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1. EINLEITUNG

Die heutige Technologie wird weitgehend bestimmt durch den Einsatz von
Halbleiterbauelementen. Dabei dominieren diejenigen Bauelemente, die auf dem
Elemenihalbleiter  Silizium  basieren. Fiir  deren  Realisierung  spielt  die
Diinnschichttechnologie eine zentrale Rolle. Je nach gewlinschiter Anwendung handelt es sich
dabel um Schichien mit sehr umierschiedlichen elekirischen und strukturellen Eigenschafien.
Ein Teilbereich dieser Technologie befalt sich damit, diinne Schichten herzustellen, die in
einem Silizinm Wafer vergraben sind. Dabei kann sowohl die vergrabene Schiche als auch das
dariiberliegende Silizium amorph, polykristallin oder auch einkvistallin sein, wobei jedoch fiir
viele Anwendungen das einkristalline Wachstum der diinnen Silizium-Deckschicht und der
vergrabenen Schicht wesendich ist. Hin soiches wird fiir verschiedene Ubergangsmetall-
Silizide beobachtet. Aufgrund ihres metallischen oder auch halbleitenden Verhaltens sind fiir
diese Materialien, ncben der Meiallisierung, zahlreiche weitere Anwendungen in der Mikro-
und Optoelekironik denkbar. Neben diesen kristallinen Materialien existiert ein weiteres
technelogisch sehr bedeutendes Material, Siliziumdioxid, das jedoch amorph ist. Eine
wichtige Anwendung finden diese unter einkristallinem Silizium vergrabenen amorphen
Schichten bereits heute in der gro8flichigen elektrischen Isolation zwischen dem Substrat und

der elektrisch aktiven Oberflichenschicht.

Bei einfacher nacheinander erfolgender Deposition der einzelnen Schichien, z.B. durch
Molekularstrahlepitaxie (MBE) oder chemische Gasphasenepitaxie (CVD), wird nun die
Kristallstruktur und -qualitét des Deck-Siliziums maBgeblich durch die Stuktur und Qualitét
der vergrabenen Schicht bestimmt, Wichst diese nicht epitakiisch auf dem Silizium-Wafer
anf, so ist auch ein epitakrisches Wachstum des daritberliegenden Siliziums nicht mbglich.

Eine andere Mdglichkeit, vergrabene Schichten zu erzeugen, stelit die Ionenimplantation in
sinen einkristallinen Siliztum-Wafer dar. Diese Methode bezeichnet man als Mesotaxie oder
auch als Ionensirahlsynthese (IBS) [1]. Durch geeignete Implantatiensbedingnngen gelingt es,
die implantierten Ionen in dem Wafer zu deponieren, ohne die Kristallstruktr des
dariiberliegenden Siliziums vollstindig zu zerstéren. Durch eine anschliefende thermische
Nachbehsndlung erfolgt dann die Schichtbildung und die Ausheilung der durch die
Implantation erzeugten Kristalischdden. Diese Methode wurde sehr erfolgreich zur
Herstellung vergrabener metallischer CoSiy- [2] und o-FeSiy-, halbleitender f—FeSiz- [3]
und isolierender SiOq-Schichten [4] eingesetzt. Jedoch verbleiben auch bei diesermn Verfahren
Defekte in der obersten Silizinm-Schicht. AuBerdem erlaubt es diese Technologie nicht,
vergrabene  Schichten in  beliebiger Tiefe mit beliebigen Dicken sowie

‘Mehrfachschichtsysteme herzustellen.




Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist es, die Anwendbarkeit einer neuen
Herstellungsmethode, der Allotaxie, auf Eisendisilizid und Siliziumdioxid zu untersuchen.
Durch gleichzeitiges Verdampfen von Silizium als Matrixmaterial und einer zweiten
Komponenten werden Ausscheidungen in einer einkristallinen Silizium-Matrix erzeugt. Beim
Uberwachsen dienen dann die Silizium-Matrix und eventuell auch die darin eingebetieten
Ausscheidungen als Uberivéiger der Kristallinformation zwischen Silizinm-Wafer und
Silizium-Deckschicht. Dadurch 148t sich ein einkristallines Deck-Silizium erzeugen. Da im
Prinzip zur Ubertragung der Kristallinformation die Kristallstraktur der Ausscheidungen
unwichiig ist und somit von der des Siliziums sbweichen kann, bezeichnet man dieses neue
Verfahren als Allotaxie (griech.; allo = anders, fremd, taxie = Ordnung) [5]. Der Deposition
folgi dann, analog zur Mesotaxie, eine thermische Nachbehandlung zur Schichibildung und
zum Ausheilen von Kristalidefekten.

Erstmals angewandt wurde dieses Verfahren zur Herstellung von SifCoSin/Si(100)
Heterostrukiuren [5]. Im Rahmen dieser Arbeit wird nun die Anwendbarkeit der Allotaxie auf
Eisendisilizid untersucht. Dieses Ubergangsdisilizid existiert in zwei thermodynamisch
stabilen Phasen, dem metallischen tetragonalen o-FeSisy und dem halbleitenden
orthorhombischen [-FeSip. Dabei ist ¢-FeSip thermodynamisch nmur fiir Temperatren
oberhalb von 950°C siabil. Neben diesen zwei Phasen gibt es noch zwei weitere metastabile
Modifikationen, die wahrscheinlich durch Grenzflicheneffekie stabilisiert werden.

Als weiteres Systern wurde Siiziurndioxid untersucht. $i0g wird bereits zur elekivischen
Isclation einer dilnnen Silizinm-Schicht von dem Substrat singesetzi. Diese Technologie
enmoglicht eine héhere Packungsdichie von Bauelemenien auf einem Chip und ist somit fiir
die zulkiinftige Héchsuntegration von entscheidender Bedeutung. Da der derzeitig gingigste
HerstellungsprozeB, die Implantation von Sauerstoff mit anschlieBender Temperung, jedoch
teuer ist, sucht man hier nach Alternativen. Eine solche stellt das "Waferbonding” dar, bei

A 3 ar1% A H jlas = Ry i nf 3 : ¢harmianh 2
dem ein oxidierter und ein nicht-oxidierter Wafer durch einen thermischen Prozefl

miteinander verbunden werden, wodurch ebenfalls eine $i/5105/Si-Heterostrukiur entsteht,

Nach der- detailierten Beschreibung der Grundlagen der Allgtaxie und der untersuchten
Materialsysteme erfolgt die Beschreibung der Probenherstellung sowie der wichtigsten
Analysemethoden. Anschiiefiend werden die experimentelien Ergebnisse vorgestellt, die dann
im - darauffolgenden Xapitel diskutiert werden. Die  Arbeit - schlieBt - mit - einer

Zusammenfassung der wesentlichen Ergebnisse.. -




2. ALLOTAXIE

Bei der Allotaxie handeilt es sich um eine neue Methode zur Herstellung epitaktischer
Schichisysteme, Solche dreidimensionalen Strukturen gewinnen zusehends an Bedeutung in
der modernen Mikroelektronik. Aufgrund der unterschiedlichen Gitterparameter ist es derzeit
jedoch fiir eine Reihe von Materialien nur moglich, solche Schichtstrukturen mittels der
Ionensirahisynihese herzusiellen. Dabei fithit die Implantaiion der gewiinschien Ionen in ein
geheiztes Substrat zuwr Bildung von Ausscheidungen, die mit einer gauBférmigen
Grofenverieilung  vorliegen. Der zweite Schritt, die thermische Nachbshandlung
(Temperung), fithit dann zur Schichtbildung. Das Verstindnis dieses Prozesses hat zur
Entwicklung der Molekularsivahlaligtaxie (MBA) gefithrt. Bei diesern Verfahren handelt es
sich, im Gegensatz zur Ionenstrahisynthese, um ein Aufdampfverfahren, #hnlich der
Molekularstrahlepitaxie (MBE). Dadurch wird ebenfalls die groBfiichige (und damit
kostengiinstige) Deposition von Schichtsystemen ermdglicht.

Um dies zu erreichen, dampft man zuerst die sogenannte Matrixkomponente A (bei den im
Rahmen dieser Arbeit untersuchien Systemen war dies Silizium) auf den geheizten Wafer auf.
Diese sogenannte Si-Zwischenschicht wichst epitaktisch auf und soll einen méglichen
negativen Einflul der Wafergrenzfliche verhindemn. Wihrend die Silizium-Rate weiter
konstant gehalten wird, beginnt parallel dazu die Verdampfung einer zweite Komponente B
(in dieser Arbeit Eisen oder sauverstoffhaitige Materialien). Dabei wird deren Rate allmihlich
bis zum Erreichen des mazimalen Wertes erhSht. Diese Rate wird dann eine bestimmite Zeit
lang konstant gehalten, wm anschlieBend wieder kontinuierlich bis auf Null verringert zu
werden (Abb. 2.1(a)). Grunds#izlich 188t sich dabei sogar eine &ri_tte Komponente
einbezichen, um terndre Materialien zn bilden. AnschlieRBend wird dieser Bereich noch mit
einer Silizium-Deckschicht {iberwachsen. Bei geeigneter Wahl von Substrattemperamr und
Abscheideraten werden so AB; Ausscheidungen in der einkristallinen Silizium-Matrix
gebildet. Das Durchfahren der Aufdampfrate filhrt zu einer GréBlenverteilung der
Ausscheidungen, wobei sich die gréfiten Ausscheidungen in der Mitte befinden (Abb. 2.1(b)).
Im Prinzip kann dieses Verfahren fiir verschiedene Depositionsimethoden angewandt werden.
Bei Deposition durch die Molekularstrahlepitaxie sprechen wir von Molekularsirahialiotaxie
(MBA) [3]. .
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5} Mikrostruktur der ungetemperten Probe

i
AB,- Ausscheidungen

€ Schichtsirukiur nach der Temperung

Si-
Warter

AB, Schicht

Abb. 2.1: - Schematische Darstellung des Allotaxie-Verfahrens: (a) Aufdampfraten der
Kompornenten A und B in Abhdngigkeit von der Zeit; (b} Mikrostruktur nach dey.

Deposition; (c} Schichistrukiur nach der Temperung.

Diesem ersten Prozesschritt, der Deposition, folgt dann im zweiten Schritt die Temperung.
Da man in der Wahl der Menge der Komponenie B (Eisen oder Sauerstoff) sowie der Dicke
des Deck-Siliziums vollkommen frei ist, lassen sich so im Prinzip vergrabene Schichten
beliebiger Dicke unter ebenfails variablem Deck-Silizium hersteilen. Bei der Temperung
kommt es zunichst zu einer Vergréberung ("Coarsening") der Ausscheidungen, die durch das
Wachsen der gmﬁaren Ausschemungen in der Mitte auf Kosten der kleineren in den
Randbereichen verursacht wird. Verstehen 148t sich dieses Verhalten w1e folgt Da das
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besitzen pro Volumﬂnﬂir&ezf eine hohere Oberflichenenergie als g oﬁc), hingt auch die
Konzentration der in der Martvix gelisten Komponente B in der Nihe der Ausschelaung von
deren GroBe ab, Dzes 148t szch durch die Gibbs-Thomson Gleichung beschieiben [6]: - '

Cst) =Coexp{20V, /rkg D) (Z.1)

Dabei ist Vi, das Molvolumen der Ausscheidung, ¢ die spezifische Grenzflichenenergie und
Coo die Konzentration der Atome B in der Nihe einer unendlich groen ABy-Ausscheidung.
Fir Ausscheidungsradien, che groﬁer als einige Nanometer sind, kann Gleichung (2.1)

imeanswrf werden

(1) = oo (1426 Vi /1kg T) (2.2)
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Also befinden sich in der Umgebung einer Ausscheidung imrmer mehr Atome der Sorte B in
Losung, als der Gleichgewichtslgslichkeit dieser Atome in Siliziwm entspricht. Dabei ist die
Laslichkeit in der Umgebung kleiner Ausscheidungen héoher, als in der Umgebung gréferer
(Abb. 2.2). Diesser Konzentrationsgradient fiihrt zu einer gerichteten Diffusion, und damit
verbunden zu einem Massentransport, der Komponente B von kleinen Ausscheidungen hin zu
groBen. Dieser als "Ostwald Reifung" bezeichnieter Proze [7] fithsi nach der Temperung it
geeigneten Temperbedingungen zwr Bildung einer geschlossenen Schichi der
Zusammensstzung AB, (Abb, 2.1(c)).

Wachstum Auflosung

CS(FZ)

o)k N

Abb. 2.2: Konzenirationsprofil der Komponenie B in der Umgebung keiner und grofier
Ausscheidungen sowie die Gleichgewichisidslichkeir.

Unter der Annahme kugelfbrmiger Ausscheidungen und der Existenz eines kritischen Radius,
unterhalb dessen sich die Ausscheidungen aus energetischen Griinden auflSsen und oberhalb
dessen die Ausscheidungen stabil sind, 148t sich durch die Integration der Wachstumsrate die
mitilere Ausscheidungsgréfie in Abhingigkeit von der Zeit bestimmen (LSW-Theorie) {8,9]:

<r()>3-<ro>3 =Kt | o 23y
mitK=@6c.DVy?)/OkgT) @
Dabei “ist -£r§> der mittlere Radius zu .'ée_gi_x_m des Reifungsp:o_zesses und D der

- __Diffu_sionskoefﬁzient “der Komponentie B in ‘der Matrix. Die entscheidenden
. te_mpcraturabh’eingigen Grofen, die somit durch die Wah! der Temperatur bestimmt werden
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konnen, sind der Diffusionskoeffizient D und die Gleichgewichtsloslichkeit c.,. Da beide
GroBen thermisch aktiviert sind (proportional zn exp(-E/kg T)), ergibt sich die
Aktivierungsenergie fiir das Schichtwachstum aus der Summe der Energien der Loslichkeit
und der Diffusion der Komponente B in Si.

Soll dieser Prozef zu einer glatten kontinuierlichen Schicht fithren, so darf die GriBe der

grofien Ausscheidungen niciit wesentlich die zu erwariende Schichidicke iberschreiien [1].
Erreichen nun die Ausscheidungen eine GroBe, bei der sie sich gegenseitig beriihiren, setzt ein
avseli nhn?\

zweiter Reifungsmechanismus, die Koaleszenz, ein. Abb. 2.3 soll verdeutlichen, dab auch die
Koaleszenz durch den bestehenden Konzenivationsgradienten angetrieben wird.

Abb. 2.3: Koaleszenz zweier kugelformiger Ausscheidungen. bezeichner den
Kriimmungsradius des Berihrungsbereiches.

Das Wachsmm wird auch hier von der Diffusion der Komponente B in der Silizium Matrix
bestimmt. Es ergibt sich jedoch fiir den Berithrungsbereich der beiden Ausscheidungen eine
Lislichkeit, die kleiner als die Gleichgewichislaglichleait igr [101;

C(0) = Coo (-G Vin /p kg T) (2.5)

Dabei bezeichnet p den Kritmmungsradius des Berithrungsbereiches (Abb. 2.3).
Konzentrationsgradient fithut zu einer Materialdiffusion in diesen statk gekeiimmmten Bereich
hinein und bewirkt somit die Planarisierung der Schicht. Eine genauere Betrachhung zeigt,
dab a.ﬁch ‘hier, wie im Fall der Ostwald-Reifung, der Teilchenflu proportional zu De,, ist,
wodurch dle gleiche Aktivierungsenergie fiir die beiden Prozesse zu erwarten ist [1].

Da somit die zur Schichtbildung bendtigie Zeit durch das Produkt von Dc,, bestimmt ist,
zeigt Abb. 2.4 dessen Arrhenius Aufiragung fiir einige Ubergangsmetalle sowie fiir Sauerstoff
[nach 11]. Bie schnelle Diffusion und die gleichzeitig hohe Lslichkeit von Ni fiihrt zu einem
hohen Produkt von Dc,... Bei den anderen Elementen fithren kleinere Diffusionskoeffizienten
und/oder Ldslichkeiten zu einer Verringerung von Dc.. Ebenfalls markiert sind die
- Temperaturen, in denen fiir die einzelnen Elemente Schichtbildung beobachtet wird. Auffallig
. ZISt daB dms m.n tiir einen begrenzten Bereich von Dc,, moglich ist. Dabei ist in dem oberen




Teil dieses Bereiches die Kurzzeittemperungen im Quarzlampenofen (RTA) erfolgreicher
(z.B. CoSiy), wohingegen im unteren Teil Langzeittemperungen im Rohrofen (RO)
durchgefiiirt werden miissen (z.B. Si0Oj). Unterhalb dieses Bereiches sind die zur
Schichtbildung bendtigien Temperzeiten zu lang und oberhalb kommst es zur Auflésung der

Schicht [12].
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Abb. 2.4: Arrhenius Aufiragung des Produkies aus Diffusionskoeffizienten D und

Gleichgewichisldslichkeit co, fiir verschiedene Ubergangsmetalle und Sauerstoff.

Die dicker eingezeichnetenn Teile geben fiir die einzelnen Elemente die
Temperaturbereiche wieder, in denen durch eine Temperung die Bildung
vergrabener Schichten mdglich ist. Das sich dadurch ergebende Prozef3-Fensier
ist gesirichelt eingezeichne:. RTA sieht fir die Temperung im Quarzlampenofen,
wohingegen RO fiir eine Temperung im Rohrofen steht (nach [11]).

Im Folgenden sollen nun einige Kriterien diskutiert werden, die das Schichiwachstum bei der
Allotaxie maflgeblich beemflussen kirmen:

I

Wichtigste Voraussetzung fiir einkvistallines Wachstum des Deck-Siliziums ist die

Ubertragung der Kristallinformation von dem Wafer durch die vergrabesne Schicht

o
5B
y

5
N
&

wr Deckschicht. Dafiir milssen folgende Bedingungen erfiillt sein:

1.1 Die Substratternperatur muf in einem Bereich liegen, der epitaktisches Wachstum

des Siliziums erlaubt (unter Umstinden kinnte diese Bedingung auch durch die
Fesikorperepitaxie (SPE) bei einer nachiriglichen Temperung ersetzt werden).




1.2 Es sollen sich ABy Ausscheldungen bilden, um "die herum" die kristalline Matrix
wachsen kann (AB und nicht AB., da diese Ausscheidungen nicht notwendigerweise
die gleiche Stichiometirie wie die endgiiltige vergrabene Schicht (ABjy) haben
miissen).

Bei ciner homogenen Verieilung der Komponente B, ohne daB es zur Bildung von
Ausscheidungen kommt, ist eine direkte Uberiragung der Kristallinformation nur
mbglich, wenn entweder die Komponenie B ins Silizium Kristallgitter eingebaut wird,
oder nur so wenig der Komponenie B aufgedampft wird, daB der Flichenanieil des
nicht gestdrten Siliziums groB genug bleibt

Eine weitere Mbglichkeit, die Ausscheidungsbildung bereits wihrend des
Aufdampfens zu vmgehen, kinnte eine nachtrigliche Auvsscheidungsbildung durch

einen Temperschritt sein.

1.3 Da bei gleicher Materialmenge der Komponente B der durch die Ausscheidungen
bedeckie Flichenamteil mit kieiner werdendem Ausscheidungsradius wichst
(Verhiilmis Volumen zu bedeckier Fliche #ndert sich), muB die Grifle und die
Verteilung der Ausscheidungen so sein, dafl der Fiiichenanteil des nichi bedeckien
Siliziums "grof genug” bleibt. Dies bedeutet zwangsliufig, daB die Komponente B in
Relation zor endgiiltigen FilmstGchiometrie immer uniersidchiomeirisch eingebracht

werden mulb.

1.4. Im Prinzip ist dic Kristallstruktur (und die Orientierung) der Ausscheidungen
“nicht notwendig an das einksistalline Wachstum des Matrixmaterials gekoppelt.
Grundsiizlich sollte sogar die Uberiragung der Kristallinformation noch bei einem
System mit amorphen Ausscheidungen méglich gein. Bel einem dem Silizinm
angepabten System ist allerdings auf Grund des zus#izlichen "epitakiischen Potentials”

der AB; Aunsscheidungen mit einer besseren Kristallqualitidt der Siliziummatrix und
Asmit aur-i'i Ader Siliminm Deckerhicht w1 rarh

RACSEEETR Wil LIfD wFAL WIN LsCCKSCCHY ZU Iecnnen,

bei der

Neben der Uberragung der Kristallseuktur st chichibildun
- anschlieBenden Temperung der zweite wesentliche Bestandieil der Allotame Dafiir
kénnen folgende Punkte, die noch eingehender im Rahmen dieser Arbeit diskuiiert

werden, weseniiich sein:

2.1, ‘Damit es zur Bildung einer zusammenh#ngenden ABy-Schicht kommen kann, ist es
. notwendig, im Maximum der Konzentration der Xomponente B eine
Mindestkonzentration zu erreichen. Dies hat sich bereits fiir die Schichtherstellung

durch die Ionenstrahlsynthese gezeigt [11.
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2.2. Fiir eine erfolgreiche Schichtbildung ist das Vorhandensein eines
- Ausscheidungsgréflenprofiles mit den groBten Ausscheidungen in der Mitte
vorieilhaft (siehe Abb. 2.1).

2.3. Neben dieser minimal bendtigten Peakkonzentration kann es noch notwendig sein,
- einen fiir eine Mindestschichtdicke ausreichenden Volumenanteil der Komponente B

3 - - rolnan inlrs werue SRS R 3 P s, . n Ao BT somecn uen ooty
--einzubringen. Die Schichtdicke wird dabei durch die Gesamtmenge der Komponente

2.4. Fiir die Bildung einkristalliner vergrabener Schichten kann die Kristalistruktur (und
die Orientierung) der Ausscheidungen, wie sie bereits nach dem Aufdampfen
voiliegt, wichtig sein. Aufgrund des krstallinen Gitters gibt es in Festkbrpern
Richtungen, die energetisch bevorzugt sind (geringe Oberflichensnergien).

