wird, Aus der Widerstandsanderung in Abhangigkeit von

der Konzentration der strukturellen Eisenleerstellen und der Temperatur lassen sich diese als

Streuzentren identifizieren, Die Temperaturabhangigkeit des Widerstandes zeigt einen fiir

Metalle typischen Verlauf gemaB der Bloch-Gruneisen Forme1, wobei der Vorfaktor

proportional zu T3 ansteigt, Dies legt nahe, daB moglicherweise s-d-Elektronen Streuung in

den 0I-FeSi2-Schichtendominiert. Weiterhin haben bei tiefen Temperaruren durchgeftihrte

Hall-Messungen Hinweise ergeben, daB wahrscheinlich die Eisenleerstellen fur die
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Locherleitung des a-FeSiZ verantwortlieh sind. So nimmt parallel zu den Eisenleerstellen die

Ladungstragerdichte abo Eine grobe Abschatzung ergibt die Generation von ca. 4 Lochern pro

Eisenleerstelle. Dureh die Verringerung der Anzahl der Streuzentren bei Abnahme der

Eisenleesrstellenkonzentration vergrolsert sich die mittlere freie Weglange 10 von 6.8 A(19%)

auf lZ.6 A(13%) (bei 4.2 K).

Werden VO! dem zweiten Temperschritt Nukleationskeime in de! a-FeSi2-Schicht erzeugt, so

laBt sieh diese dureh eine etwa 5 stiindige Temperung bei 8000e in ~-FeSiZ umwandeln. Es

zeigt sich, daB diese Schichten aus eirLZe1!en, um einige Grad verkippten, Kornern bestehen,

deren Epitaxierelation zum Si-Substrat sieh wie folgt ergibt: p.FeSiZ(OlO) bzw.

(Oill)IISi(lll). Es werden, analog zu a-FeSiZ' drei azimuthale Orientierungen gefunden:

I3·Fe51Z[OOl] bzw. [010]1151[111]. Interessant ist, daB diese Orientierung ebenfalls fur mittels

Ionenstrahlsynthese hergestelltes 13-FeSiz beobachtet wird, falls dies aueh durch die

Phasenrtickumwandlung aus der a-FeSiZ Phase erzeugt wird, Da diese Orientierung, die bei

der SPE nicht beobachtet wird, eine geringe Gitterfehlanpassung von 1.4% (in Sir-110]­

Richtung) und -1.2% (in Si[11-2]-Richtung) zu dem Si(ll1)-Substrat aufweist, besteht die

Hoffnung, so hochwertiges 13-FeSi2 herzustellen,

Als ein Problem der Allotaxie erweisen sich die Zwillinge in dem Deck-Si, Deren Stabilitat

ist so groB, daB sie selbst bei der Hochtemperarurtemperung (1170°C) nicht ausgeheilt

werden konnen. Weiterhin wurden innerhalb der o- und ~-FeSi2-Sehiehten Stapelfehler

gefunden.

Die Untersuchung der Kodeposition von Si und S10 fiihrte zum Verstandnis des

Einbaumechanismus. Dabei werden die SiO-Molekille von den Si-Atomen bedeckt und somit

am Abdampfen gehindert, Es bilden sich jedoch keine Si02-Ausscneidungen, so daB es zu

einer zweidimensionalen Bedeckung der Si-Oberflache durch die SiO-Molekille kommt.

Diese lagenweise Oxidation, die bereits yon der thermischen Oxidation her bekannt ist, fiihrt

zu einer starken Storung der Ubertragung der Kristallinformation. Bei einer

Sauerstoffkonzentration von 30 at% kommt es zu einem vollstandigen polykristallinen

Wachstum des Deck-Si. Der zweite Prozefsschritt, die Schichtbildung durch die Temperung

bei l300oe, laBt sieh, analog zu den SlJ\.10X Ergebnissen, aueh bei der Allotaxie ausfiihren.

Sornit Iiegt letztendlich das Problem der Allotaxie fiir das Siliziurn-Sauerstoff-System in der

Ubertragung der Kristallinformation. Die Wahl hoherer Substranemperaturen laBt hier eine

Verbesserung erwarten,

Abschliefsend betrachtet ermoglicht die Allotaxie von Eisendisilizid die Herstellung

metallischer und halbleitender vergrabener FeSiZ-Sehiehten mit Vorzugsorientierung in

Wachstumsrichtung, Demgegentiber zerstort der Sauerstoffgehalt das epitaktische

Siliziumwachstu....m.was hier die erfolgreiche Anwendbarkeit der Allotaxie verhinderte,
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