2.5. Damit es zur Bildung einer glatten AB, Schicht kommen kann, diitfen die
Ausscheidungen in Maximum des AusscheidungsgroBenprofils eine maximale
AusscheidungsgréBe (vor der Temperung) nicht iiberschreiten. Ein Maf} fiir diese
maximale Grofe konnte die endgiiltige Schichidicke sein.

2.6. Fiir die Qualitdt des Deck-Siliziums nach der Temperung ist es wesentlich, wie
vothandene Defekie ausgeheiit und neue vermieden werden kénnen. Dies wird z.B.
durch die Art der bereits bei der Deposition entstandenen Defekte oder durch bei der
ABy-Phasenbildung aufrretende Volumeninderungen und damit einhergehende

Spannungen beeinfluflt.

Folgende Tabelle fat die GréBen zusammen, die fiir die Ubeniragung der Kristallinformation
und fiir die Schichibildung, also fiir die erfoigreiche Aliotaxie, wesentlich sein konnen:

Ubertragung der - Schichtbildung
Kristallinformation
1. Epitaktisches Silizium-Wachstum 1. Mindestpeakkonzeniration
2. Ausscheidungsbildung 2. Ausscheidungsprofil |
3. Grd8e und Verteilung der 3. Mindestschichtdicke
Ausscheidungen |
4, Kﬁstaﬂsmuktur der Ausscheidungen 4, Kristallstruktur der Ausscheidungen
| 5. Maximale AusscheidungsgrsBe
6. Defekte / Spannungen

. Tabelle 2.1: Wesentliche Parameter, die die Allotaxie beeinflussen.
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Inwiefern die oben aufgefithrten Kriterien notwendige Bedingungen fiir eine erfolgreiche
Schichtherstellung durch die Allotaxie sind, bzw. inwieweit das gewdhlte System die
notwendigen Bedingungen erfiilllen kann, hingt entscheidend von den physikalischen
Eigenschafien der Komponenie B und denen des Mischsystemns ABy; ab. Dabei wird die
wahrscheinlich zentrale Frage, ob es zur Bildung von ABy Ausscheidungen komumt und wie
deren GroBe, Kristalistrukwur und -orientierung aussehen, von den Diffusionseigenschafien
der einzelnen Komponenten auf der Oberfliche und im Matrixmaterial, von deren
Lislichkeiten und von Grenzflichen- und Bildungsenergien bestimmt. AuBerdem ist eine
ausreichend schnelle Diffusion und eine geringe Loslichkeit der Komponente B in der Matrix
A (Silizium) eine wichtige Voraussetzung fiir die erfolgieiche Ostwald-Reifung und die

Koaleszenz.

Experimentell lassen sich die entsprechenden Werte dieser physikalischen GrdBen durch die
Wahl der Herstellungsparameter variieren. Dies sind die Substrattemperamr, die
Aufdampfraten sowie deren relatives Verhdltis ( => Peakkonzentration), die insgesamt
aufgedampfiten Materialmengen sowie die Profilformn, mit der die Komponente B
aufgedampft wird. Bei der anschlieBenden Temperung sind dies im wesentlichen Temperatur
und Zeit.

Dabei ist zu beriicksichtigen, daB die Optimierung der experimentellen Parameter im
Hinblick auf eine méglichst gute Uberiragung der Kristaliqualitit zu einer Verschlechterung
oder sogar zu einer Verhinderung der Schichtbildung filhren kann, Zwei Parameter, die =

solchen gegenldufigen Tendenzen fithren kénnen, sind z.B.;

a) Subswrattemperatur: 'Zum einen muB sie hoch genug sein, um ein epitaktisches Wachstum
- der Matrixkomponente zo gewiluleisten, zum anderen fibren hohe

Temperaturen in der Regel zur Bildung gréferer Ausscheidungen. Fiir

die Schichtbildung muB aber ein bestimmtes GrdBenprofil vorliegen,

wobel eine maximale Grdfe nicht tiberschritten werden darf.

b) Aufdampfraten:  Damit éer_ fiir die Ubertragung der Kristallstrukur .beniitigte
S ungestorte ‘Matrixanteil groB genug bleibt, darf in der Regel eine
Maximalkonzentration der Komponente B nicht iiberschritten werden.

Fiir cine erfolgreiche  Schichtbildung wird jedoch  eine

. -'Mmdesmateﬂakncnge der Komponente B bendtigt, die mit einer

N 'Mmﬂestpeakkonzpntratm vorliegen muB.
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3. BDIE UNTERSUCHTEN MATERIALSYSTEME

Die zwei im Rahmen dieser Arbeit uniersuchten Materialsysterne besitzen sehr
unterschiedliche strukiurelle und elekirische Eigenschaften. Fisendisilizid kann in vier
verschiedenen kristallinen Modifikationen vorkommen, die metallisches oder halbleitendes
Verhalten zeigen. Silizinmdioxid hingegen ist ein Isolator. In den folgenden Abschnitten
werden die Eigenschafien der einzelnen Systeme diskutiert.

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, o-FeSij,
thermodynamisch nur bei Temperaturen oberhalb von 937°C stabil. Demgegeniiber erstreck:
sich der Stabilititsbereich von B-FeSiy auf Termperaturen unterhalb von 982°C. - o

gew. % Silizium

Q 15 20 30 40 o] &) 7‘0 80 S0 10
T T

oo T b Ty Ty

- Temperatur [°C)

o ﬁ_@eSiz (51}~

H H T Y T T T
e 10 a0 = 40 50 80 TG & & 160

e - : at.% Silizium Si

Abb. 3.1: Phasendiagramm des Fe-Si Systems mit den rwel thermodynamisch stabilen
Eisendisiliziden o-FeSiy und B-FeSis.

Neben diesen zwei Gleichgewichisphasen existieren noch zwel weitere metastabile
- Modifikationen, die nur aufgrund von Grenzflicheneffekien stabilisiert werden kénnen. Dies

13




ist zum einen das sogenannte Y-FeSis, das in der CaF,-Struktur vorliegt, und ein weiteres
metastabiles Eisendisilizid, das die CsCl-Strukiur aufweist. Die Eigenschaften der vier Phasen
werden nun im einzelnen diskutiert. Im Anschluf daran wird ein Modell vorgestellt, das die

Phaseniibergéinge zwischen den verschiedenen Phasen zu erkliren versucht.

Das metallische «-FeSiy besitzt eine tetragonale Kristallstruktur mit den Gitterkonstanten
a=b=2.693 A und c=5.136 A [14]. Auffallend ist, daB diese Phase nicht st8chiometrisch ist,
sondem Silizinm im UberschuB besitzt. Der Stabilititsbereich liegt zwischen 53.5 und 56.5
Gew% Si. Dabei sind alle Silizium Plétze besetzt und die Nichistdchiometrie wird durch den

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

zeigt die Gitterstruktur in [100]- und [001]-Richwmung.

Abb. 3.2: Gitiersirukiur von 0-FeSis in (a) [100]- und (b) in [001]-Richiung. Die grofien
Rugeln stehen fiir die Eisen- und die kieinen fiir Siliziumatome.

Uberraschenderweise konnte kiirziich o-FeSiy durch unterschiedliche Methoden auch bei
Temperaturen weit unterhalb der Phasenurnwandlungstemperamr erzengt werden. So wird bei
der Tonensirahisynthese (IBS) bereits bei Implantationstemperaturen zwischen 273 und 350°C
FeSiy Ausscheidungen beobachtet [16,17]. Mittels Molekularstrahl- (MBE) [1
Quellen-Molekularsirahl-Epitaxie (CBE) [19] sowie durch Fesikdrpemreakiion (SPE) [20]
kann o-FeSi; bei 550°C hergestellt werden. Bei diesen Experimenten ist jedoch zu beachten,
daB es sich entweder um kleine Ausscheidungen oder um diinne Schichten handelt, bei denen
Grenzflichenenergien entscheidend die Phasenbildung beeinflussen kinnen.

Fiir «-FeSiy wird epitaktisches Wachstum auf Si(111) beobachiet [21]. Dabei ist die
-~ .epitaktische Orientierung a-FeSip(112)IISi(111) [18]. Da o-FeSij in dieser Orientierung eine
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zweifache Symmetrie, Siliziom aber eine hexagonale Oberflichenstruktur mit einer
sechsfachen Symmetrie aufweist, kommt es zur Ausbildung von drei Dominen, die jeweils
um 120° gedreht sind. Dies wird ebenfalls bei der Diskussion der Epitaxiebezichungen von
B-FeSiy (s.u.) deutlich werden.

Ebensc ist eine Epitaxierclation fiir o-FeSiy auf Si(i(}O) bekannt: o-FeSiy(100)II8i(002).

iterhin treten in dieser Orientiern ung L Zw illin iige ai uf, die aber auf den Einflub von y-rcSiz
(s.u.) zuriickzufithren sind [17].

Das halbleitende B-FeSi, ist orthorhombisch mit 48 Atomen in der Einheitszelle [22). Die
Gitterparameter sind: 2=9.863 A, b=7.791 A, c=7.833 A. In Abb. 3.3 ist der Kristall in [100]-
und {010}-Richiung dargestelli. Man kann sich das Kristallgitter von P-FeSiy durch eine
kleine Verschiebung der Atompositionen siner Calp-Struktur, in der z.B. CoSip vorliegt,

entstanden denken.

Abb. 3.3: Ginersirukivr von B-FeSis in (@} [100]- und (b} in [010]-Richrung. Die grofien
Frivelen ctakbas i Ais Hiosm_ simad Ais Flatnss Hr Oilisisimmatnamms fmank FP27%
XNy 7 g] &C«l&’-—«ib;%! Lol A b FET IS0 A A ETEISEF J’WI wd Gl L GBTFF & f.l’l'-\".- {l L J 3 !&JJ}

B-FeSiy wichst ebenfalls epitaktisch auf Si(111). Dabei werden, wie auch bei o-FeSiy, vier
unterschiedliche Bpitaxiebezichungen gefunden, die jeweils drei aqmvalente azimuthale
Onenﬂemngen ausbﬂden Es ergeben smh folgende Epitaxierelationen:

Typ A: B-FeSin(10DSI(111)
it der dreifachen azimuthalen Orientierung
B-FeSir[0107ilSi<-110>

CTyp B e B-FeSi(110MSi(111)
. mit der dreifachen azimuthalen Orientierung
B-FeSis[0017IISi<-110>
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Typ C: B-FeSis(010) bzw. (0C1)IISi(111)
mit der dreifachen azimuthalen Orientierung
B-FeSi,[001] bzw. [C10]ISi<-110>

Typ D: ES-FeSiz(l(}O)iISi(l 11)
it der dreifachen azimuthalen Orientierung

B-FeSis[010] bew. [0011lISi<-110>

Dabei sind die Typen A und B wegen des geringen Unterschiedes der b- und c-Achse kaum
zu unterscheiden. Die Gitterfehlanpassung in Si<-110>-Richtung betrigt fiir Typ A 1.4% und
fiir Typ B 2%. In Si<11-2>-Richtung ergibt sich fiir Typ A -5.3% und fir Typ B -5.5% [24].
Der geringe Unterschied dieser beiden Orientierungen erschwert eine eindentige Bestimmung
der Epitaxierelation bei z.B. durch SPE [25,26,27] oder IBS [28] erzeugies B-FeSip. XRD
Messungen ergeben jedoch fiir mit SPE hergestelites B-FeSi, hauptsichlich Epitaxie des Typ
A [29,30], was aufgrund der geringeren Gitterfeblanpassung zu erwarten ist. Diese
Ergebnisse werden durch Mittelenergie-Ionenstreuung (MEIS) bestitigt [31].. Abb. 3.4 zeigt
fiir diese Epitaxiebezichung die Lage der zur Si(111)-Ebene parailelen B F6812(101)-Ebene

sowie dle dIe1 moghchen azunut’nalen Onennenmgen

)

Abb. 3.4: (¢) B-FeSiz(101)-Ebene (Typ A) (Ginterparameter: ¢=9.863 A, b=7.7914,
c=7.833 A) sowie (b) die dazugehdrige Epitaxiebeziehung B-FeSi»(101)//8i(111)
mit den 3 azimuthalen Orientierungen B-FeSi5[010]([Si<-110> (die Punkte
bezeichnen die Si-Atomie guf der Si(111)-Oberfliche).

Der Epitaxie-Typ C wird bei der sogenannten Template-Technik beobachtet. Dort wird auf
~ eine speziell priparierte dilnne FeSip-Schicht ("Template"} gleichzeitig Silizium und Eisen

~-bel RT verdampft und anschlieBend getempert. Bei einem leichten EiseniiberschuB und
_ "Temperaturen von 500°C erhilt man die angegebene Epitaxiebeziehung, die sich durch eine
- | kleine Gitterfehlanpassung auszeichnet (1.4% in Si<-110>- und -1.2% in Sic11-2>-Richiung)
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[32]. Der Typ C wird ebenfalls fiir mit TBS hergestelltes B-FeSiy beobachtet [33]. Dabei ist
jedoch zu beachten, daB die Bildung der B-FeSiy-Phase durch die Phasenriickumwandlung
der o-FeSiy-Phase geschieht. Die Unterscheidung zwischen den nahezn gleichen
Bezichungen B-FeSiy(010)iISi(111) und B-FeSip(0C1)ISi(111) ist nur schwer moglich,

Bei der "Template”" Technik und der Gasquellen MBE (GSMBE) wird weiterhin in einem
geringen Mafle auch dic Epitaxiebezichung vom Typ D beobachtet [32,34]. Die
Gitterfehlanpassung betriigt in Si<-110> Richtung 1.4% (2.0%) und in Si<11-2> Richtung
-1.9% (-2.4%). Das Wachstum auf Si(111) erfolgt so, daB die Diagonale der Eisendisilizid

Grundzelle parallel zu Si<-110> liegt,

Epitaktisches Wachstum von [-FeSiy ist ebenfalls auf Si(100) beobachtet worden. Es ergibt
sich P-FeSin(100)lISi(100). Dabei kommt es aufgrund der zweifachen Symmeirie der
B-FeSip(100)- und der vierfachen Symmetrie der Si(100)-Cberfliche zur Ausbildung von
zwel dquivalenten azimuthalen Orientierungen: B-FeSi,[010]1ISi{110] oder
B-FeSip[010JSi[-110]. Die Gitterfehlanpassung betrigt in B-FeSip[010] Richtung 1.6% und
in B-FeSiy[001] Richtung 2.1% [35]. Ein solches Wachstum wird fiir SPE- {25, 31, 36],
reaktive Deposition- (RDE), MBE- [35] und "Template"- [37] Proben in einem
Temperaturbereich von 300 bis 550°C beobachiet. Fiir "Template"-Proben, die bei
Temperamren oberhalb von 700°C abgeschieden werden, ergibt sich eine andere azimuthale
Crientierung: [(3-FeSip[010J1Si[100] {38]. Diese Orientierung ist gegenilber den
vorhergehenden wm 43° gedreht, wobsel die Gitterfehlanpassung 4% betréigt. Diese
azimuthale Orientierung wird ebenfalls bei sehr dilnnen mut SPE hergesteliten $-FeSiy

Schichten gefunden [31].

Neben den zwei bisher diskutierten Risendisiliziden existieren noch zwei metastabile Phasen,
die in sehr dilnnen Schichten auf Si(111} gefunden werden. Bei der Stabilisierung dieser
Phasen sind die Grenzflichenenergien und die Gitterfehlanpassnngen entscheidend. Bei
v-FeSiy, das in der kubischen CaFp-Struktur (2=5.389 A) kmstallisiert, betrdgt die
Gitierfehlanpassung zu Silizinm weniger als 1%. Wie bei dem strukturgleichen metallischen
NiSip und CoSip wichst das ebenfalls metallische y-FeSiy epitaktisch auf Si(111) mit
v-FeSip(111)iiSi(111). Diese Phase wurde von Christensen theoretisch vorhergesagt [39], was
durch Berechnungen von Martinage bestdtigt wurde [40]. Die experimentelle Destdtigung
erfolgie jlingst durch eine Reihe unterschiedlicher Methoden: durch MBE [41, 42], SPE [43,
44, 45], RDE [46], sowie durch Laser- und Jonemunterstiitzte-Rekristallisation [47, 48]. Dabei
ist jedoch zu beachten, ‘daB die Existenz dieser -Phase bisher auf tiefe Temperatren
. beschrénki 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. Entfernt man aus dieser
Phase statistisch verteilt Eisenatome, so ergibt sich CsCl Fej.Si, was fiir x=0.5
Eisendisilizid ergibt. Der Existenzbereich ist hier ebenfalls auf niedrige Temperaturen
beschrinkt.

Beim Erhohen der Temperatur ist es mdglich, die metastabilen Phasen irreversibel in die
thermodynamisch stabilen FeSip-Phasen umzuwandeln. Dabel hiingt jedoch die jeweils
aufiretende Abfolge der einzelnen Phasen stark von der Ausgangsschichidicke sowie von
Stéchiometrievariationen ab. Ein mdglicher Pfad fiir MBE-Proben wird wie folgt angegeben

1321
CsCl Fel_XSi =2 'YmFCSiz => ﬁ—“eSiz

Die unterschiedlichen Depositionsmethoden ermoglichen es, andere kineiische Pfade zu
durchlaufen. So wird filr RDE bei Erh6hung der Temperatur (bis 650°C) folgendes Verhalten
becbachtet {18]:

kubisches FeSip => ¢-FeSi; => B-FeSiy

Zu beachten ist, dab hier a-FeSiy bei lediglich 500 bis 550°C gebildet wird (s.0.). Erstaunlich
ist, daB diese unterschiedlichen Phasen schematisch durch die Annashme eines einfachen
Silizium Kubuses mit einem Gitterparameter von 2.7 A und einem Fisenatom im Zentrum
(Abb. 3.5(a)) beschrichen werden kinnen. Dabei gelangt man zu dem CsCl-Feq . Si durch
statistisch verteilte Eisenleerstellen. Ist die CsCl-Strukiur umgeben von einem weiteren aus
Eisenatornen bestehenden Kubus (Gitterparameter 5.4 A), so kann man in Abhingigkeit von
der Besetzung der Eisenatome von ciner Strukiur zu einer anderen gelangen (Abb. 3.5) [51]

Sind alle Atompositionen besetzt, so ergibt sich das thermodynamisch stabile ¢-FeSi {Abb
3.5(b)). Fehlt eine volistdndige Eisen (100)-Ebens, so gelangt man durch cine kicine
Verschiebung der zwei Kuben gegeneinander, zu &-FeSiy (Abb. 3.5(c)). Sind im Gegensatz
dazu dic Kanten nichi besetzi, so erhilt man y-FeSis (Abb. 3.5(d)). In diesem Modelibild
lassen sich die zwei metallischen Eisendisilizidphasen durch eine Iokal unterschiedliche
Stérung der Eisenbesetzung beschreiben. Bei dem Ubergang zu dem halbleitenden B-FeSiy
findet sich ebenfalls die aus den zwei Kuben bestehende elementare Struktur wieder, jedoch
erfolgt der Ubergang fiir dis zwei Metalle auf unterschiedliche Weise. Bei ¥-FeSiy kann man
 ihn als "irreversibel verschiebend" bezeichnen, da die Atome nicht von einer Position in eine
andere wechseln miissen, sondem lediglich kleine Positionsinderungen ausfithren (Abb.

3. S(e‘} Somit 148t sich in diesem Fall B-FeSiy aus einer Gitterverzermung des Y-FeSiy
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ableiten. Bei dem Ubergang von o-FeSiy zu $-FeSiy ist hingegen eine Umorientierung der
Atompositionen nétig, weshalb man diesen Ubergang als "irreversibel diffundierend”
bezeichnen kann [51]. Es bleibt jedoch anzumerken, daB es sich bei diesem Modell nur um
einen moglichen Erklirungsversuch handeli, dessen experimentelle Bestdtigung noch

aussteht,

(@) &g (e)

Abb. 3.5: Modell der verschiedenen Eisensilizidphasen basierend auf einer Silizium
Elementarzelle (cffene Kugeln) mit CsCL-Strulour wingeben von einem Kubus aus
Eisenatomen {gefiillte Kugeln). Je nach Beseizung der Atompositionen lassen sich

.. daraus die verschiedenen Phasen erzeugen: (a) CsCl-Fe; Si, (b) &-FeSi, (c)
C-FeSiy, (d) y-FeSiy und (e} B-FeSis qusgehend von einer Gintersidrung der
v-FeSis Strukiur-(nach [51]).

3.1.2 Elektrische Eigenschaften

Die chernische Bindung der 3d-Ubergangsmetallsilizide ist durch eine Reihe theoretischer
und experimenteller Arbeiten aufgekiint worden [52, 53, 54, 55]. (Das im Rahmen dieser
Arbeit - diskuiieric Eisen hai folgende Elekironenverteilung: [Ar] 386 4s2). Durch die
Eisenatome, die bei dem Silizid die Si-Atome umgeben, wird dic in der Diamantstruktur
energetiSCh giinstige sp3-Hybridisierung der Si-Atome anfgehoben. Es bilden sich wieder
Si(3s)- und Si(3p)-Zustdnde, wobei die energetisch tiefer im Valenzband liegenden Si(3s)-
Zustdnde (S) nicht an der chemischen Bindung beteiligt sind (Abb. 3.5, nach [52, 56]). Fiir
.die Eisenatome . bedeutet. der Einbau der Si-Atome aufgrund des vergroBerten Fe-Fe-
_ Abstandes einen geringeren Uberlapp der 3d-Wellenfunktion und somit eine Reduzierung der

Rindnnooaticla T ol ommarn o cxried Aiaams STocdiios Aeeemnle Ain BTl o srALN :
Bindungsstitke. Uberkompensiert wird dieser Verlust durch die Kopplung von Si(Zp)- mit
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Fe(3d)-Orbitalen, die "pd-Hybridisierung". Dabei kommt es zur Ausbildung von bindenden
(B) und antibindenden (AB) Zustinden. Die Mehrzahl der Fe(3d)-Elektronen bilden jedoch
nichtbindende Zustinde (NB).

antibindend AR

/ 3p-3d \
»EF ________________ -
" """'éiép'(\' """ \
Metall 3d
nichtbindend
, / \ 3d /7 NB

bindend

\ 3p - 3d

Si3s Si3s S

Si-Kristall Si-Atom Silizid Metali-Atom

Abb 3.6: Bindungsmodell der 3d-Ubergangssilizide {aus [52, 56]): Bestimmt wird die
chemische Bindung durch die Wechselwirkung zwischen Si(3p)- und Fe(3d)-
Orbiralen ("pd-Hybridisierung”) und die daraus resultierende Aufspaltung in
bindende (B) und antibindende (AB) Zustdnde. Dazwischen liegen nichibindende
{NB)} Fe(3d)-Zustidnde. Die Sif3s)-Zustdnde (S) nehmen nicht unmintelbar an der
chemischen Fe-Si-Bindung teil.

Je nach DBesetzung der Binder und deren Lage zum Fesminiveau ergeben sich die
unterschiedlichen elekirischen Eigenschaften der Metallsilizide. Liegt das Ferminiveau
innerhalb eines nur teilweise besetzten Bandes (antibindend oder nichtbindend), so liegt ein
Metall vor. Dabei wird das metallische Verhalten von «-FeSly durch ein melr als
halbgefiilites 3d-Band der Fe-Atome bestimmnt. Bei o-FeSi; handelt es sich nach dem
Theorem von Fawcett [57] walwscheinlich um ein kompensiertes Metall, das heifit, die
Locher- und die Eektro&emLadungs&égerdichten liegen in der gleichen GroBenordnung
(np=ng). Bs wird fiir mit Ionenstrahlsynthese hergestellte Schichten eine Dominanz der
Locher beobachiet. Der Widerstand betrdge 225 uCcom [58] bzw. 270 ulem [59] bei
Raumtemperatur und der Restwiderstand ist 206 picm [38]. Fiir Volumen Proben werden, je
nach Orientierung, zwzschen 267 und 250 p..Qcm (bel RT) und zwmchen 250 und 230 g,LQcm

(bei 4, ZK) gemessen f60]

Die "Existenz der halbleitenden ~ B-FeSip-Phase wird durch das Aufireten von
Gitterspannungen beim ﬁbergang aus der metallischen y-FeSiy-Phase erkidre [61, 62, 63].
Dabei werden die vorher defokalisierien d-Elekironen fiir eine zus#izliche Fe-Fe-Bindung
: .be;nétigt,.'w_odurch das vormals halbvolle d-Band in ein besetzies 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 B-FeSip. Um den Ursprung
dieses halbleitenden Charakters zu verstehen, wurden Bandstrukturrechnungen durchgefiihrt
[39, 64]). Unter der Annahme der zu diesem Zeitpunkt noch hypotheiischen CaFjp-Strukiur
{y-FeSip), ergab sich ein metallisches Verhalten, wobei jedoch die hohe Zustandsdichte im
Bereich des Ferminiveaus berechnet wurde [40]. Eine Verringerung der Gesamtenergie wird
durch einen strukiurellen Ubergang in die orthorhombische Phase erreicht (vgl. Abb 3.5).
Durch die damit einhergehende Symmeiriecrniedrigung wird die hohe Zustandsdichite der
CaFy-Phase im Bereich der Fermienergie Ep in zwel Soukturen oberhalb und unterhalb von
Er aufgespalien ("Jahn-Teller-Effekt"). Die sich dadurch 6ffnende Bandliicke macht §-FeSiy
zum Halbleiter. Dabei solite es sich um einen indirekten Halbleiter mit einem Ubergang
zwischen 0.44 eV {64] und 0.8 ¢V [39] handeln. Messungen der Zustandsdichten von B-FeSiy
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 temperaturabhingig. Bei tiefen Temperaturen
konnte zusitzlich ein indirekier Ubergang bestimmt werden, der ca. 0.06 eV unterhalb des
direkten Ubergangs liegt [70]. Fiir mit Tonenstrahlsynthese hergestelltes B-FeSi, 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 B-FeSiy um einen p-Halbleiter handelt. Je nac
Herstellungsverfahren werden Lécherkonzentrationen zwischen 7 und 10 x 1018 cm-3 [67,
71, 72, 73] und Ranmtemperaturveweglichkeiten von iiber 100 Vsfem? [67, 73] EEIMessen.
Diese hohen Beweglichkeiten stehen jedoch im Widerspruch zu der theoretisch erwarteten
starken Elekiron-Phonon-Kopplung [39].

3,2 Siliziumdioxid

ilizz 3 3 : T3eel g : 1Timizreen EUPUS. Pr—— ryd PP wy [
Silizivmdioxid ist das natiirliche Ozid von Silizium, dem derzeit wah'ﬂgaieu, Element-

Halbleiter. Nach dem Si-O-Phasendiagramm in Abb., 3.7 existieren mehrere kristalline
Modifikationen von Si0O, mit unterschiedlichen Stabilitdtsbereichen [13].

Die kleinste Struktureinheit dieser Phasen besteht aus Dreiecken oder Tetraedem, wobei sich
die Sauerstoifarome jeweils auf den Ecken und die Siliziumatome im Zentrum befinden. Der
Abstand zwischen den Sauerstoff- und Siliziumatomen betrigt 1.62 A und der zwischen zwei
Sauerstoffatomen 2.27 A. Bei den kristallinen Phasen erfolgt die Bindung dieser Dreiecke
und Tetraeder iiber alle Sauerstoffatome, die daher auch als Sauerstoffbriicken-Atome
- bezeichnet werden. Sind nicht alle Saverstoffatome an solchen Briicken beteiligt, kommt es
-zur. Ausbildung der am h3ufigsten  vorkommenden Modifikation von :8i0p und dem
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technologisch interessantesten
bezeichnet wizd.

Material, dem amorphen S$i0,, das auch als Quarzglas
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Abb. 3.7: Si-O Phasendiagramm.

Da bei dieser Phase nicht alle Sauerstoffatome an der Bindung der Tetraeder beteiligi sin

existieren

ieben den briickenbildenden auch nicht-briickenbildende Sauerstoffatome. Es

kommt zur Ausbildung einer Strukiur, bei der die Tetraeder statistisch verteilt sind und somit
kein kristallines Wachstum moglich ist. Abb. 3.8 soll dies verdeutlichen (nach [74]). Dabei

werden der Einfac

1eit halber weitere strukiurelle Defeicte vernachifissigt.

nicht-biiickenbildender

Sauerstoff
O briickenbildender :
“Sauerstoff -
S  Silizium.

Abb 3.8: Veremfachre Strukiur von amorphem SiO; (Quarzglas) bestehend aus Tetraedern
mit vier Sauersicffatomen auf den 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 Bindungsstirke
und auch die Dichte des Gesamtgefiiges wird durch das Verhiltnis der briickenbildenden zu
den nichi-briickenbildenden Sauerstoffatomen bestimmt. Dabei ist durch die zufillige
Anordnung der Tetraeder die Dichte von Quarzglas mit 2.15-2.25 g/em3 geringer als die von
kristallinem SiCy (2.65 gfom®). Da zur Bewegung eines Siliziumatoms vier $i-O-Bindungen,
zur Bewegung eines briickenbildenden Sauerstoffatoms aber lediglich zwei Si-O-Bindungen
aufgebrochen werden miissen, ergibt sich, dal} sich Sauerstoff leichiter in SiGs bewegt als

Silizinm.

Ein wesenilicher Vorteil von 5i0; liegt sicherlich in der nahezu unbegrenzien Verfligbarkeit
der Ausgangsmaterialien und der Kompatibilitdt zu Silizium begriindet. Das technologische
Interesse begriindet sich jedoch zus#tzlich in den elekivischen und optischen Eigenschafien
von SiQ,. Mit einem Widerstand von 1014 bis 1016 Qcm und Durchbruchfeldstitken von
107 V/em ist Si0y das ideale Isolatormaterial zu Silizium. Dabei wird es sowohl fiir die
lokale Isolation inmerhalb ecinzelner Bauelemente ("Gate-Oxide", z.B. Feldeffeki-
Transistoren) als anch zur groBfléchigen Isolation ganzer Bersich eingesetzt. Fiir letzteres ist
die SIMOX (Separation by Implantation of Oxygen) Technik, die in Kap. 4.1.2 diskutiert
wird, die bedeutendste Technologie {75, 76, 77]. Weiterhin zeichnet sich Si0Op durch eine
schr grofe DBandlicke von SeV uvnd damit durch Transparenz fir einen groflen
Wellenlingenbereich aus. Neben diesen elektrischen und optischen Eigenschafien wird §i0
apfgrund der hohen chemischen, thermischen und mechanischen Stabilitit z.B. zur
Passivierung eingesetzt [78]. Tabelle 3.1 faBt die wesentlichen Higenschaften von SiCy und

Si zusamimen.
Si0y Si

i. Atomgewicht 60,08 28,09

. Dichte [g/em?] 2,2 2,33
3. Molekiile / cm3 23 x 1022 5,0x 1022
4. Kristalistrukiur amorph Diamant
5. Gitterkonstante [A] | = el 5,43
6. Schmelzpunki [°C] : = 1700 1415
7. Dielektrizititskonstante 3.9 11.9
8. Bandliicke [eV]D 9 1.12
0. Widerstand [Qcmib 1044 - 1018 163-105 2
10. Durchbruchfeld- w

starke [V/eml

D bei Raumternperatur 2 je nach Dotierung

Tabelle 3.1: "Wesentliche Daten iiber Siliziumdioxid und Silizium ([79] Zeile 1. - 5. & 7. -
i s 0., [BO] Zelie 6.).
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Da die Oxidbildung durch die Reaktion zwischen Silizium und Sauerstoff bestimunt wird, soll
diese Reaktion genauer betrachiet werden. Dabei wird zuerst das Verhalten von Silizium und
Sauerstoff bei oder nahe bei Atmosphirendruck beschrieben (thermische Ozidation). Da es
sich bei der Allotaxie um einen Aufdampiprozef im Vakuum handelt, wird anschlieBend
auch das Verhalten bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken diskutiert.

Die thermische Oxidation eines Siliziumn Wafers zur Herstellung diinner Oxidschichten, die
gewdhnlich bei Temperaturen zwischen 600°C und 1250°C ausgefiihrt wird, 1Bt sich durch
drei aufeinanderfolgende Reaktionen beschreiben [81, 82]. Zu Beginn steht der Transfer der
oxidierenden Verbindung aus der Gasphase zur Siliziumoberfliche hin. Die Rate ist
proportional zum Partialdruck in der Gasphase. Nach Bildung einer diinnen SiOp-Schicht
wird die Reakiion im zweiten Schritt durch die Sauerstoffdiffusion durch die Schicht zur
Si04/81 Grenzfldche limitiert, wobei diese weiter nach inmen wichst, An dieser Grenzfliche
findet dann im dritten Schritt wiederum die Reaktion zwischen der oxidierenden Verbindung
und dem Silizium, die Bildung von weiterem SiOp, statt. Der Ubergang von dem
ginkrigtallinen Silizinm zu dem amorphen SiOj erstreckt sich auf nur wenige A, wobei
manche Autoren in der Ubergangsregion von einem kristallinen Ogzid ausgehen [83].
Weiterhin kommt es durch die unterschiedlichen Dichten von Siliziuma und SiO, (aus 1 A
Silizium werden bei der Oxidation etwa 2,2 A Si0y) in der Ubergangsregion zu starken
Spannungen. Die Geschwindigkeit, mit der die Oxidbildung stattfindet, ist nicht konstant
wihrend des gesamten Prozesses. In der Anfangsphase der trockenen them. Oxidation (d.h
in reinem Sauersioff), wilwend der die Oxiddicke weniger als 30 nm betrigt, wird die
Reaktionsgeschwindigkeit durch die Geschwindigkeit, mit der die Si-Si-Bindungen
aufgebrochen  werden,  bestimmt. Diese  wiedernm  ergibt  sich  aus  der
Oberfldchenkonzentration der oxidierenden Verbindung. Die gemessene Aktivierungsenergie
enéspricht mit 2 eV/Molekiil gut der Energie von 1,83 eV/Melekiil, die zum Aufbrechen der
Si-Si-Bindung benftigt wird. Bel diesem reaktionslimitierren Wachstum wichst die
Schichedicke linear mit der Oxidationszeit ("linear region"). Bei dickeren Oxiden wird die
Diffusion der oxidierenden Verbindung durch das bereits bestehende - Oxid fiir die
Oxidaﬁonsgeschwindigkcit bestimmend.  Die gemessene  Aktivierungsenergie  von
1_,23 eV/Molekiil entspricht dabei der fiir die Sauerstoffdiffusion in 810y benotigten
Akiitivierungsenergie von 1,18 eV/Molekiil. Bei diesem diffusionslimitierien ‘Wachstum
wiichst die Schichtdicke proportional zur Wurzel der Oxidationszeit ("parabolic region”) _{_7.4]_,:
Bei niedrigen Partialdriicken ist die Reakiion von Sauverstoff und Silizium zu Silizinmdioxid
[Si+0Oy(g) — Si05] und die dadurch erfolgte Bildung einer Oxidschicht nicht die einzige

- mogliche  Reaktion. Dancben kann es zu einem quasi umgekehrten ProzeB an der
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Siliziumoberfliche kommen. Dabei verbindet sich der adsorbierte Sauerstoff mit dem
Silizium zu Siliziummonoxid [Si+O(ads) —» Si0O(g)], das dann abgedampfi wird. Diesen
ProzeB bezeichnet man als Afzen der Siliziumscheibe durch Sauerstoff [84, 85]. Zu einem
solchen Abdampfen von Siliziummonoxid kann es auch bei einer nur teilweisen Bedeckung
der Oberfliche mit Siliziumdioxid kommen [Si+8i0, ~» 285i0(g)]. Das Abdampfen wird
ermdglicht, da der Gleichgewichtsdampfdruck von Siliziummeonoxid iiber der aus Silizium
und Siliziumdioxid bestehenden Oberfliche relativ hoch ist. Dadurch kann das sich bildende
Siliziurnmonoxid in die Gasphase tibergehen, solange dieser Gleichgewichisdampfdruck nicht
fiberschriten wird {84]. Im Gegensaiz zur Oxidation, die Im Bereich niedrigerer
Temperaturen und hherer Saverstoffpartialdriicke vorhertschi, findet das Atzen im Bereich
héherer Temperaturen und niedrigerer Sauerstoffpartialdriicke statt. Dabei erfolgt der
Ubergang zwischen den beiden Regionen abrupt. Fiir Temperaturen zwischen 890°C und
1150°C ergibe sich fiir Si(100) folgender kyitischer Sauerstoffdruck, oberhalb dessen es zur
Cxidation und unterhalb dessen es zum Atzen des Siliziums kommt [86]:

Pe(Ts) = 2.7 1012 exp(-3.83 eV / kg T,) [mbar]
Fiir die Allotaxie von Silizium und Sauerstoff miissen die experimentellen Bedingungen so
sein, daB es zur Bildung von $i0p kommt, und nicht das Silizium geitzi wird. Hinzu kommg,

daB es sich nicht um einen stationédren Zustand handeit, sondem daB stindig auf der Silizium-
Oberfliche neves Silizinm depeniert wird.
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4, PROBENHERSTELLUNG UND ANALYSEMETHODEN

Nachdem in Kap. 2 die theoretischen Grundlagen der Allotaxie beschrieben wurden, sollen in
diesern Kapitel die realen Herstellungsbedingungen und die dazu verwendeten Anlagen
vorgestellt werden. Aufgrund der groSen Unterschiede der Herstellungsbedingungen fiir
Eisendisilizid und Silizinmdioxid, werden diese in separaten Abschnitten diskutiert. Da die
Idee der Allotaxie auf der Ionenstrahisynthiese (IBS) beruht, wird die Herstellung der zweil

unterschiedlichen Systeme durch diese Methode ebenfalls beschrieben. AnschlieBend erfolgt

4.1 Herstellung
4.1,1 Eisendisilizid

Bei der fiir die Herstellung von Eisendisilizid verwendeten Anlage handelt es sich um eine
Ultrahochvakuum-Kammer der Fa, Balzers (UMS-630), die einen Ausgangsdruck von
5% 10-10 mbar erreicht. Die mit einer Schleuse versehene Anlage ist fiir 3 Zoll Wafer
ausgelegt, die durch eine Niob-Widerstandsheizung auf maximal 900°C aufgeheizt werden
koénnen. Die Rotation der Wafer ist moglich. Das gleichzeitige Verdampfen von bis zu drei
Materialien erfolgt durch drei Elekivonenstrahlverdampfer. Der Abstand von ca. 55 cm zur
Probe, sowie deren Rotation, sorgen fiiv eine homogene Deposition. Die Raten werden mit
insgesarmnt 3 Schwingquarz-Schichudicken-MeBgeriten (Inficon) sowie einem Duschflug-
Quadrupol-Massenspekirometer bestimmt. Ein Inficon befindet sich jeweils nahe des
Silizinms und des Eisens und das dritte zusammen mit dem Quadrupol in Hohe der Probe.
Ein weiteres Quadrupol-Massenspskirometer dient zur Resigasanalyse. Die Kiistallgualitii
vor und wihrend der Deposition wird durch RHEED (Reflection High Energy Electron
Diffraction) iberpriifi.

Die Reinigung der standardmiBig verwendeten n-dotierien (Phosphor ) Si(111)-Substrate, mit
einem Widerstand von 1 bis 2 Ccm, erfolgt nafichemisch in einer Hy04-HyS0O, Losung,
gefolgt von einem 30 s Atzen in 4.7-prozentiger HF. Zusitzlich wurden einige Experimente
mit ebenfails n-dotierien Si{100)-Substraten (1000 Ocm) durchgefiihrt. In der UHV-Anlage
werden die Wafer dann fiir 8 min auf 850°C aufgeheizi, um ein, trotz der
Wasserstoffpassiviernng, evil.  verbleibendes Oxid abzudampfen. Um  etwaige
Grenzildcheneinfliisse zn reduzieren, wird anschlieBend bei 700°C eine etwa 80 nim dicke Si-
Zwischenschicht anfgedampfi. Wie bei den weiteren Depositionsschritten wird dabei die Si
Rate konstant gehalten. Absolut liegt sie zwischen 0.1 und (.2nm/fs. Auf diese
Zwischenschicht erfolgt dann, wie bereits in Kap. 2 beschrieben, die rampenformige
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0.03 nm/s. Der Kammerdruck steigt wihrend der Deposition auf maximal 5 x 109 mbar. Die
Substratiemperaturen liegen zwischen 450 und 700°C. Nachdem die Fe-Rate wieder auf Null
abgesenkt ist, wird noch eine 100 bis 150 nm dicke Si-Deckschicht abgeschieden.

Nach der Deposition erfolgt die Schichtbildung durch einen zweistufigen Temperschritt
{Theorie der Ostwald-Reifung und Koaleszenz siche Kap. 2). Nachdem der bedampfic Wafer
mit emer 200 nm dicken SiO)-Schutzschicht abgedecki ist, werden 5x5 bis 7x7 mm? groBe
Probenstiicke in einem Quarzlampenofen (RTA= Rapid Thermal Annealer) bei Temperaturen
zwischen 800 und 1200°C 1 s bis zu 30 min lang in einer Ny Atmosphiire getempert. Das
Besondere dieses Ofens liegt in der sehr kurzen Aufheizphase, die nur einige Sekunden
betrdgt. Je nach Temperbedingungen wird eine vergiabene o-FeSiy-Schichi gebildet. Diese
148¢ sich in einem zweiten Temperschritt in einem Vakuum Rohrofen (p<16’5 mbar) in 1 bis
19 h bei Temperaturen zwischen 750 und 850°C in B-FeSiy umwandeln.

Im nun Folgenden sollen die wesentlichen Parameter der Ionenstrahisynthese (IBS) von FeSiy
beschrieben werden. Bei dieser Methode werden durch die Implantation hochenergetischer
Ionen in ein geheiztes Substrat Ausscheidungen erzeugi, deren GréBe von den Randbereichen
des Implantationsprofils zum Zentrum hin zunimmt. Diese Methode wurde unabhingig
voneinander von Cosira et al. [28] und Radermacher et al. [3] zur Symihese von FeSiy
eingesetzt. Ersterer implantierte Fe' Ionen mit einer Energie von 450 keV und einer Dosis
von 6 x 1017 Fet/em? in auf 320°C geheiztes Si{111). Die nachfolgende Terperung bei
600°C gefolgt von 900°C fiir 30 bis 150 min filhrt zur Bildung ciner 225 nm dicken B-FeSis-
Schicht. Da sich aufgrund der niedrigen méglichen Temperaturen (Phaseniibergang ¢~ nach
{3-FeSip bei 937°C) die Schichtbildung als sehr schwierig erweist, beschritten: Radermacher et
al. erstmals einen anderen Weg. Nach der Implantation von 2.8 x 1017 Fet/em? bei 200 keV
und einer Temperatur von 350°C wird als erster Temperschuitt eine Temperung fiir 10s bei
1150°C  durchgefiibrt. Dies fitht =zuwr Bildung einer ¢-FeSiy-Schicht. Die
Phasenriickumwandlung zu B-FeSiy wird bei 800°C in 17 bis 20 h im Rohrofen erreicht. Es
ergibt sich eine minimale Riickstreugusbeute (vgl. 4.2.2) von 54%, was auf teilweise
epitakiisches Wachstum schlieBen 188t. Dieses Temperverfahren wird, leicht modifiziert, auch
fiir die im Rahmen dieser Arbeit hergestellte FeSiy-Proben angewand.

Die Allotaxie schiieBlich soll einige der immer noch bestehenden Probleme der Mesotaxie
iiberwinden helfen. So ist bei der Allotaxie die Wahl der Schichitdicke, der Peak-
Konzentration und der Dicke des Deck-Siliziurmns unabhéngig voneinander. Dies hat den
Vorteil, cal prinzipiell auch die Fabrikation beliebiger Heterostrukturen mdglich ist {87]. Bei
der IBS 'sind diese Parameter iiber die Energie und die Implantationsdosis gekoppelt.
'Weiterhjn gélingt es niche, die durch die Implantation erzeugten Sirahlenschiden vollstindig

auszuheilen. Bei der Allotaxie knnen diese ganz vermieden werden.
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4.1.2 Siliziumdioxid

Der iiberwiegende Teil der Experimente zu SiO9 wurden in der bereits beschriebenen UHV
Aufdampfanlage durchgefiihrt. Da sich SiO; nicht mit ansreichend kleinen Raten durch den
Elektronenstrahlverdampfer verdampfen 148t, wurde als sauerstoffhaltige Komponente
Siliziunmmonoxid, Si0, gf:Wd.lui. nmgrmxd des hohen Darﬂplm‘ackca kann Si0 aus einer,
neben den Verdampfern ebenfalls in der Kamwner eingebauten, Effusionszelle verdampft
werden. Die Ratenstenerung und die Erzeugung des SiO-Profils erfolgt @iber die Regelung der
Effusionszellentemperatur, Die maximal erreichbare Rate betrdgt 0.15 nm/s. Die Si-Rate wird
wieder wihrend der Dieposition konstant gehalten und betrdgt zwischen 0.04 und 0.22 nm/s.
Die untersuchten Subsiratiemperaturen liegen zwischen 500 und 850°C. Als Subsiratmaterial
wurden ausschlieBlich hochohmige (1000 Qcm) P-dotierte Si(100)-Wafer verwendet. Die

Waferreinnigung erfolgt wie bereits beschrieben.

Neben der Kodeposition von Si und SiC wurden in einer zweiten Hochvakuumanlage
(Ausgangsdruck 1 x 1079 mbar, Arbeitsdruck 1 x 10-7 mbar) Experimente zur Deposition von
Si zusammen it molekularem Sauerstoff ausgefiihrt, Diese Anlage verfiigt lediglich iiber
einen  Elektronensirahlverdampfer und  einen  regelbaren — Gaseinla.  Zur
Schichtdickenmessung dient ein Inficon in Hohe des Substrates. Eine Widerstandsheizung
erlaubt es, 18 x 20 mm2 groBe Proben auf maximal S30°C apfzubeizen. Da kein RHEED
Systemn installiert war, konnten keine in-situ Becbachtungen gemacht werden. Der
untersuchte Temperaturbereich liegt zwischen 650 und 690°C, wobel der maximale Oy
Partialdruck 4 x 10-% mbar betrigt. Angeregt wurden diese Untersuchungen durch eine Arbeit
aus dem Jahr 1983, wo bei einer Temperatur von 675°C bei MBE-Wachsnum von:Si 25 bis
30% Sauerstoff kristallin eingebaut werden konnten [88]. -

Weitere Experimenie wurden zusammen mit Hermn §. Schmidt vom Instint fiir
Halbleiterelektronik der RWTH Aachen durchgefithrt. Mit Hilfe einer Niederdruck
Gasphasenepitaxie (LPCVD) Anlage- wurde Silizium und Sauersioff (wie bei den MBE
Experimenten ebenfalls gasformig) abgeschieden. Der Basisdruck liegt bei 10-7 mbar. Es
wurden Versuchsieihen bei 750 und 820°C fur verschiedene Sauerstoffpartiaidriicke
durchgefiitirt, Angeregt wurden diese Untersuchungen durch eine Asbeit aus dem Jahr 1991,

die die Si-Kristallqualitit in Abh#ngigkeit von dem Sauverstoffpartialdruck untersuchte [89].

Anolog zur HersteHung von FeSiy miissen auch die 8$iC» Proben getempert werden, um
‘Schichtbildung zu erreichen. Aufgrund der relativ langsamen Diffusion von Sauverstoff in
Silizium (D =0.13 cm?/s, E=2.53 ¢V [90]) Hegen dic dazn bendtigten Temperaturen sehr
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sleleind \blb nahe an den SCmuclz.yu.uk" von oiy {76, 911 Aus diesem Grund erfoigt dic

28




Temperung in einem Rohrofen, dessen Rohr aus gasdichter gesinterter Keramik besteht. Die
Aufheiz- und Abkiihlraten betragen dadurch 120°C/h, so daB sich Kurzzeittemperungen bei
diesen hohen Temperaturen nicht durchfiihren lassen.

Da die ABlotaxie von Silizium und Sauerstoff durch die SIMOX Temmolsgi angeregt wurde,
soll diese hier mit thren Standardparametem kurz vorgestellt werden. Die Implantationsdosis

i 3 i - st ol aimarn T angia wem N LAl sy
1"’gt im Bereich von 1.7 bis lgnl{}lg 0/"01112 bei einer Encrgie von 200 keV und

Substratternperaturen oberhalb von 550°C. Diese hohen Temperaturen werden bendtigt, um
ein Amorphisieren des Deck-Siliziums, und damit einhergehend eine Zerstbrung der
Kristallstruktur, zu verhindem. Die Schichtbildung wnd die Defektausheilung erfolgen durch
6 stiindiges Tempern bei 1300°C. Es resultiert eine 400 nm dicke vergrabene Si0Gp-Schicht,
die von 200 num kristallinem Silizium bedecks ist [76,91]. Aufgrund der planaren isolation
und des einkristallinen Deck-Siliziums 148t sich, unter Umstinden in Verbindung mit anderen
Depositionstechniken, der Weg zu drei-dimensionalen Bauelementsirakiuren und damit

verbunden zu noch héherer Integrationsdichte beschreiten.
4.2 Analysemethoden

Die Bestimmung der Stdchiomeirie und der Kristallgualitdt der ungetemperten, sowie der
getemnperten Proben ist eine zentrale Aufgabe der eingesetzien Analysemethoden. Hierzu
eignen sich besonders die Rutherford-Riickstrenung (RBS = Rutherford Backscattering
Spectroscopy) und die "Channeling”-Methode. Eine indirekte Information iiber die
Kristaliqualitdt sowie der elektrischen Eigenschaften von Silizidschichten erhiilt man aus
Widerstandsmessungen, die nach der Van der Pauw MeBmethode ausgefithrt werden. Im

Folgenden werden diese drei Analysemethoden im einzelnen vorgestellt.
4.2.1 Rutherford-Riickstreuung (RBS)

Bei der Rutherford-Riickstrenung werden die zu untersuchenden Proben mit leichten
hochenergetischen Ionen beschossen. Aus deren Riickstreurate in Abh#ngigkeit der Energie
der Ionen lassen sich die in der Probe befindlichen Elemente, sowie deren StGchiometrie

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

Het Ionen mit einer Bnergie von 1.4 MeV bei einem Riickstreuwinkel von 170° benuizt.

Ein in einen Festkdrper eindringendes Ion verliert seine Energie im wesentlichen durch zwei
Mechanismen. Dies sind zum einen inelastische St68e mit freien und gebundenen Elektronen,
der elekironische Energieverlust, und zum anderen elastische StéBe mit Atomkernen, der
nukleare - Energieverlust. Ist die Projektilenergie hinreichend hoch, d.h. es treten keine

Abschmmeffekte der Elektronen auf, jedoch auf der anderen Seite nicht so hoch, daB
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Kemreaktionen aufireten (<=3 MeV), so kann die RBS Analyse als elastische Streuung am
Coulombpotential der Targetatome betrachtet werden. Trifft ein Ion der Masse m und der
Energie E,, auf ein Target der Masse M, so 148t sich aus Energie- und Impulserhalrung die

Energie Eq des riickgestreuten Ions zu
Ei=kE, 4.5
mit folgendem kinematischen Fakior
k = (M2 - m2 sin2@)1/2 + m cos®) / (m+M))? (4.2)

bestimmen. Dabei gibt & den Steuwinkel, gemessen zur Einfallsrichtung des Ions, an. Fiir
Oberflichenatome lassen sich, bei festem Sweuwinkel, somit sofort die vorkomumenden

Massen und darnit verbunden die zugehdrigen Elemente identifizieren.

Tritt die Strevung nicht an der Probenoberfliche sondem in der Tiefe auf, so erleiden die
Ionen beim Durchdringen des FestkOrpers durch inelastische Wechselwirkung mit den

Targetelektronen einen Energieverlust
AE=[S]x (4.3)

der, in erster Naherung, direkt proportional zur Schichidicke x ist. Somit erhilt man aus RBS
neben der Elementinformation auch das zugehtrige Tiefenprofil. Der Energieverlustfakior

5] beriicksichtigt die geometrischen Wege fiir das ein- und auslaufende Ion.

Fiir die hier diskutierte Primiirenergie E, ist die Wahrscheinlichkeit, daB ein StreuprozeB in
ein bestimmies Raumwinkelelement 4 hinein stattfinder, durch den differentiellen

Rutherford-Streugquerschaitt gegeben:

(do/dQ) = ((z Z e2) / (4 Eg sin?(/2)))? (4.4)
Dabei gibt e die Elementarladung an und z bzw. Z stehen fiir die Kemladungszahl des
Primérions bzw. des Targetatoms. Der Gesami-Streuquerschniit ¢ ergibt sich durch
Aufintegration iiber alle Winkelelemente dS). Die Riickstreurate H der Projektilionen in einen

Raumwinkel Q (z.B. Offnungswinkel des Detektors) ergibt sich durch Multiplikation mit der
Gesamizahl Q der einfallenden Ionen und der Flichendichte N der Targetatome: - 2

~H=cQQN (4.5)
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Somit 148t sich aus der Zihlrate H die Stéchiometrie der Probe bestimmen. Dabei 146t sich
aus dem Rutherford-Streuquerschnitt ablesen, da die Riickstreuraten umso hoher sind, je
schwerer die Elemente sind bzw. je geringer die Energie B, ist. Demgegeniiber ergibt sich
aus Gl. 4.1, dafl die Massenaufldsung, die in mehrkomponentigen Targets wichtig sein kann,
mit wachsender Primfrenergie zunimmt. Daher muB von Fall zu Fall entschieden werden, ob
eine hohie Zihlrate oder eine groBe Massenaufldsung bendtigt wird.

Die bisherigen Bewrachiungen gelien jedoch nur, wenn die Targetatome gegeniiber den
einfallenden Ionen vollstdndig isotrop, also olme jede Vorzugsrichtung, verteilt sind. Fiir
amorphe und polykristalline Materialien gilt dies immer. Bei Einkristallen hingegen ist dies
nur fiir die sog. "Random"-Orientiening gegeben, bei der keine kristallographische Richning

aus gezeiczmet ist.

4.2.2 Channeling

Ist nun ein Einkristall in einer kristallographischen Richiung oder Ebene ausgerichtet, so
kommt es durch KieinwinkelstoBe zu einer Fihrung der Ionen in dem Gitterpotential der
Atome und damit verbunden zu einer starken Reduzierung der Riickstrenintensitit. Diesen
ProzeB bezeichnet man als Channeling oder Ionengitterfilhrung [93]. Aufgrund der
KleinwinkelstéBe bewegen sich die Ionen auf oszillatorischen Bahnen (A einige 10 nm),
wobei thnen wegen ihrer hohen Geschwindigkeit das Gitter als starr erscheint [94]. Diese
Gitterfithrung kann nur sufireten, wenn der Winkel, mit dem die Jonen auf einen solchen

Kanal auftreffen, einen kritischen Winkel ¥y nicht iberschreitet:
¥ = ((22Z %) /(B d)/2 (4.6)

Dabei ist d der Abstand der Atome in Einfalisrichtung. Das Verhdlimis der Zihiraten
zwischen dem in Random-Orientierung gemessenen und dem Channeling Spektrum ist ein
Mab fiir die Kristallgualitdt und wird als Minimalausbeute ypin oder als Minimum-Yield

bezeichnet:

= H.y

Zmin = Fichanneling / Hrandom (4.7)

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 Rgyg bestimmt werden. Nach Van der
Pauw ergibt sich fiir eine planare, homogene und zusammenhéngende Schicht, die durch vier
kleine Keontakie am Rand kontaktiert ist, der Schichtwiderstand wie folgt [95]:

Rgg=f(n/In2) Rp34 +Ro341) /2 (4.8)

Dabel ist Ryy34=Usafl1p, wenn Ijp der Strom durch die Kontakte 1 und 2 und Usgy die
zugehorige Potentialdifferenz zwischen den Kontakien 3 und 4 ist. Ry341 ergibt sich analog.

Aus dieser MeBgroBe 186¢ sich bei bekannter Schichtdicke der spezifische Widerstand p wie

folgt bestimmen:
p=Rgyd 4.9)

Der Korrekturfaktor f in Gl (4.8} beriicksichtigt die Probengeometrie. Fiir quadratische
Proben ist f=l., Fir nicht guadratische Proben 188t sich f ebenfalls durch
Widerstandsmessungen durch Lisung einer transzendenten Gleichung bestimmen. Durch
Anlegen eines Magneifeldes H senkvecht zur Schicht 188t sich ebenfalls der Schicht-
Hallkoeffizient Rzy g bestimmen:

Ryzsm = (1/H) Rag13(F) - Rogp3(H=0)) (4.10)

-

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

Die erstimais erfolgreich durchgefithrte Allotaxie von Eisendisilizid ist Gegenstand des ersten
Abschnittes. Dabel sind, falls nicht anderes angegeben, alle experimentellen Arbeiten auf
Si(111)-Substraten durchgefiilbut worden. Der zweite Abschnitt behandelt das Sauerstoff-
Silizium System. Hier wurden alle Untersuchungen auf Si(100)-Wafern durchgefiihzt.

5.1 Elsendisilizid
5.1.1 Variation der Herstellungsparameier

Die zwei wichtigsten Herstellungsparameter sind zum einen die Substrattemperatur und zum
anderen die Eisen-Peakkonzentration, Zur Schichibildung wird der Einfluf der
Temperbedingungen bei der Hochternperariemperung (-FeSip) und bei der
Phasenriickumwandlung (B-FeSiy) betrachtet.

5.1.1.1 Einflub der Substrattemperatur

Entscheidender Herstellungsparameter ist die Substrattemperatur, durch die zwei Prozesse
wesentlich  beeinflut werden. So ist epitakiisches Si-Wachstum erst ab  einer
Mindestiemperatur mdéglich, die fiir die verwendete Anlage auf Si(111) mit Raten von
0.05 nmy/s bei ca. 600°C liegt [96]. Da cigene Untersuchungen bei hoéheren Raten und
niedrigeren Temperaturen ecpitaktisches Wachstum zeigten, wurde eine minimale
Substrattemperatur von 450°C verwendet. Wie spiater noch gezeigt wird, ist die maximal
mégliche Subsirattemperanir durch das Ausscheidungswachstum bestimmt. Aus diesem
Grund wurden keine Experimente bei Temperaturen oberhalb von 700°C durchgefiihrt.
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Abb 5.1: - Minimalausbeute Y., der ungetemperten und der _getemperren Proben in
Abhdngigkeit von der Subsirastemperatur fiir eine feste Eisen-Peakkonzentration
von ca. 25 at%: (a) Deck-Silizium und (b) Eisensignal.
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Um den Temperatureinflul zu bestimmen, besitzen die hier untersuchten Proben alle die
gleiche Eisen-Peakkonzentration von ca. 25 at%. Abb. 5.1(a) zeigt die Minimalausbeute Xmin
von Silizium direkt unterhalb der Oberfliche fir den oben angegebenen Temperaturbereich
fiir ungetemnperie und getemperte Proben. Dabei wurden die Temperparameter so gewdhii,
daBl eine optimale Kristallqualitit erreicht wurde. Ausgehend von keinem meBbaren
Channeling bei 450°C verbessert sich die Kristallqualitdr der ungetemnperien Probe mit
zunehmender Temperatur, wobel oberhalb von ca. 575°C eine statke Verbesserung einsetzt,
die bei hoheren Temperaturen bel einer Minimalausbeute von ca. 20% zu sattigen scheint.
Die Kristallgualitit kann selbst durch eine Nachtemperung nicht deutlich verbessert werden.

Fiir das in Abb. 5.1(b) gezeigte Verhalten des Eisensignals ergibt sich ein qualitativ Zhnlicher
Verlauf, ein deutliches Channeling der ungetemperien Probe zeigt sich hier jedoch erst bei
Temperaturen oberhalb von 650°C. Demgegeniiber fiihrt die Temperung bereits fiir
Substrattemperaturen oberhalb von 600°C zu einer deutlichen Verbesserung mit einer
Minimalausbeute von 35% bis 25%.

5.1.1.2 Einfluf} der Eisenpeakkonzentration

Da bereits durch die Ionenstrahlsynthese [1] und die Allotaxie [97] von CoSiy bekannt ist,
daB zur Bildung von zusammenhingenden, vergrabenen Disilizidschichien das Metall mit
einer Mindestpeak-Konzenivation eingebracht werden muB, soll in diesern Abschnitt diese
cbenfalls fiir die Allotaxie bestimmt werden und zusitzlich die Kristallgualiths in
Abhingigkeit von der Eisenkonzentration untersucht werden. Aufgiund der Ergebnisse des

vorherigen Abschnittes wurde dabei eine Substrattemperatur von 650°C gewihit.

SEE6S Lisen ungsiempert =

;CCCOOEN: gstempsr &

Abb. 5.2:. Minimalausbeute Ymin der ungetemperten und der getemperten Proben in
.. .. Abhdngigkeit von . der  Eisen-Peakkonzentration - bei einer  festen
- .Substratremperaiur von 650°C: (a) Deck-Silizium und (b) Eisensignal.
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Abb. 5.2(a) zeigt die Minimalausbeute fiir das Deck-Silizium bei Eisen-Peakkonzentrationen
zwischen 16 und 27 ai%. Um einen direkten Vergleich mit den Werten fiir das in Abb. 5.2(b)
aufgetragene Eisensignal zu erlauben, sind beide Graphen mit der gleichen Ordinate
dargestellt. Fiir Silizium ergibt sich ein leichter Anstieg von Ymip it zunehmender
Eisenkonzenitation, wobei bereits fiir 16 at% Eisen mit ¥pmin=17% ein stark erhShter Wert
gegeniiber reinem Silizium (2-3%) festzustellen ist. Fiir Eisenkonzentrationen von 27 at%
ergibt sich ¥min zu 35%. Die Temperung der Proben bringt hier ebenfails keine nennenswerie
Verbesserung der Kristallgualitie. Das Eisensignal weist bei einer Konzentyation von 16 at%
Eisen einen Wert von Ymin=31% auf, der mit zunehmender Eisenkonzentration fast stetig
ansteigt, um bei 27 at% Eisen 100% zu erreichen. Eine Temperung der Proben fithit wieder
zu einer deutlichen Verbesserung der Minimalausbeute, wobei die Verschlechterung bei

zunchmender Eisenkonzentration erhalten bleibt.

Neben der Beeinflussung der Kristallqualitét ist die Abhingigkeit der Schichibildung von der
Eisen-Peakkonzeniration und von der gesamten aufgedampfien Eisenmenge zu untersuchen.
Abb. 5.3 zeigt die mit RBS bestimmte Hisen-Pealkkonzeniration nach der Temperung in
Abhingigkeit der Konzentration der ungetemperten Probe. Da es bei der Temperung iiber
1000°C zur Bildung der nicht stéchiometrischen o-FeSij-Phase kommt, entspricht eine
Eisenkonzeniration von 28.6 at% einer geschlossenen Schicht. Aufgetragen sind die Werte
fiir zwei unterschiedliche Gesamteisenmengen, wobei die angegebenen Schichtdicken einer

volisténdig zusammenhéngenden Schicht entsprechen wiirden.
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Abb. 5.3 Eisen-Peakkonzentration nach der Temperung als Funktion der Konzentration vor
der Temperung. Alle Proben wurden bei 650°C hergestelli, wobei zwel
- unterschiedliche Dickenbereiche untersucht wurden.
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Fiir Schichien, die diinner als 145 nm sind, erfolgt zwar ein Zusammenzichen des Eisen-
Profils, wobei jedoch selbst bei einer Eisen-Peakkonzentration von 26 ai% keine geschlossene
Schicht gebildet wird, Bei noch héherem: Eisenanteil nimmt die Eisen-Peakkonzentration der
getemperten Probe wieder ab, was ebanfalls fiir dickere Proben (120 bis 270 nim) beobachtet
wird. Fiir Konzentrationen zwischen 22.8 und 26 at% wird fiir diese Proben bei der
Temperung die Bildung einer zusammenhingenden Schicht beobachtet. Dabei bleibt zu
beachten, daB Lécherbildung (pin-holes) aufgrund der von der RBS ermeichien
Messgenauigkeit nicht ausgeschlossen werden kann. Filir Konzentrationen unterhalb von
22 at% liegen keine experimentellen Ergebnisse vor, so da die fiir die Schichtbildung bei
diesen Bedingungen minimal benétigte Eisenkonzentration nicht bestimmt werden konnte.

5.1.1.3 Einfiuf} der Temperung

Bei der Temperung treten zwei physikalische Effekte auf: zum einen fiihri sie zur
Schichtbildung und zum anderen geht aus dem Phasendiagramm hervor, dafl die gebildete
Phase von der Temperatur abhingt. Um dies zu untersuchen, wurden in einem
Schnellheizofen (RTA) 5 sekiindige Temperungen fiir Temperaturen zwischen 800 und
1200°C durchgefithit und anschlieBend die Minimalausbeute sowie der Schichtwiderstand
bestimmt. Diese Untersuchungen wurden an bei 650°C hergestellten Proben durchgefiihri, die
eine Eisen-Peakkonzeniration von 23 at% aufwiesen. Abb. 5.4(a) zeigt die Minimalausbeute
in Abhingigkeit von der Tempertemperatur. Deutlich erkennt man eine starke Abnahme von
Xmin von 60 auf 26% in dem Temperatusbereich zwischen 900 und 950°C. Tempsrungen bei

hoheren Temperaturen (950 bis 1150°C) fithren zu einer nur geringen weiteren Verbesserung,
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Abb.54: (a) Minimalausbeute ¥, und (b) Flidchenwiderstand in Abhdngigkeit von der

. Tempertemperatur (RTA, 1=5 s} fiir eine bei 650°C hergestellte Probe mit einer
Eisen-Peakkonzentration von 23 at%. '

- Abb. 5.4(b) zeigt fiir den Schichtwiderstand ebenfalls einen starken Abfall zwischen 900°C
(145 €/sq.) und 950°C (26.2 Q/sq.). Bis 1180°C ist noch eine Verbesserung bis auf 23.8 Qfsq
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zu verzeichnen, bei 1200°C steigt der Schichtwiderstand wieder an, was in der beginnenden
Schichtauflosung begriindet liegi. Unterbalb von 830°C war es nicht moglich, den
Schichtwiderstand zu bestimmen.

Um nun den unterschiedlichen Einflufl der Phasen- und der Schichtbildung auf diese starke
Abnahme der Minimalausbeute und des Schichtwiderstandes zu untersuchen, wurde die
Eisen-Peakkonzeniration nach der Temperung fiir diese Temperserie bestimmi. Abb. 5.5 zeigi
einen etwa linearen Anstieg zwischen 850 und 1050°C. Oberhalb von 1050°C entsteht eine
geschlossene Schicht, die mindestens bis 1150°C stabil ist. Somit ist die stacke Abnahme von
Minimalausbeute und Schichtwiderstand bei 900 bis 950°C durch die Bildung von a-FeSiy zu
erkliren, wie dies anch nach dem Phasendiagramm [13] erwartet wird. Die Schichtbildung ist
aber erst bei Temperaturen iiber 1050°C abgeschiossen und erklirt die weiter aufiretenden

kleinen Verbesserungen.
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Die weitere Optimierung ergibt  die  besten z-usammenhaﬂz\,nden a—FeszwSchILchten
(abhingig von der Probendicke) bei .Tempvrdtﬁrenycﬁ 1150 -biS__ll‘?_G__"C_und Temperzeiten
zwischen 10 und 20 s. Dabai sind mit & 2 nehmender Schichtdicke die Temﬁeraturan hiedriger
und die Temperzeiten kiirzer. :“T€1€E;Pm kommt es bei Proben mit schlechtem Deck-Silizium
(tiefe T undfoder hohe at%: Fe) bei d.\,r Temperung zur Dxffusmn von Eisen zar Oberiliche.
Die dadurch hervorgerufene Beschrankung auf - niedrige Temperamren unci kurze
Temperzeiten verhindert-eine vollstindige ' Schichtbildung. - “AuBerdem kommt es zur
Ausbildung einer Ausscheidungskette unterhalb der Schicht. Diese Ausscheidungen traten
auch  bei guter 'Qualitét des Deck-Siliziums bei der Temperung unterhalb der
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Phasenumwandlungstemperater auf. Eine Auflésung war auch nach lingerer Temperun
nicht mdoglich, sondem fithrte zum AufreiBen der bereits gebildeten Schicht. Dieser Effekt
wurde bereits fiir mit Ionenstrahlsynthese hergestelites FeSiy beobachtet [23]. Aus diesem
Grund war eine direkie Bildung von B-FeSiy-Schichten nichit mdglich.

Um dennoch auch diese halbleitende Phase herzustellen, muBl eine Phasenriickumwandiung
durchgefithrt  werden.  Dabei  wird die  o-FeSip-Schichi  unterhalb  der
Phasenumwandlungstemperaiir  getempert. Erstmals wurde dieses Verfahren von
Radermacher et al. zur Hersicllung von vergrabenem [-FeSi; mit Ionenstrahisynthese
angewandt [3] (vgl. Kap. 4,1.1). Fiir die Allotaxie wurden Temperaturen zwischen 750 und
850°C und Temperzeiten zwischen 1 und 19 Swnden untersucht. Die besten Ergebnisse
ergaben sich nach 5 stindiger Temperung bei 800°C. Fiir tiefere Temperaturen ist die
Kristallqualitdt schlechter. Fiir hohere Temperaturen ist aufgrund der dadurch geringeren
Temperaturdifferenz zu der stabilen o-Phase die Phasenriickumwandlung stark verlangsamt.
Wichtig fiir die Phasenriickumwandlung sind Nukleationskeime fiir §-FeSiy [58]. Als Keime
kbénnen Defekie dienen, die man z.B. durch Spannungspulse bei der Widerstandsmessung

erzeugt.
5.1.2 Strukiurelie Eigenschaften der ungetemperten Proben

In diesem Abschnitt soll die Mikrostrukiur der ungetemperten Proben untersucht werden. Wie
bereits in Abschmitt 5.1.1.1 gezeigt wurde, hing: diese stark von der Substrattemperatur ab.

So =zeigi Abb. 5.6 das mit einem Transmissions-Elekironenmikroskop angefertigie
Querschnitisbild (XTEM) einer bei 600°C mit einer Eisen-Peakkonzentration von 26 at%

hergestellten Schichs.
@)
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Abb. 5.6: Querschnints Bilder (XTEM ) einer bet 600°C mit 26 at% Fe hergesteliten Probe.
Abb. (a} zeigt deutlich das Ausscheidungsgrifienprofil wohingegen Abb. (b) die
Zwillingsbildung zeige.

In Abb. 5.6(a) erkennt man deutlich die kleinen Ausscheidungen im unieren und oberen
Bereich sowie die groBen in der Mitte. Dabei bleiben die Ausscheidungen oberhalb der
Schicht jedoch gréBer als unterhalb. Dies wurde bereits fir die Allotaxie von CoSiy
beobachtet [98]. Weiter erkennt man in dem Deck-Silizium eine sehr grcs%s Diichie von
Zwillingen, die die relativ schlechte Minimalausbeute von 34% dieser Probe erkliren. Die
Eisendisilizid Ausscheidungen zeigen kein Chamneling. Fine genauere ﬁ.nalyse der Defekte
erlaubt Abb. 5.6(b). Durch den Kontrast wird nur eine Zwillingsorientierung sichtbar. Man
i ief in dem Eisenprofil, z. 7. bereits bei den ersten

kleinen Ausscheldungen beginnt. Die so entstandenen Zwillinge wachsen dann durch das

gesamte Schichtsystem bis zur Oberfliche.

Wie bereits gezeigt, dndert sich die Kristallqualitdi mit zunehmender Substrattemperatur.
Abb. 5.7 zeigt das RBS- und Channeling-Spekirum einer: bei’ 650°C mit einer Eisen-
Peakkonzentration von 23 at%. hergestellten Probe. Deutlich erkennt man 'éin Channeling in
dem Eisenprofil (50%) z_nd zm Dcck-Sﬁlzlum (25%) Diese Anderung gegenuber der bet
600°C hergestellten Probe zewt sich auch in einer: volhg anderen Mzkrostruktur die in Abb.
5.8(a) =zu sehen ist. ‘Aus - dem Ausscheldungsgmﬁenproﬁl ~sind - emzelne groBe
"zigarrenfOrmige” Ausscheldungen geworden, deren. Dlmensmn m Wacnstumsnchn.ng die

~endgiiltige __S_chl_cht_dlcke_-: teﬁ}veisc,_-;sogax._. l_l_bers_chre;tet Dabm 1st die Unterseite der
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Ausscheidungen abgerundeter als die Oberseite, wo es zur Ausbildung einzelner Spitzen in

das Deck-Silizium hinein komint.
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Abb 5.7: RBS- und Channeling-Spekirum 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 zum einen das von Silizium, dem aber noch ein weiteres iiberlagert
ist. Die Auswertung liefert, daBl es sich bei diesem Beugungsbild um «-FeSiy handeli. Diese
Beobachmung widerspricht dem Phasendiagramm, nach dem &-FeSip nur oberhalb von 937°C
stabil sein soll. Erkennbar ist auch, daB das Wachstum der Ausscheidungen bereits teilweise
epitakiisch in der Silizium Matrix erfolgt. = T e
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Abb. 58: (a) XTEM einer bei 650°C mit 23 at% Fe hergesteliten Probe. Deutlich sind die
"zigaivenformigen” Ausscheidungern zu erkennen. Abb. (b} zeigt die zu den mit a
und b bezeichneten Stellen gehbrenden EELS Spekiren, die das Zentrum der

Ausscheidungen als o-FeSiy identifizieren.

Zusidtzliche strukturelle Untersuchungen mit ortsaufgeldstern EELS (Electron Energy Loss
Spectroscopy) bestdtigen, dall das Zentmum der Ausscheidungen aus «-FeSip besteht
(Plasmonenanregung bei 19.8eV) (Abb 5.8(b)). In den Spitzen hingegen wird vorwiegend
B-FeSiy gefunden (20.5eV) iRarVei:tere XTEM Auﬁzalunen (hier nicht gezeigt) lassen erkennen,
daBl der Abstand der einzelnen Zwillingsgrenzen im Deck-Sﬂizmm deudlch gegeniiber der bei
6G0°C hergesteﬁten Probe. zugene“nne-i hat -

Neben den Querschnitisaufnahmen .wu_rden ‘an . disser Probe '_ auch . Draufsicht TEM
Untersuchungen durchgefiihet. In Abb. 5.9 erkennt man deutlich teilweise isolierte FeSiy-
Ausscheidungen in &er-Sﬂizium—Matrix (kell). Die Ausscheidungen zeigen eine z.T. drei- bis
sechseckige Syrmie%:rie,.%robei bei fast allen Ausscheidunge*x die Grenzflichen durch drei

171N

Dirhaing ag werden kinnen
ricntungen beschrieben WEIGen: kus..uicu, mc uili.cxe et (.Lu u::l Proj _jcﬁ" ion.in die S.l(.u..a J

Ebsne) einen Winkel von. 20 biden N

Abb. 5.10 zeigt eine Aufna}nne fiir éiﬁf:ﬂ Schnitt durch das Deck-Silizium. Deuilich erkennt
man auch in dem Siliziom eine Struktur, die ebenfalls durch drei im Winkel von 120°
befindliche - R1chtungen gekennzemhnet ist. Diese Struktur gibt die Zwﬂunge des Deck-

Sﬂzzmms wieder.
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Draufsicht TEM einer bei 650°C mit 23 at% Fe hergestellten Frobe. Die dunklen
Bereiche zeigen einen senkvechien Schniit durch die "zigarrenformigen” FeSisz-

Abb.59:
Ausscheidungen und die hellen Bereiche stellen die Silizium-Matrix dar.

. %;m g

Lacasza
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Abb. 5.10: Draufsicht TEM zeigt die Zwillingsbildung im Deck-Silizium. Deutlich erkennbar
ngen, die in der Projektion untereinander einen. .

sind drei ausgezeichnete Ric
Winkel von 120° bilden.
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5.1.3 Metallisches vergrabenes o-FeSiy

In diesem Abschnitt werden die strukturellen und elekirischen Eigenschaften der durch die
Hochtemperaturtemperung erzeugten vergrabenen c-FeSip-Schichten vorgestellt. Es werden
nur Proben betrachtet, die bei 650°C hergestellt wurden und Eisen-Peakkonzentrationen
zwischen 23 und 25.5 at% aufweisen. Die nachfolgende Temperung erfolgte, abhingig von

PN -2 P T v

der Schichidicke, zwischen 1150 bis 1170°C 10 bis 20 s lang.

5.1.3.1 Struktureile Eigenschaften

Abb. 5.11(a) zeigt die RBS- und Channeling-Spektren einer 120 nm dicken ¢-FeSin-Schicht,
die unter 170 nm Silizium vergraben ist. Gegeniiber der ungeternperten Probe (siche Abb.
5.7), erkennt man deutlich, wie sich das Eisenprofil durch die Temperung zusammengezogen
hat. Die mit dem RBS-Simulationsprogramm RUMP [99] durchgefithrie
Stéchiometriebestimmung ergibt FepgySip. Somit liegen eniweder die Si-Atome im
UberschuB vor, oder es existieren strukiurelle Eisenleerstellen. In der Literatur wird lediglich
letzteres fiir &-FeSip beobachtet [15]. Aus dem in Si[111]-Richiung gemessene Channeling-
Spektrum ergibt sich ,,=25% fiir die Eisendisilizid-Schicht. Dies entspricht einer
deutlichen Verbesserung gegenitber der ungetemperten Probe und laBt auf eine gute
Kristallgualitdt und ein zumindestens teilweise an dem Silizivm ausgerichtetes Wachstum von
o-FeSip schlieBen. Die Qualitit des Deck-Siliziums dndert sich nicht wesentlich durch die
Temperung. Ein Ymin von immer noch 22% zeigt eine, im Vergleich zu 'c.ier Si-Scheibe,
weiterhin hohe Defektdichte. Der Eisenanteil in diesem Deck-Silizium liegt unteshalb von 1%
der Gesamiteisenmenge (aus RUMP-Analyse). = b
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Abb.5.11:  RBS- und Channeling-Spekiven einer 10 s bei 1150°C getesnperten Probe: (a}
: : - mit und (b) ohne Deck-Silizium. Aus der Abb. (b) IldBt sich die
Minimlau._sbea:e de.r. a-FeSiy-Schicht zu 1__2%_be.stimmeﬁ.__ - ST
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Diese Defekte verursachen bereits in der Silizium-Schicht eine Ablenkung eines Teiles der
einfallenden He*-Ionen ("Dechanneling”) und erhohen die Riickstreurate im o-FeSip. Abb.
5.11(b) zeigt die Spektren fiir eine Probe, bei der mittels reaktivem lonenitzen (RIE) das
defekireiche Deck-Silizium entfernt wurde. Die zu 12% bestimmte Minimalausbeute
entspricht dem realen Wert fiir die vergrabene o-FeSip-Schicht.

Abb. 5.12 zeigt ein XTEM Bﬂd dieser fiir 10s bei 1150°C getemperten Probe, Deutlich
erkennt man die vergrabene a-FeSiy-Schicht, die scharfe Grenzflichen zu dem Si anfweist,
wovel ae obere Grenzfliche aber eine deuitich hohere Rauhigkeit als die untere zeigt. In der
G-FeSip-Schicht sind zusitzlich schwarze Koniraste zu erkennen. Der Spannungskontrast
unterhalb der Schicht kann durch Verspannungen innerhalb des Schichisystems oder durch
die Abdiinnung fiir die TEM-Untersuchungen priparativ bedingt sein. Auf diese Strukeur und
die "'Verspannungen wird bei der Vorstellung der FErgebnisse der hochauflésenden
Elektronenmikroskopie (HRTEM) nidher  eingegangen. Das Beugungsbild
(TED=Transmission Electron Diffraction) der vergrabenen Schicht zeigt einkristallines
o-FeSiy. Das bereits diskutierie Eisen in der Si-Deckschicht ist in Form einzelner
Ausscheidungen sichtbar. Das schlechte Channeling erkliint sich durch die, auch nach der
Temperung bei 1150°C, noch sichtbaren Zwillinge im Si.

Abb.5.12: .  XTEM und TED einer vergrabenen «-FeSiy-Schicht, die 10s bei 1150°C
getempert wurde. Das Beugungsbild dieser Schicht belegt, dafi es sich um
o-FeSis handelt.

Eine genauere Betrachtung der Defekte in dem Silizium erlaubt Abb. 5.13. In Abb. (a) findet
an, neben den Ausscheidungen, wieder die deutlichen Zwﬂlmgsstmkm. in dem Peck-Si.
- Die Defekdinie parallel zur 6-FeSi;-Schicht markiert die Grenzflich

- Zwise chlcht Neu sind die dreieckigen Strukturen unterhalb der «-FeSip-Schicht. Es




scheint, als markierten diese Ausgangspunkte, von denen aus die Zwillinge gewachsen sind.
Das entspricht der bereits bei der ungetemperten Probe in Abb. 5.6(b) sichibaren
Zwillingsbildung zu Beginn der Kodeposition.

(b)

Abb. 5.13:. . Zwillinge einer -bei 1170°C 10 s lang getempeiien i
unterhalb der vergrabenen Schicht die bereits wdhrend der Deposition
enistandenen Zwillinge erkennen. Abb (b) zeigt, daf3 diese durch die
Schichtbildung bei der Temperung lediglich unterbrochen, nicht aber
vollstindig aufgeldst werden.

Verstirkt wird “dieser Eindruck - dorch Abb. 5.13(b), deren Kontrast lediglich eine
Zwillingsorientierung hervorhebt. Es entsteht der Eindruck, daB einzelne Zwillinge unterhalb
der. &

b : : : M M o ‘f\ ':C‘
-FeSiy beginnen, durch die Schichibildung unierbrochen werden, und sich oberhalb bis
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zur Oberfliche fortsetzen. Diese Zwillinge lassen sich nicht durch die Temperung bei diesen

hohen Temperaturen eliminieren.

Die gute Kristallgualitit der o-FeSiy-Schichien erlaubt die Untersuchung der epitaktischen
Beziehung zwischen dieser Schicht und dem Silizium. Abb. 5.14(a) stellt einen Ausschnitt
eines elekironenmikroskopischen Beugungsbildes (TED) von «o-FeSip und Si dar
(Elekironensirahl parallel zur Si[011]-Richwng). Man erkennt, defl die Reflexe fiir die
Si(111)-Ebene nahezu pa:aﬂel zu. denen cier o- F6812(112) Ebene smd mlt einer Verk_lppung
von 2.0+0.5°.
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Abb. 5.14:  {a} TED- und {(b) XRD-Auﬁzahmen einer vergrabenen w-FeSiy-Schichi. Das
Elektronenbeugungsbild (a) zeige das nahezu parallele Wachsium der Si(111)-
Ebene zu dey 9-FeSis{112 )-naene Aus der E?D-Aufmhme ( a) Eassen sich drei

Azzmutha!e besnmmen
Rénigenbeugungsexperimente - _""'(XRFD) o bestitigen . obige Epitaxierelation:
Si(11DMe-FeSin(112). Abb. 5.14(b) 'zeigt ‘eine . Polfigur “in . stereographischer Projekiion

P S e

{Wolff'sches Netz) in (101)-Bragg-Refiexion. Man erkennt ein hexagonales Beugungsbild,
das aus jeweils zwei zusammengehdrigen Reflexen ‘besteht, die in drei Orientierungen
auftreten. Diese sind mit I, IT und I bezeichnet wnd jeweils um 120° gegeneinander gedreht.
Die Diskussion in Kap. 6.1.2 wird zeigen, daB es sich dabei um die drei méglichen
azimuthalen Beziehungen handelt. Eine gedachte Verbindungslinie zwischen den Reflexen (in
Abb. 5.14(b) fiir Orientierung I eingezeichnet) fiihrt nicht durch den Ursprung, sondem weist
ebenfalls auf eine Verkippung von 2.520.5° zwischen der Si(111)- und der o-FeSin(112)-
Ebene hn.

- Um weitere Informationen fiber die Mikrostrukiur der vergrabenen o-FeSip-Schichten zu
- ethalten, wurden die Proben in einem hochaufldsenden 'Elekironenmikroskop '(400 keV)
- untersucht. Abb. 5.15 zeigt eine solche Aufnahme. Man erkennt deudich das epitaktische
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Wachstum von o-FeSiy auf dem Silizium. An der Grenziliche erkennt man einen nahezu
regelmiBigen hellen Kontrast, der auf Versetzungen hindeutet. Die Ausweriung ergibt einen

mittleren Versetzungsabstand von 6.7 nm (nach D. Gerthsen).

o

SR :
benen

Abb.5.15:  HRTEM Aufnahime der Grenzfldchensiruliur von Silizium und o-FeSis. Neben
dem epitakiischen Wachstum ist deutlich der nahezu regelmdfiige helle
Komirast entlang der Grenzfidche zu erkennen (D. Gerihsen, Ch. Dieker).

Abb.5.16: HRTEM Aufnahme der Grenzfldche von Si und o-FeSiy mit dem an den Stufen
auftrerenden Hell-Dunkel-Konmrast (D. Gerthsen, Ch. Dieker ),
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Weiterhin zeigt Abb. 5.16 das Vorkommen von Stufen enilang 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
demn ¢-FeSiy eine Erklirung der Kontrastenistehung 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
0-FeSiy. Es ergibt sich, da die o-FeSip[-1-11]-Richtung parallel zur Si[l11-2]-Richitung
liegt. Die Epitaxierelationen und die azimuthalen Orientierungen werden ausfiihrtich in Kap.

5.1.3.2 Elektrische Eigensc_é;afte_n e o

Bei der fir die Ph_asenriicku_mwandimig der d—FeSiz-Schichten notwendigen Temperung im
Rohrofen, :éeigte sich eine Stdchiometrieindesung wihrend des Temperprozesses. Wurden
vor der Temperung keine Nukleationskeime in der o-FeSiy-Schicht erzeugt (vgl. Abschnitt
5.1.1.3), war es mbglich, die Proben in dem Rohrofen bei 800°C bis zu 3 Stunden zu
tempern, ohne dal die Phasenrickumwandlung ecinsetzte. Dadurch lief sich die
Zusammensetzung von 0.-FeSiy zwischen Feg 9181y und Feg 9751y variieren. Diese liegen im

tabilitltsbereich der o-Phase [15]. Abb. 5.17 zeigt die RBS-Spekiren (nur Eisensignal)

zweier solcher Proben.

_ Normierte Rickstreurate

Abb. 5.17:  Spekiren einer fiir 15 s bei 1170°C getemperten Probe (durchgezogene Linie)
mit einem Eisenanteil von 0.81 sowie einer zusdizlich fiir 3 Stunden bei 800°C
nachgetemperten O-FeSiz-Schicht (offene Kreise) mit einem Eisenanieil von
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Beide wurden 15 s bei 1170°C getempert, wobei eine zusitzlich fiir 3 Stunden im Rohrofen
bei 800°C nachgetempert wurde. Deutlich erkennt man einen hoheren Eisenanteil fiir diese
Probe. Fine weitere Erhohung des Eisenanteils war nicht mdglich, da bei fortgesetzier

Temperung die Phasenriickumwandlung einsetzte.

Die Messung des spezifischen Widerstandes ergab eine Abnahme mit steigender
Bisenkonzeniration (siehe Abb. 5.18). Da die verwendeien Subsirate mit 1 bis Z 8cm
lediglich einen kleinen Widerstand aufwiesen und somit bei Raumtemperatur eine
Verfiischung der absoluten Widerstandswerte nicht auszuschlieBen ist, wird hier nur die
relative Widerstandsdnderung betrachtet, Da das Wafermaterial fiir alle Proben gleich war,
selite der Substrateinflufl ebenfalls fiir alle Proben dersslbe sein,
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Abb.5.18:  Relative Widerstandsénderung als Funktion von der Eisenkonzeniration c fiir
o o-FeSiy-Schichien.

Um zu einer Aussage tber die absolute GréBe des Widerstandes sowie dessen
konzentrationsabhiingiger Anderung zu gelangen, wurden Messungen bei tiefen
Temperaturen durchgefiihnt. Da die Ladungsiriger des halbleitenden Substratinaterials hier
ausirieren, findet der Stromfluf nur noch durch die a-FeSiy-Schicht staii. Abb. 5.19 zeigi, fiir
zwei unterschiediiche Konzentrationen den spezifischen Widerstand in Abh#ngigkeit von der
Temperatur. Deutlich erkennt man den geringeren Widerstand der nachgetemperten Probe
(_wé_niger Fe-Leersiellen). Unterhalb von ca. 50 X ist der Widerstand fiir beide Proben nahezu
temperaturunabhéngig.  Fiir die ﬁachgetempeﬁe Fepg7Siy Probe ergibt sich ein
,_Restwiderstand_{fon p=217 pLiem (bei 5 K), fiir die nicht nachgetemperie Feg g1Sip Probe
) _p=287 ";,_LQcm. Die Abnahme ées -R¢stwiderstandes__i1m 70 pQcm, lediglich aufgrund der

soarlrameractents e a i . o dea PRS- . & 5. P L N : . . :
ELS@; konzentratior énderung, bctragt somit und 25% des tlIBplu.[ighChcﬁ Wertes. Die
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Zunahme des Widerstandes fiir hohere Temperaturen 146t sich durch zusitzliche Streuung der
Ladungstrager an Phononen erkldren. Da bei zunehmender Temperatur die Anzahl der
Ladungstriger im Substratmaterial ansteigt, ist eine Analyse des Widerstandes von o-FeSiy
bei hoheren Temperaturen nicht mehr moglich und wird auch im Folgenden nicht weiter

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

Neben der Messung des Widerstandes wurde ebenfalis der Hall-Koeffizient Ryy fiir tiefe
Temperaturen bestimmt. Bei tiefen Temperaturen wird immer ein positives Ryy gemessen: fiir
Feg g7Sip ergibt sich Ryy=6.2 x 10~% cm3/C und fiir Feg g;Si; Ryy=3.7 x 10~ cm3/C. Somit
dominiert die Locherleitung. Weiterhin zeigt sich auch hier eine Abhéngigkeit von der

QeRrhiAametrie A 108 I3 Fir Ais nachostamimare Prohs mitt dam hiheran Dicansnte:] oraflsr

W RURAIIA LN LE AN, WA ADE E‘\H Dirgig LGRAIETARARIPUILG £AUUW I ULIEE SIUIICITIEL SAGTIIaliill giUWVL,

als fiir die nicht nachgetemperte. Fiir die vereinfachte Annahme, da8 Ry=1/ne umgekeht
proportional zur Ladungstriigerdichte ist, folgt ecine geringere Ladungstrigerdichte der
nachgetemperien Probe als in der nicht nachgetemperten.

5.1.4 Strukturelle Eigenschaften ven vergrabenem f-FeSi,

In diesem Kapitel :bedpf‘ die Eigenschaften einer 10s bei 1170°C getemperten Probe
vorgestellt die  durch Defekterzeugung und 5 stiindige Temperang bei 800°C in B-FeSiy
umgewandelt wurde. Abb. 5.20 zeigt diec RBS- und Channeling-Spekiren einer solchen 97 nm
"dicken.'sié_chiomenischen Schicht, die unter 225 nm Silizium vergraben ist. Deuiich 7
- erkennen ist die mit 95% schlechte Minimalausbeute. Die Kristallqualitét des Deck-Siliziums
- _éhdert _S_ich durch diesen zusitzlichen Temperschritt nicht (¥ pin=23%).
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Abb. 5.20: -RBS- md Charnelmg—Spekmm einer- 1 Osbeil I 70°C und ansch!:eﬁend 5 hbei
- 800°C" getemperten iB-FeSzg Schtcht ‘Das - Eisensignal 'zeigt nahezu kein
- Channeling, wohingegen = die Mzmmalausbeute im  Silizium  mit 23%
~unverdndert gegeniiber der 0-FeSiz-Schicht ist.. RPN

Abb. 5.21 zeigt das dazugehérige XTEM Bild. Man erkennt wieder _die-gréﬁe:e Ranhigkeit
der oberen gegeniiber der unteren Grenzfliche sowie, neben einzelnen Ausscheidungen,
Zwillingsbildung im Deck-Silizium. Weiter auffalhtr ist der hler verstarkt auftretende Hell-
Dunkel-Kontrast innerhalb der B-FeSiy-Schichi. - '

Abb. 5.21: - Querschnitis TEM (XTEM) der in Abb. 5.20 dargestellien [3-FeSiy-Schicht (1.
e Temperung: 10 s bei 1170°C, 2. Temperung: S h bei. 800°C ) Deutlich
erkenrbar ist die Zwillingsbildung im Deck-Silizium.




Ui Aufschlufl iiber die Homogenitdt der durch die Phasenriickumwandiung 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 nicht homogene Phasenriickumwandlung
hindeutet. Zusidizlich erkennt man einige wenige Licher (weil) sowie einige dunkle Komer,
bei denen es sich wm grobe Ausscheidungen im Deck Silizium handeln kann.

Abb. 522:  Draufsicht TEM einer B-FeSiy-Schicht (1. Temperung: 10 s bei 1170°C, 2.
Temperung: 5 h bei 800°C). Der grofie Mafstab ermoglicht eine Ubersichr
liber einen grofien Probenbereich.

In diesern ‘noch. sehr  dicken "'-Bereich war es nicht méglich, eine auswertbare
Beugungsa fnahme aﬁzufemgen. Dies gelang erst bei so starker Dunmmg, daB lediglich
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messendes fiom nur-noch nmgeben Ven dem verzwn.mgten Deck-Silizium (vgl. 5.1.2).
Auch in der Draufsxcht ezkennt man sehr deutlich den Hell-Dunkel-Kontrast, der sich durch
das ganze. Kem zieht.. Abb 5 23(%3) zelgt emdeuﬁg das Beugungsbﬂd (’I‘ED) eines solchen
isclierten S-FeSm "{eﬁs e

Zur Bestiminung _é}e_z .Epitﬁ_iebezi'ehung 2wischen dem Silizium vnd dem B-FeSiy sowie zur
Untersuchung - des _St‘:éifenkcu”astes wurden HRTEM Untersuchungen durchgefiihrt (D.
Gerthsen). Abb. 5.2_4 zeigt das Silizium mit dem dariiberbef’mdlichen Eisendisilizid. Da die
Aufnahme nicht exakt senkrecht zur Schichr ist, erscheint die Grenzfliche stark verbreitert.
‘Deutlich erkennt ‘man -¢in epitaktisches Wachstum, ‘wobei  die. B-FeSiz(GIG)- oder (001)-
~_Ebenen, die aufgund des geringen Unterschiedes der b- und “c-Achse hier nicht zu
- unterscheiden sind (vgl. Kap. 3.1.1), parallel zu den Si(111)-Ebenen verlaufen.
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(a)

Abb. 5.23:

Abb. 5.24:

{é}k@} 0.
[061]

{a) Draufsicht TEM eines einzelnen (-FeSiy-Korns (1. Temperung: 10 s bei
1176°C, 2. Temperung: 5 h bei 800°C). Durch die starke Diinnung ist dieses
Korn nur noch von verzwillingiem Deck- qzltzmm umgebeﬁ ( b ) Das zugehdrige

Beugungsbzld aas a’ze [3 FeSzz-Phase oest ttgt

HRTEM der Grenzfliche zwischen [B-FeSiz und Silizium. Die
Probenherstellung erfolgre durch 10 s tempern bei 1170°C und 5 h bei 800°C.
. Die Unschdrfe der Grenzfliche wird durch eine. Verkzppung des Korns um 6°

hervorgerufen (D. Gerthsen, Ch, Dzeker)
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Fiir die 2-.211’"1‘..1 halen Beziehungen ergibt sich: B-FeSiy[001] oder [010] parallel Si[-110]. In
Richtung des Elektronenstrahls ergibt sich bei diesem Kom jedoch eine Verkippung von 6°.
Interessant ist, daBl dlesc epitaktische Beziehung sowie die Verkippung ‘ebenfalls fiir mit
Ionenstranlsynihese hergestellie “Proben beobachtet wurde [23.33]. -Dabel ‘erfolgte die
Herstellung von 3-FeSiy ebenfalls durch die Phasenrucktmwandlunﬁ aus der a-Phase Die

a..mtamerelaﬁon wud in Kap 6 L 2 dlskuner't

Zur Untersuchung des Streifenkontrastes zéigi Abb. 5.25 cine wegt\,re HRTEM Aufnahme. In
dem Silizium erkennt man cinen Zwilling, wie dies bereits in Abb. 5 13 fiir o-FeSiy
beobachiet wurde. Wesendich fiir die Entstehung des S*fezfenkorztrastes erscheinen jedoch
wieder- Stufen in der Siff- FeSQ-Grem‘iache Zn sein. Verfoigt man d\,n Verlauf einer
ﬁ-FeSJ.z(OH})- bzw. (001)-Ebene . durch derx ‘Kontrast hindurch, so stellt man jeweils an
Stellen der Kontrastandenmg glelchzemg eine Verschiebung dieser Ebene in Sifiil}-
Richtung fest. In Kap. 6.1.2 wird, zusammen mit dem bereits fiir die o-FeSin-Schichten
(Xap. 5.1.3.1) beobachteten Konirast, die mogliche Ursache fiir dessen Entstehung diskutiert.
Sie liegt in den Epitaxierelationen und den jeweiligen Gitterstrukturen begriindet. '

Abb.5.25: " HRTEM Aufnahme von dem Sweifenkontrast einer B-FeSiz-Schiche (1.
St Temperung: 10s bei 1170°C, 2. Temperung: 5'h bei 800°C). Deutlich
erkennbar ist dessen Korrelation mir Stufen in der Grenzfldche (D. Gerthsen,

Ch. Dieke )
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5.1.5 Erste Ergebnisse fiir Si(180) Substrate

In diesem Kapitel werden erste Ergebnisse fiir das aus technologischer Sicht interessantere
Si(100)-Substvatmaterial beschrieben. Nach [96] ist eine dem Si(111) vergleichbare Si
Epitaxie bereits bei ca. 100°C niedrigeren Temperaturen moglich. Durch die mbgliche
Temperamrreduzierung wihrend der Deposition sollte sich ein AusscheidungsgréBenprofil
mit kleineren FeSis-Ausscheidungen, und damit einer verbesserten Schichtbildung bei der
Temperung, verwirklichen lassen. Aus diesem Grund wurden Subsiattemperaturen im
Bereich von 600°C untersucht, Dabei war es allerdings im Rahmen dieser Arbeit nich
moglich, analog zu Si(111), einen breiten Parameterraum der Subsrattemperatr und der
Eisen-Peakkonzentration zu ontersuchen. Ein starker Einfluf der Eisen-Peakkonzentration
und der Substratternperamr anf die Krstallgualitdt der zwei Materialien wird auch hier
beobachtet. So zeigt Abb. 5.26(a) die RBS- und Channeling-Spekiren einer bei 606°C rmnit
einer Eisen-Peakkonzentration von 27 at% aufgedampfien Probe, die 2s bei 1000°C
getempert wurde. Dies fithrt zur Bildung einer o-FeSiy-Schicht mit einemn zusétzlichen Band
von Ausscheidungen unterhalb der Schicht. Das Eisen zeige eine Minimalausbeute von 88%
und der Wert von dem Deck-Silizium verbessert sich durch die Temperung von 49 auf 43%.
Die hohe Defekidichte erlaubt keine Tempemng bel hoheren Temperamren da es dann zur

Diffusion von Eisen zur Oberﬂache kommt
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Abb. 5.26:  (a) RBS- und Channeling-Spekiren und ( b} éugeﬁérige XTEM Aufnahme einer
2 5 bei 1000°C getemperten 0-FeSiy-Schich: in Si(100). Gut sichtbar sind die
Ausscheidungen unterhaib und oberhalb der vergrabenen Schich.

Abb. 5.26(b) zeigt die zugehdrige XTEM Aufnahme. Deutlich erkennt man die Schicht, die
aus einzelnen Komern besteht. Die kieinen Ausscheidungen unterhalb der Schichi konnten,
_nebpn euugen weiteren im Deck-Sllm um, nicht ‘Jontandlg aufgeldst werden.

Bine Erhohung der Substrattemperatur auf 625°C und eine Vemnaerung der- Eisen-
- Peakkonzentration auf 23 ai%, vergieichbar den bei Si(111) verwendeten Parameter, ﬁmrte
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zu einer niedrigen Minimalausbeute von ynin=14% des Deck-Siliziums. Trotzdem war eine
Temperung bei Temperaturen oberhalb von 1000°C nicht méglich, ohne dal es zu einem
Aufbrechen der Schicht kam. Dabei lag neben der Peak-Konzentration auch die zu
erwartende Schichtdicke mit ca. 125 nm in dem Bereich, wo fiir Si(111) Schichtbildung
gefunden wird. Einen mdglichen 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 Siliziums beirdgt

lediglich 10%. Man erkennt das gewiinschte AusscheidungsgréBenprofil, wobei es im oberen

Bercich zur Ausbildung nadelfdrmiger FeSiy Ausscheidungen kommt (vgl. CoSi; [
bei 1150°C 10 s lang getcmperic Probe zeigt Abb. 5.27(b) (das Deck-Silizium ist abge#izi).

Hier erkennt man deutlich die Si{111} Facetten der Ausscheidungen, die die Schichtbildung
becinflussen [1, 97].

QT Tya
1. Die

(@)

Abb.5.27:  XTEM einer (a) bei 0625°C auf Si(100} hergestellien “und (b) der
' enisprechenden bei 1150°C 10 s lang getemperten Probe. '

Bei der Ionenstrahlsynthese [1] und der Allotaxie [5] ist allerdings bei Uberschreiten der
-Mindestpeak-Konzeniration die ﬂdung vergrabener CoSi2~Schichten in 8i(100) moglich. Da

fiir FaQin ain vergleinhbooac
~fiir . FeSij ein. vergleichbares ‘Ausscheidungsprofil vorliegt, miissen, um auch fiir dieses
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System zu einer eindeutigen Aussage zu gelangen, weitere Experimente durchgefiihrt werden.
Dabei sollte, neben der Variation der Peakkonzentration, die Schichtdickenabhingigkeit und
vor allem die Schichtbildung bei der Temperung untersucht werden.

5.2 Siliziumdioxid

Wie bereits in Kap. 4.1.2 beschrieben, erfolgie der iberwiegende Teil der Experimente durch
das gleichzeitige Verdampfen von Silizium und Siliziummonoxid (8i0). Zus#izlich werden
noch die Hrgebnisse zweler weiterer Systeme vorgestellt, der Kodeposition von Silizium und

molekularem Sauerstoff in einer MBE oder in einer LPCVD Anlage.
5.2.1 Kodeposition von Silizium und Siliziummonoxid
5.2.1.1 Variation der Herstellungsparameter

Da diec aufgedampfte SiO-Menge durch die Temperatur der Effusionszelle geregelt wird,
wurde zur Ratenemmittiung eine Kalibrierungskurve mit einer exponentiellen
Temperaturabhingigkeit bestimmt (Abb. 5.28(a)). Die letztendlich auf dem Wafer deponierte
S5i0-Menge hingt jedoch, wie in Xap. 3.2 bereits aufgezeigt, stark von der Substratternperatur
ab. Um dies zu illusirieren, zeigt Abb. 5.28(b) die temperaturabhingige effektive Si0-Rate,
mit der das Si0O auf dem Substrat abgeschieden wird (entspricht der aus der Effusionszelle
verdampfien Menge minus der vom Subsirat wieder abgedampfien). Dabei beirdgt die
absclute SiO-Rate 0.075 nm/s. Oberhalb von ca. 300°C nimmt, aufgrund des verstidrkien
Abdampfens von Si0, die effektive Rate stark ab.
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Abb.5.28: {a) SiO-Rare in Abhdngigkeit von der Effusionszellentemperatur und (b)
effekiive SiO-Rate (d.h. SiO-"Einbau"-Raie} in Abhdngigkeit vom der
Substrattemperatur. Durch die versidrikte Desorption von SiO nimmi diese mit
steigender Substrattemperatur ab.
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Oberhalb 600°C hilt sich die aus der Effusionszelle aufgedampfie und die aufgrund der
hohen Substrattemperatur abgedampfie SiO-Menge das Gleichgewicht. Somit ist es bei den
gegebenen experimentellen Bedingungen nicht méglich, bei der alleinigen Verdampfung von
510 fiir Temperaturen oberhalb von 600°C Sauerstoff auf dem Wafer zu deponieren.

Wie im Folgenden gezeigt wird, &ndert sich dieses Verhalten bei der Kodeposition von Si und
S5i0. Durch das gleichzeitige Verdampfen ist ein Sauerstoffeinbau auch bei héoheren
Temperaturen mdéglich. Die eingebaute Sauerstoffmenge hingt dabei jedoch ebenfalls stark
von der Substrattemperatur ab. Da der Subsiratheizer keine exakt homogene Temperatur iiber
den 3 Zoll Wafer erzeugt, resultient ein inhornogener Sauerstoffeinbau. Ein weiteres Problem
ergibt sich ans dem geringen Offnungswinkel der Effusionzzelle. Dies fithit zu einer
zusitzlichen Inmhomogenitdt des SiO-Profils iiber den 3 Zoll Wafer. So nimmt in einem
mittleren Bereich des Wafers (mit einem Durchmesser von etwa 3 ¢cm) die Raie, ausgehend
von dem Maximalwert in der Mitte, um etwa 5% ab. Die Abnahme bis zum Rand des Wafers
betragt 15%. Zusammen mit der Temperaturinhomogenitit verhinderte dies eine homogene
Deposition. Da die Kristalleigenschaften ebenfalls stark von der Sauerstoffimenge und der
Substratiemperatur abh#ngen (s.u.), erschwerte dies erheblich eine reproduzierbare
Schichtherstellung.

Im Folgenden soll der Einflul der Substrattemperatur auf die Kristaligualitdt betrachtet
werden. Es zeigte sich, daB bereits bei der Kodeposition von Si und SiO fiir Temperaturen
unterhalo von 700°C sehr geringe Si0-Mengen, die zu einem Sauersioffanteil von weniger als
10 at% fiihrten, das einkristalline Wachstum des Deck-Siliziums vollstindig zerstdrien. Abb.
5.29 zeigr die Channeling-Spekiren von Proben, die mit konstanter Si- und Si0-Rate, im
Temperaturbereich zwischen 800 und 850°C hergestellt wurden. Die beste Minimalausbeute
des Siliziums (5%) ergibt sich fiir die bei 850°C hergestellte Probe. Bei der Verringerung auf
800°C nimmt es stetig bis auf 36% zu. Wie bereits diskutiert, ist von dieser
Temperaturinderung ebenfalls der Saverstoffeinban betroffen. Dicser ist fir alle in Abb. 5.2
gezeigten Spekiren verschieden. Die Unterschiede im Sauerstoffeinbau verdeutlichen
folgende Zahlen (aus den jeweiligen Random-Spektren ermnittelt): bei 800°C betrfigt die
Sauerstoff-Peakkonzentration 18 at%, bei 850°C ist sie kileiner zis 5 at%. Somit 1468t sich die
Verbesserung der Kristaliqualitit durch Erhdhung der Substrattemperatur in diesem Fall nicht
unabhingig von der eingebauten Sauerstoffmenge betrachien. Bei Proben mit gleichem
Sauerstoffanteil zeigte allerdings mit zunehmender Substrattemperatur eine Verbesserung der
Kristallqualitit, wobei jedoch die Rauhigkeit der Si-Deckschicht zunahm. Der Nicb Heizer
und die maximale Si0-Rate beschirdnken die experimentellen Untersuchungen jedoch auf
‘maximal 800 bis 850°C. | R
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Abb. 5.29:  Channeling-Spekiren fiir zwischen 800 und 850°C mit konstanter Si und SiO-
Raie hergesiellte Proben. Zwischen den einzelnen Spekiren beirdgt die
Temperaturdifferenz eiwa 10°C. Fiir 850°C ist die Kristallgualitdt am besien
und fiir 800°C am schiechiesten.

Nun wird der EinfluB der SiO- und der Si-Rate auf die Kristallqualitdt und den
Sauerstoffeinbau untersucht. Abb. 5.30 zeigt die Abhingigkeit der Kiistallgualitdt von dem
Sauerstoffgehalt bei konstanter Si-Rate fiir bei 750°C anfgedampfie Proben.
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Abb.5.30:  Minimalausbeute des Deck-Siliziums in  Abhdngigkeit ~von - der
Sauerstoffkonzentration (feste Si-Rate und T=750°C). Deutlich erkennbar ist
die Verschlechterung der Kristallgualitdr mit wachsendem Sauerstoffgehalr.
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Dabei gibt der durch die Simulation bestimmte Sauerstoffgehalt lediglich einen tendenzielien
Wert wieder, da mit RBS ein groBer Fehler der Stichiometriebestimmung fiir kieine Massen
nicht zu vermeiden ist. Deutlich erkennt man jedoch die Zunahme der Minimalausbeute mit
wachsender Sauerstoffkonzentration. Bei 750°C lassen sich etwa 10 at% Sauerstoff einbauen,
ohne da ypin 20% iibersteigt. Bei hoheren Sauerstoffkonzentrationen wird das kristalline

Wachstum stark gestort.

Die Menge des singebauten Sauerstoffs hingt nicht nur von der Substrattemperamr und der
SiG-Rate ab, sondemn entscheidend ist auch die Si-Rate bzw. das Verhilmis von Si- zu SiG-
Rate. Abb. 5.31 =zeigt fiir eine gleichbleibende SiC-Rate von 0.15nm/s und eine
Substrattemperatur von 760°C die Abh#ngigkeit des Sanerstoffeinbaus von der Si-Rate, Wie
bereits diskutiert, wird bei Verdampfen von reinein SiO bei dieser Temperatur kein
Sauerstoff eingebaut. Mit wachsender Si-Rate nimmit der Anteil des eingebauien Sauersioffs
zu, erreicht ein Maximum und nimmt schliefflich wieder ab. Dies soll die gestrichelte Linie
verdeutlichen. Aufgrund der groBen Streuung der Messwerte ist eine quantitative Aussage
jedoch schwierig. Dieses Verhalten wird in Xap. 6.2.1 diskutiert.
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Abb. 5.31:  Eingebaute Sauerstoffinenge in Abhdngigkeir von der Si-Rate (SzO Rate

A T o < 1 1A Asn  orrmookoar
konstant, T=760°C). Mit wachsender Si-Rate erreicht die eingebaure

Sauerstoffinenge ein Maximum.
Ergebnisse fiir bei 800°C abgeschiedene Proben deuten an, daB die Kristaliqualitit fiir bei

niedrigen ' Si-Raten . hergestellic Proben schlecht ist. Bei hoheren Si-Raten nimmi die
Kristaliqualitdt zu.
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5.2.1.2 Strukturelie Eigenschaften der ungetemperten Proben

Abb. 5.32 zeigt _die RBS- und Channeling-Spekiren einer bei 800°C mit einer Si-Rate von
0.13 nm/s -und “einer SiC-Rate von ca. . 0.05nm/s abgeschiedenen 'Probe. Zahlreiche
Experimente. 2eigten, daB eine Saunerstoff-Peakkonzentration von ca. 20 at% die fir diese
Temperatur maximal zuldssige ist, falls kristallines Wachstum erreicht werden soll. Dabei
wird die Sauerstoffkonzentration durch die RUMP Simulation des fehienden Silizimmanteils
bestimmt. Die Kristallqualitit des Deck-Siliziums ist mit einem Ypip=28% fiir die hier
durchgefiihrten Experimente gut, im Vergwu,u zu einem S;lmmm (2-3%) deutst dies jedoch
auf ein stark gest&rtes Wachsrum hin. . '
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Abb. 5.32:  RBS- und Channeling-Spekiren einer bei 800°C abgeschiedenen Probe mit
einer Sauerstoff-Peakkonzeniration von 20 at% und einer Minimalausbeute im
Deck-Silizivm von 28%.

Abb. 5.33 zeigt das zugehdrige XTEM Bild. Deutlich erkennt man, im Cegensatz zu den
Beobachfungen bei Eisendisilizid (Kap. 5.1.2), eine scharfe Grenzfldche zwischen der Si-
Zwischenschicht und der sauerstoffhaltigen Schicht. Innerhalb dieser Schicht lassen sich bei

en  einig nm) keine einzelnen

der gegebenen Vergrdflerung (Auflésn joe:
i d c - b ALLiay ES G aa A

ergroBerung (Auflésnngsv

Ausscheidungen erkennen. Fiir das Deck-Silizium findet man, anslog zu den Ergebnissen bei
Eisendisilizid, eine starke Zwillingsbildung, die jedoch in der SiG-Schicht nicht beobach

werden kdnnen.

':f‘

Umn weitere Erkenntnisse ber die Mikrostrukiur zu gewinnen, wurden diese Proben mit
~ Auger EBlektronenspekiroskopie (AES) tiefenaufgeldst untersucht. Dabei 148t sich durch die
fiir die einzelnen Bindungszustdnde charakteristische Linienverschiebung die Koordination
des Sauerstoffs bestimmen. Abb. 5.34 zeigt die Messdaten in Abhéngigkeit von der Tiefe.
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Abb.5.33: XTEM Aufnalune einer bei 800°C abgeschiedenen Probe mit einer Sauerstoff-
Peakkonzeniration von 20 at% und einer Minimalausbeute im Deck-Silizium
von 28%. Deutlich erkennbar sind die Zwillinge im Deck-Silizium sowie das
Fehlen grofier Ausscheidungen in der sauerstoffhaltigen Schich.

Die untere Kurve zeigt den gesamten Sauerstoffanteil, der sich nach erfolgter Normierung zu
etwa 14% (im "Peak") ergibt. Die dariiberliegende EKurve stellt nun denjenigen
Sauerstoffanteil dar, der als SiQ vorliegt {aufgrund der fehlenden Nommierung liegt sie
oberhalb der Vorgenannien}.

100 T , T ; : :

y T "

f /
[ Silizium N T

(o8]
Lone]

entration .[ a.u.]
<

coma DO -
= 1Y
L=
- gesamter
20 Sauerstoff Si0

0 100 200 300
’ | ~Tiefelnm]

Abb. 5.34: " AES-Spekium einer ungetemperten bei 800°C hergestellten Probe. Erkennbar

ist der zu SiO gebundene Anzeil des Sauerstoffs. SiO3 wird nicht beobachtet. -
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Dabei handelt es sich um ca. 45% des gesamten vorliegenden Sauerstoffs. 5i0O5 wurde nicht
gefunden, so daf der restliche Sauerstoff weder zu SiO noch zu Si0, gebunden ist. Die obere
Kurve zeigt das Silizium.

Einen sehr erstaunlichen experimentellen Befund zeigen die Abb. 5.35 und 5.36.
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Abb.5.35:  RBS-Spektren in Abhdngigkeir von dem Einfallswinkel des Ionenstrahls.
Deutlich sichibar ist die Verkippung von ca. 1.5° des Deck-Siliziums

gegeniiber dem Subsirar.
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Abb.5.36: . Verkippungswinkel zwischen Wafer und Deck-Silizium in Abhdngigkeit von der
- - Sauerstoffkonzentration (ungetemperte Proben). Die Verkippung wird mit
" zunehmendem Sauerstoffgehalt grofer. ' I
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In Abb. 5.35 sind RBS-Spektren einer Probe (Tg=800°C , 20 at% Sauerstoff) als Funktion des
Einfallswinkels des Ionenstahls dargestellt. Deutlich erkennt man, dall das Substratrnaterial
und das Deck-Silizium nicht in der gleichen Richtung Channeling zeigen. Die Verkippung
des Deck-Siliziums gegeniiber dem Substrat betrigt ca. 1.5°.

Eine genauere Uniersuchung zeigt, dafl die GroBe der Verkippung von der eingebauten
Sauerstoffmenge abhéngt. Abb. 5.36 zeigt dies fiir Proben, die alle von dem gleichen 3 Zolt
Wafer stammen (Ts=750°C) und . die aufgrund der bereits dislatierten Inhomogenitdt des
Si0-Profils uﬁtcerscmed;cueSauerstuf;‘konz\,nﬁa 1en aufweisen. Deutlich erkennt man die
Zunahme der Verkippung bei zunehmendem Sauerstoffanteil. Dabei zeigen die Channeling-
Untersuchungen, daf pazaliei dazu die Knst quautat des Deck Siliziwms schlechter wird.

5.2.1.3 Strukiureile Eig_enschaften_iiac_h_ée_r__'i‘émgei‘ung

Abb. 5.37 zeigt das XTEM Bild einer 5.5 h bei 1200°C getermnperien Probe. Ungetempert
wurde diese Probe bereits in Abb. 5.32 und 5.33 vorgestelli. Durch die Temperung zieht sich
das Sauerstoffprofil leicht znsammen, wodurch sich die Sauerstoff-Peakkonzentration von 20
auf 25 at% erhoht. Die Minimalausbeute des Deck-Siliziums verindert sich, analog zu FeSiy
(Kap. 5.1.3.1), kaum, Deutlich sind die Zwillinge erkennbar. Die vergrabene Schicht zeigt
nicht mehr die scharfen Grenzflichen wie Abb. 5.33. Es scheinen sich einzelne griRere
Ausscheidungen gebildet zo haben. Tempem bei hoheren Temperaturen fithrt zu keinem
weiteren Zusammencziehen des Profils, sondern bewirkt deren Auseinanderiaufen.

Abb. 5.37: XTEM Aufnahme einer 5.5 h bei 1200°C getemperten Probe. Die Zwillinge im
Deck-Silizium sind deuilich erkennbar,

Besser gelingt die Schichtbildung fiir Proben mit einem hoheren Ausgangssauerstoffgehalr,
deren kristallines Wachstum des Deck-Siliziums dadurch allerdings verloren geht. Abb. 5.38
_ z;igt_ die RBS-Spektren einer ungetemperten Probe (Tg=800°C) mit 30 at% Sauerstoff sowie
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die 5.5 h bei 1300°C getemperte Probe, deren Sauerstoff-Peakkonzentration mit 535 at% schon
nzhe an den 66 at% einer geschlossenen SiOs-Schicht liegi. Aufgrund des hdheren
Sauerstoffanteils der ungetemperten Probe sind hier hohere Temperatuwren méglich, wobel

man deutiich das Zusammenlaufen des Profils erkennt.

Normierte Ricksireurate

Abb. 5.38:

|||||||||||||

RBS-Spekiren einer ungetemperien (durchgezogene Linie) und der 5.5 h bei

1300°C geremperten (Punkte) Probe. Das Zusammenlaufen des SiO-Profils bei
der Temperung ist deutlich sichtbar.
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Abb. 5.39: 'AES-Spekzmm einer 5.5 h bei 1200°C getemperten Probe. Die Bildung von
Si04 durch die Temperung ist erkennbar.

65




Um die Anderung der chemischen Bindung des Sauerstoffs durch die Temperung zu
untersuchen, wurden wieder AES-Untersuchungen durchgefiihrt. Abb. 5.39 zeigt das
Spektrum nach einer 3.5 stiindigen Temperung bei 1200 °C. Man erkennt, daB hier, im
Gegensatz zu der ungetemperten Probe, neben SiC auch Si0, gefunden wird. Der
Gesamtsauerstoffanteil macht 52 at% aus, wovon ca. 80% als SiOy vorliegen und der Rest als
5i0. Anders gebundener Sauerstoff wird nicht beobachtet.

Bei ErhShung der Temperatur auf 1300°C sieigt der Sauerstoffanteil anf 62 at% nach 5.5
stiindiger Temperung, wovon 97 at% als Si0 voriiegen. Somit hat sich aus dem anfinglichen
SiO-Profil eine nahezu geschlossene vergrabene Si05-Schicht gebildet. Aufgrund der starken
GitterstGrung des Deck-Silizinms kommt es bei weiterer TemperaturerhShung zur Diffusion
von Sauerstoff zur Oberfliche vnd damit zur ZerstSrung der Schicht.

Einen Ausweg, um die Defekierzengung in dem Si zu umgehen, wurde durch die
Kodeposition bei Raumtemperatur mit nachfolgender Temperung untersuchi. Abb 5.40 zeigt
die RBS- und Channeling-Spekiven einer Probe mit sehr geringem Sauerstoffgehalt.
Trotzdem gelang es auch nach 55k bei 1300°C nicht, das Silizium vollstindig zu
reknistallisieren. Fiir héhere Sauverstoffgehalte zeigt sich dieses Verhalten nech wesentlich
ausgeprigier, wodurch die Bildung einer unter kristallinem Si vergrabenen Schicht verhindert

wird.
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Abb.5.40:  RBS- und Channeling-Spekiren einer bei Raumtemperatur mit einem geringen
Sauerstoffgehalt abgeschiedenen Probe (durchgezogene Linien) sowie das
Channeling-Spekirum der 5.5 h bei 1300°C getemperten Probe (Punkie).
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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 molekularem
Sauverstoff werden hier kurz beschrieben. Abb. 5.41(a) verdeutlicht, dafl die, der Ref. [88]
entsprechenden experimentelien Bedingungen (Tg=680°C, pg,=4 X 10-6 mbar), nicht zu
einem kristallinen Wachstum des Deck-Silizium bei einem vergleichbaren Saunerstoffanteil
fithren (27 at%). Die Temperung (Abb. 5.41(b)) bei 1200°C 5.5 h lang fiihrt jedoch auch hier

zu einem Zusammeniaufen des Profils (Saverstoff-Peakkonzentration 45 a1%).
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Abb.5.41:  RBS- und Channeling-Speliren einer durch Kodeposition von Si und O3 bei
680°C hergesteliten Probe (a) vor und (b) nach einer 5.5 stiindigen Temperung
bei 1200°C. Die Sauerstoffpeak-Konzentration nimmt durch die Temperung
von 27 auf 45 at% zu.

Ebenfalls durchgefithite AES-Untersuchungen zeigen, dal auch in diesem Fall bei der
ungetemperten Probe kein Si04 vorhanden ist und ca. 50% des gesamten Sauerstoffs als 510
gebunden ist. Bei der Temperung erfolgt wieder die Umwandlung in Si0y (77%), wobei bei
1200°C noch ein Restanieil von 23% Si0 verbleibt.

5.2.3 Kodeposition von Silizium und molekularem Sauerstoff durch LPCVD

Die Beeinflussung der Kristallgualitét bei der LPCVD (Niederdmck-Gasphasendeposition)
zeigt., Abb. 542, Aufgetragen ist dort die Minimalausbeute (volle Kreise) sowic der
prozentual eingebaute Sauerstoff (offene Kreise) in Abhéngigkeit von dem Sauerstoffflufl. Da
diese Proben nicht mit Silizium {iberwachsen wurden, beziehen sich die angegebenen Werte
auf die sauverstoffhaltige Schicht. Hergestellt wurden die Proben bei einer Substrattemperatur
von 750°C. Deutlich erkennt man die wiederum starke Abhéngigkeit der Substrattemperatur
von der eingebauten Sauerstoffmenge. Ab etwa 7 bis 10 at% Sauerstoff wird kein Channeling
meht beobachtet. Auch eine TemperaturerhShung anf §20°C (nicht gezeigt) liefert ab 10 at%
Sauerstoff vollsidndig polykristailines Wachstum. Somit eignet sich diese Methode in dem
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untersuchten Temperatmrbereich weniger gut zur Schichtherstellung, als die Kodeposition von
Si und Si0.
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Abb. 542:  Minimalausbeute (volle Kreise} und Sauerstoffanieil (offene Kreise) von mittels
LPCVD bei 750°C hergesteliten Proben. Ab 7 bis 10 at% Sauerstoff wird kein
Channeling mehr beobachtes.
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6. DISKUSSION

Das Kapitel beginnt mit der Diskussion der in Kap. 5.1 beschriebenen Ergebnisse iber
Eisendisilizid. Im =zweiten Teil werden die Ergebnisse des allotaktischen Wachstums
vergrabener Siliziumdioxid Schichten diskutiert. Beide Teile schilieflen mit einer Bewertung

der einzelnen Systeme beziiglich ihrer Eignung fiir die Allotaxie.
6.1 Eisendisilizid

6.1.1 Einflull der Wachstums- und Temperparameter auf die Bildung von
vergrabenem Eisendisilizid

Die in Kap. 5.1.1 und 5.1.2 vorgestellien Ergebnisse zeigen, daB sowohl die Xristallqualitét
als auch die AusscheidungsgroBe wvon der Substratternperatur und der Eisen-
Peakkonzeniration beeinflut werden. Dabei wird eine akzeptable Kiistallqualitdt des Deck-
Siliziums (¥mip=20%) erst bei Temperaturen oberhalb 650°C emreicht (Abb. 5.1(a)). Dies 188t
sich mit der bei hoheren Temperaturen verbesserten Si Epitaxie erkliren. Weiterhin zeigen
die in Abb. 5.6 und 5.8 dargestellten XTEM Aufnahmen, dall mit der TemperamrerhShung
eine starke VergroBerung der Ausscheidungen aufiritt. Bei gleichem Volumenanteil nimmt
jedoch mit wachsendem Ausscheidungsradius der Flichenanteil der Silizidausscheidungen ab.
Dies bedingt, de8 fiir hthere Temperaturen eine groBere Si-Fliche zur Uberragung der
Kristallinformation beiti#igt, was ebenfalls die Epitaxie verbessest. Ein driiter, ebenfalls durch
die AusscheidungsgroBe beeinfluBter Faktor, der sich auf die Kristallgualitdt des Deck-Si
auswirkt, wird aus Abb. 5.6(b) deutlich. Dort erkennt man, da8 die Biidung von Silizium
Zwillingen mit der Ausscheidungsbildung korreliert ist, wobei die bereits bei den ersten
Ausscheidungen gebildeten Zwillinge zum Teil bis zur Oberfliche durchwachsen. Die grofle
Anzehl der bei niedrigen Temperaturen erzeugien Ausscheidungen fiihit zu einer hohen
Dichte von Zwillingen und damit zu einer starken Storung des Deck-Siliziums. Bei héheren
Substrattemnperamren (d.h. gréBere Ausscheidungen) ist die Zwillingsdichte verringert und
die : Kristallqualitdt verbessert. Weiterhin--_ieigte._ sich, daB sich diese Defekie durch -die

Temperung nicht ausheilen lassen (s.u.).

Neben dem Siliziumn wird auch dig Kristallinitit des Eisendisilizids stark von der Temperatur
beeinflulit. Wie Abb. 5.1(b) verdeutlicht, kommt es nach der Temperung bereits fiir
Substrattemperaturen  oberhalb ~ von = 575°C zu einer deutlichen  Verbesserung der
Kristallqualitdt. Erld#ren 188t sich dies mit der Bildung von - epitaktischen o-FeSip-
Ausscheidungen bei steigender Depositionstemperatur. Die EELS- und TED-Untersuchungen
in Abb.. 5.8 zeigen. fnteressanterweis;e, daB bereits bei Temperamren von 650°C der
'iib;rwi__eglende_-'Tei‘i. aus epitakiischen o-FeSis Ausscheidungen besteht. Die Bildung von
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c-FeSip 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 «-FeSiy bei niedrigen Temperaturen scheinen, zhnlich
wie bei dem metastabilen CsCl- und y-FeSiy, die geringe Gitterfehlanpassung und damit
einhergehend die geringere elastische Energie und mdglicherweise auch kleinere

Grenzflichenenergien eine zentrale Rolle zu spielen.

Neben der Substrattemperatur wird die Kristaligualitdt und die AusscheidungsgitBe auch
durch die Eisen-Peakkonzeniuation beeinflufft, Dabei ist wiederum der EinfiuB auf das Si
geringer als anf das FeSiz (Abb. 5.2). Fiir eine Temperatur von 650°C ergibt sich ein
maximal zuldssiger Eisenanteil von etwa 26 at%. Hohere Konzentrationen filhren zu einer so
starken Storung des Deck-Silizivms, daB es bereits bei der Deposition oder spétestens bei der
nachfolgenden Temperung zu einer verstidrkten Eisendiffusion entlang der Komgrenzen zur
Oberfliche kommt. Dies erklirt die Abnahime der Eisenkonzentration nach der Temperung
von Proben mit einer hohen Eisen-Peakkonzentration in Abb. 5.3 und verhindert somit die

Bildung geschiossener Schichten.

Im Folgenden soll der BinfluBl der Temperung auf die Mikrostrukiur diskutiert werden. Wie
in Kap. 5.1.1.3 beschrieben, ist die direkte Bildung einer vergrabenen B-FeSiy-Schicht durch
nur einen Temperschritt unterhalb der Phasenumwandlungstemperatur nicht mdglich. Dieses
Ergebnis deckt sich mit denjenigen fiir die Ionenstrahisynthese [23]. Nach Mantl [11,12]
ergibt sich fiir Eisendisilizid erst fiir Temperaturen oberhalb von etwa 1000°C ein hinreichend
grofer Diffusionsstrom, der durch das Produkt aus Gleichgewichesloslichkeit ¢, und
Diffusionskonstante I bestimmt wird (vgl. Kap. 2 Abb. 2.4). Dabei setzt sich die theoretisch
bendtigte Aktivierungsenergie aus den bereits genannten Energien fiir Lslichkeit und
Diffusion zu 3.02 eV zusammen. Dieser nach der Theorie der Ostwald-Reifung erwartete
Wert  konnte experimentell mit 3.63eV  besifitigt werden [100]. Wie auns dem
Phasendiagramm und der Bestimmung der Kristallqualitit sowie des Widerstandes (Abb. 5.4)
deutlich wird, findet bei Temperaturen zwischen 900 und 950°C der Phasentibergang zu
o-FeSiy statt, Dabei &ndert sich der Widerstand drastisch. Die schlechiere Minimalausbeute
der bei 800 bis 850°C getemperten Proben (Abb. 5.4(2)) gegeniiber der ungetemperten (50%)
zeigt, daB bei der Temperung unterhalb der Phasenumwandlungstemperatur das nach der
Deposition bereits existicrende c-FeSiy umgewandelt wird. Bei der Temperung oberhalb von
950°C hingegen wachsen die bereits existierenden o-FeSiy-Ausscheidungen zusammen und
bilden eine ‘vergrabene Schicht. Dabei ist die geringe Widerstandsverbesserung in dem
Temperanurbereich zwischen 950 und 1170°C auf die fortschreitende Schichtbildung und die
weitere - Verbesserung  der  Kristallqualitit “zuriickzufilhren. Abb. 5.5 zeigt eine
.- zusamimenhingende ‘Schicht erst ab Temperaturen von 1050°C gebildet (Temperzeit 5 s).
Oberhalb.von 1170 bis 1180°C kommt es zur Auflosung der Schichten und damit verbunden
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zu einer starken Widerstandszunahme. Die besten Schichiqualitéten werden fiir Temperzeiten

von 10 bis 20 s bei Temperaturen zwischen 1150 und 1170°C erreicht.

Die Bildung zusammenhingender Schichten wird ebenfalls durch die Eisen-
Peakkonzentration und die Eisenmenge nach dem Aufdampfen beeinfluBlt. So ziehen sich bei
650°C hergestellte Proben mit einer Schichtdicke von weniger als 105 nm auch bei hohen
Eisen-Peakkonzentrationen nach der Temperung nichi zu einer geschlossenen Schichi
zusammen (Abb. 5.3). Fiir dickere Schichten (>120 nm) ist dies hingegen méglich. Aufgrund
der "zigarrenférmigen" groBen Ausscheidungen (Abb. 5.8) muB somit bei abnehmender
Schichidicke die Subsiratiemperatur verringert werden, wm Ileinere Ausscheidungen zu
erzeugen. Die Substrattemperatur ist aber nach unten begrenzt, da sonst ein epitaktisches
Wachstum nicht mdglich ist. Bine genaue Angabe iiber die minimal bendtigee
Peakkonzeniration kann anhand der vorhandenen Ergebnisse nicht gemachi werden. Bei
650°C und einer Schichtdicke von 120 nm reichen jedoch 22 bis 23 ai% Eisen aus, um
zusammenhingende Schichten 2zu erhalten. Dies steht im Widerspruch zur
Tonenstrahlsynthese, bei der mindestens 27 at%, also fast eine zusammenhéngende o-FeSiy-
Schicht bereits nach der Implantation, bendtigt werden [23]. Allerdings ist dabei das ginzlich
unterschiedliche Ausscheidungsprofil zu beachten. Bei CoSiy sind die Peak-Konzentrationen
mit- 19 at% (IBS) [1,101] und 20 at% (Allotaxie) [97] nahezu gleich. Dies erklést sich
dadurch, daB sich die jeweiligen Ausscheidungsprofile wesenilich #hnlicher sind. Die
Mndest—Peakkonzentratibn ergibt sich dadurch, daB sich die Ausscheidungen im Zentrum der
Verteilung bereits nach der Deposition beriihven miissen. Die Notwendigkeit einer
Mindestpeakkonzentration wurde neuerdings durch theoretische Skalenargumente bekriftigt
{102].

Die fiir die Epitaxie bentigten hohen Substratiemperaturen und die damit einhergehende
Bildung groBer Ausscheidungen witkt sich empfindlich auf die Schichtbildung bei der
Temperung aus. Wie in Kap. 6.1.2 noch diskutiert wird, erreichen die Ausscheidungen bereits
bei 650°C eine Grifle, die das Zusammenwachsen zu einer volistindig glatten Schicht
verhindert. Bei Temperaturen von 700°C ist es, zumindest fiir Schichidicken unterhalb von
150 nm, nicht mehr mbglich, eine zusammenhingende Schicht zu erzeugen. Dies begrenzt
aber die, aus Sicht einer verbesserten Epitaxie, durchaus wiinschenswerte weitere Erhdhung

der Substratiemperatur.

Ein schwerwiegendes Problem stelit die bereits erwihnte Zwillingsbildung in dem Deck-
Silizium dar. Aus den Abb. 5.6, 5.2 und 5.10 kann man eninchmen, dafl die energetisch
bevorzugten Si{111}-Ebenen die Grenzflichen zwischen den Zwillingen bilden. Diese
wachsen z.T. unverdndert bis zur Waferoberfliche durch. Die Draufsicht-TEM Aufnshme
' (Abb_. 5.9) zeigt, dall auch die FeSiy-Ausscheidungen durch die Si{111j-Flachen begrenzi
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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 Aufldsung fithrt (Abb. 5.13).

Um diese o-FeSip-Schichten in B-FeSiy umzuwandeln, wird, wie in Kap. 5.1.1.3
beschrieben, unterhalb der Phasenumwandlungstemperatur (937°C) eine zweite Temperung
durchgefiihrt. Die Stabilitdt der o-FeSiy-Schicht ist ailerdings auch noch unterhaib dieser
Temperatur so groB, da eine Phasenriickumwandlung erst fiir Temperaturen unterhalb von
825°C moglich ist. Dies 148t sich damit erkliren, daB auch bei der vergrabenen ¢-FeSip-
Schicht, wie bei den Ausscheidungen auch, die geringe Gitterfehlanpassung und damit
einhergehend die geringere elastische Energie und moglicherweise auch kleinere
Grenzflichenenergien zu einer Stabilisierung der Schicht fithren. Das Phasendiagramm, das
diese Einfliisse nicht berlicksichiigt, gilt nur fiir Volumenproben und ist somif nicht
unbedingt auf Ausscheidungen und diinne Schichten anwendbar. Die Umwandlung setzt
spontan nur an den Probenrindern ein. Eine homogene Umwandlung wurde fiir 5x5 mm?2
groBe Proben durch die beschriebene Defekterzengung erreicht [58]. Problematisch gestaltet
sich hierbei allerdings das langsame Fortschreiten der Wachstumsfront von den Probenecken
zur Mitte hin. Ubersteigen die ProbenmaBe 5x5 mm?2, so wird die in den Ecken erzeugte
B-FeSiy-Schicht bereits wieder zerstdrt, bevor in der Mitte das ¢-FeSin umgewandelt wurde.
Eine homogenere Defekterzeugung, z.B. durch ein Netzwerk von Spannungspulsen oder auch
die Defekterzeugung durch Ionenstrahlimplantation [58], kénnten dieses Problem evtl. 18sen.
Weiterhun wird, wie bei «-FeSip auch, eine Mindestschichidicke benétigi, um
zusammenhingende 8-FeSiy-Schichten zu erhalten. Fiir eine Substrattemperatur von 650°C
Liegt diese bei ca. 135 nmm. Durch die sich dndernde Dichte ergibt sich daraus 7 nim dickes
B-FeSiy. Eine solche drastische Schichtdickeninderung bei der Phasenrtickamwandlung wird
auch von anderen Autorenn beobachtet [23,103] und fiihot durch die damit einhergehende
Diffusion sowie die grofien Volumeninderungen und Spannungen zu einer weiteren
Erschwerung der Phasenriickumwandlung. Dies kann eine Ursache fiir die in Abb. 5.2

(Draufsicht TEM von $3-FeSip) beobachiete, stark inhomogene Phasenriickumwandlung sein,
Der Mechanismus der Phasenriickumwandlung wird deutlich durch die bereits in Kap. 5.1.3.2
besciriebene Abhingigkeit der Eisenieerstellen-Konzentration von den Temperbedingungen.
Durch eine, der eigentlichen Schichtbildung nachfolgende zweite Temperung bei 800°C, 148t

sich die Anzahl der Eisenleerstellen kontinuierlich von 19 auf 13% verringem. Dies liegt in
dem von dem Phasendiagramm (Abb. 3.1) vorgegebenen Stabilitdtsbereich von o-FeSiy. Bei
der -weiteren Verringerung der Eisenleerstellen ibersteigt der Eisenanteil den maximal
exlaubten Wert und die ¢i-Phase wird instabil, wodurch es zur Umwandlung in die f-Phase

kommt. .- -
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6.1.2 Mikrostrukfur und Epitaxierelationen der Si/o-FeSis/Si und Si/B-FeSis/Si
Heterostrukturen

Die RBS- und Channeling-Untersuchungen ergeben flir die getemperten &-FeSiy-Schichien
eine sehr gute Kristallqualitit, mit einer Minimalausbeute von lediglich 12%. Eine solche
Qualitdt wurde bisher fiir: keine anders hergesteliten a—FeSiz-Schichten erreicht (Abb
5.11{b)). rur mit Ionensirahisynthese erzeugie Proben ergibt sich Y,in=03% nach der
Temperung, was auf ein lediglich teilweise epitaktisches Wachsium schlieen 128t [104]. Die
bessere Kristaliqualitdt der mitiels Allotaxie hergesteliten Proben 188t sich durch die bereits
wihrend der Deposition epitakiisch wachsenden, zigarrenférmigen ¢-FeSiy-Ausscheidungen
erklaren. Bei der Tempenung wachsen diese Ausscheidungen einkristallin in -lateraler
Richtung weiter, bis sie eine geschicssene Schicht bilden. Querschnitts und Draufsicht TEM
Untersuchungen (nicht gezeigt) machen jedoch deudich, dal diese Schicht aus K&rnem mit
einer GroBe von etwa 100 bis 560 nm besteht. Dies liegt unterhalb der mit SPE hergestellten
a-FeSis-Korngrofen, die bei 1 bis 2 pm Hegen [21]. Wichtig erschemen die noch zu
diskutierenden drei azimuthalen Orientisrungen der Kuristallite zu sein, mit denen die
Ausscheidungen bereits wihrend der Deposition aufwachsen. Der mittlere Durchmesser
dieser in der ungetemperten Probe unterschiedlich anfwachsenden zigarrenférmigen
Ausscheidungen liegt mit etwa 50 bis 100 nm eiwas unterhalb der becbachieten KomgroBe
der getemperten Probe (Abb. 5.8(a) und 5.9). Da sich die Ausscheidungen teilweise berithren
(vgl. Abb. 6.1(c)), liegi auch deren mittlerer Abstand .in der gieichen Groflenordnung, Die
Kleine KomngroBle bei der getemperien Probe 1Bt sich nun durch das Wachstum dieser
Ausscheidungen (der ungetemperten Probe) erkldren. Dabei bleiben die unterschiedlichen
azimuthalen Orientierungen erhalien, so daB zwangslinfig Domiinen unterschiedlicher
kristaliographischer Richtungen entstehen miissen. Auf die azimuthalen Orientienmngen wird
bei der Diskussion der Epitaxierelationen niher eingegangen.

Die gréBere Rauhigkeit der oberen o-FeSiy QGrenzfliche gegeniiber der unteren 138t sich
ebenfalls durch die Ausscheidungsform vor der Temperung erkldren. Dabei betrachten wir
jetzt “jedoch ‘die Ausscheidungen in Wamstmmnchtung An der Unterseite sind sie
abgeflacht, wohingegen sie an der Oberseite  schirfere Spitzen ausbilden. Die
Ausschciciung_sform, und damit auch die Ausbildung dieser Spitzen im Deck-Silizium, 146t
sich sehr gut anhand einer Serie von, in unterschiediichen Tiefen ersteliten, Draufsichts TEM
Aufnahmen erkennen (Abb. 6.1, Tg=650°C). Abb. 6.1(a) zeigt einen Schnitt durch das Deck-
Silizium. Neben den Si-Zwﬂﬁngen sind nur wenige kleine Eisendisilizid-Ausscheidungen
etkennbar, die durch emze}ne weit in das Deck-Silizium hineinragende, Spitzen hervorgrufen
werden. Abb. 6 1(b) =zeigt emen etwas t1efer liegenden Schnitt, was zu einer
: :Querschmtfsvergroﬁen.ng und einer groBeren Hauﬁgkelt der Ausschexdungen fithrt. Ber
..)Cui’liu bul Auo 6.1{¢) schiieBlich iiegt so tief innerhalb der Scmcm dail. bereits das
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Zusammenwachsen einzeiner Ausscheidungen erkennbar ist. Abb. 6.1(d) soil schematisch die
Lage der einzelnen Draufsichts TEM Aufnahmen verdeutlichen.

Deck-Silizium

Cm——— (2)
T ®

G (C)

{d) Substrat

Abb. 6.1: Draufsichts TEM Aufnahmen einer ungetemperien bei 650°C mit 23 ai%
hergeseellten Probe. Bild (d) veranschaulicht die Lage der in verschiedenen
Tiefen angefertigten Aufhahmen (a) bis (c). Dabei sind die FeSiy-Ausscheidungen
dunkei und die Si-Marrix hell.

Die Entstehung der Spitzen wird durch das Weiterwachsen einzelner Ausscheidungen bei
Verringerung der aufgedampften Eisenmenge begiinstigt. Ahnliche Beobachtungen werden,
anch fir die Allotaxic von CoSiy gemacht (98], wobei sich jedoch dic
Ausscheidungsgrﬁﬁenpfoﬁle stark unterscheiden. Die mit ca. 200 nm éie Schichtdicke nach
der Temperung weit iiberschreitende Ausscheidungsgrife und die FeSip-Spitzen im Deck-
_Siiizium.'ﬁihren zu der beobachteten Rauhigkeit nach der Temperung. Mit abnehmender
Schichtdicke verstdrkt sich dieser Effekt (bei konstanter Substratiemperatur). Zur Glattu;}g
::der Schichten kénnte die Allotaxie mit einem weiteren neuen MEBE-Verfahren, der Endotaxie,
:'verbunden werden. .B;ei diesem erstmals fir CoSiy verwendeten Verfahren [105,106] wird,
i '__ébsnfalis stark unterstochiometrisch, Si und Co gleichzeitig verdampft und anschlieBend mit
'Si__'_i_ibei_'wachsen. So werden, wie bei der Allotaxie auch, isolierte vergrabene CoSip-
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Ansscheidungen erzeugt. Die Schichtbildung findet allerdings nicht durch die thermische
INachbehandlung stati, sondem durch extrem langsame Deposition von Co (0.003 bis
(.91 nmy/s) auf das geheizte Substrat. Das Co diffundiert von der Oberfliche zu den Bereichen
zwischen den Ausscheidungen hin und bildet schlieBlich eine geschlossene Schicht. Da die
Diffusion (Dy=0.0013 cm%/s, E,=0.68¢V) und Lislichkeit (Cg=1.8x 1026 cm-3,
8,=2.94 eV) von Eisen mit der von Cobalt vergleichbar ist, sind Zhnliche Experimente fiir
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fihren kdnnten.

Die hochaufldsenden TEM Untersuchungen (Abb. 5.15) zeigen deutlich das epitaktische
Wachstum von ¢-FeSi; auf Si(111) (Elektronenstrahl in Si[-110] Richtung). Deuilich
sichitpar sind die ¢-FeSin(020)- bzw. (002)-Ebenen, die zu den Si(111)-Ebenen einen Winkei
von ca. 55° bilden. Auffillig ist der fast regelmiBige helle Konirast entlang der Sifo-FeSiy-
Grenzildche. Eine genaue Analyse zeigt, daB der Xontrast vorwiegend durch eine
eingsschobene o-FeSin-Bbene hervorgerufen wird. Der mittlere Kontrastabstand betrigt
6.7 mm. Aus der Gitterfehlanpassung zwischen Si und o-FeSip (-3.9% in Si[11-2]-Richtung),
LBt sich der mittlere Versetzungsabsiand berechnen. Unter der Annahine, dal es sich um Si-
60° Versetzungen handelt, ergibt sich ein Abstand von 8.5 nm. Beriicksichtigt man ferner,
daB der beobachiete Versetzungsabstand (6.7 mm) dadurch, daB es sich um teilweise
aufgespalzene Si-60° Versetzungen handelt, auf 8.3 nm anwichst, so deutet dies auf ein
nahezu vollstindig relaxiertes Wachstum der o-FeSip-Schicht auf dern 5i(1i1) hin. Ein
solche Relaxation wird auch fir mittels der Template-Technik hergesteiltes o-FeSiy
beobachtet {18]. Eine abschliefende Aussage iiber 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 Grenzfliche
an der Komrastentstehung beteiligi. Der Einflu8l dieser Stufen wird noch diskutiest.

Abb. 5.13(a) und (b) zeigen, daf die fiir die ungetemperten Proben beobachteten Si-Zwillinge
auch nach der Temperung noch existieren. Dabei erkennt man, daB das Zwillingswachstumn
teilweise unterhalb der Silizidschicht beginnt. Dies 188t sich durch die bereits in Kap. 6.1.1
beschricbens Zwillingsentstehung an FeSiy-Ausscheidungen erkidiren. Die Schichibildung
unterbricht diesz Zwillinge, kann deren Fortsetzung in das Deck-Silizium hinein jedoch nicht
verhindem. Daraus 188t sich die hohe thermische Stabilitdt der bereits wiluwend der

Deposition entstandenen Zwillinge erkennen.

Die Probleme der Phasenriickurnwandlung von o-FeSiy nach B-FeSiy wurden bereits in Xap.
6.1.1 diskutiert. Die Channeling Messungen lassen kein epitakiisches Wachsum der
entstandenen [-FeSip Kdmer erkennen. Die Ionenstrahlsynthese liefert hier mit einem ¥ pip

von 54% ein besssres Ergebnis [104]. Dies ist iberraschend, da die Ausgangsqualitdt der
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durch die Allotaxie hergestellten o-FeSiy-Schichten wesentlich besser ist. Da jedoch der
genaue atomare Ablauf der Phasenumwandlung im Detail nicht gekldrt ist, 188t sich der
Einflu der a-FeSipy Qualitdt auf das entstehende B-FeSip nicht abschitzen. Hinzu komms
eine starke Abhiingigkeit der Phasenumwandlung von den mikroskopischen Eigenschaften
(vgl. Kap. 3.1.1). Somit kann, trotz der Ahnlichkeit von Allotaxie und IBS, dis
Phasenriicknmwandlung bei sehr unterschiedlichen Temperaturen und Zeiten ablaufen, z.B.
mit ciner mit 5 h wesentlich kiirzeren Umwandlungszeit bei der Allotaxic gegeniiber 17 bis

20 b bei der Jonenstrahisynthese (gleiche Temperamuren (§00°C) und Schichidicken).

Die Querschnitts und Draufsicht TEM Untersuchungen zeigen auch fiir B-FeSip einzeine
Kémer (Abb. 5.23(a)). Dabei werden KormngréBen von bis zu 1 [um beobachtet. Damit liegen
diese im Bereich der mittels der Template-Technik erzielien B-FeSiy KomgroBen von einigen
um [32]. Es ist jedoch nicht klar, inwieweit die in Abb. 5.22 becbachteten Inhomogenitditen
auf die einzelnen Komner zuriickzufithren sind. HRTEM Untersuchungen zeigen, analcg zn
mit IBS hergestellten Proben [33], eine zufillige Verkippung der Xérmer um mehrere Grad
auf. Neben der, durch die Kristallstruktur stark erhdhten Riickstreurate, kann dies ein weiterer
Grund fiir die Channeling-Minimalausbeute von nahezu 100% sein. Nach Abb. £.23(b)
weisen die einzeinen Kérner eine hohe Kristallinitét auf.

Die unterschiedliche Rauhigkeit der oberen und unteren Grenzfliche bleibt bei der
Phasenumwandlung erhalten, Durch den zusiizlichen Temperschritt werden die Zwillinge
unterkialb und oberhalb der Schicht nicht eliminiert (Abb. 5.25).

Epitaxierelationen

Die epitaktische Bezichung zwischen o-FeSip und Si(111) wurde durch Transimissions
Elekironensirahl Bengung (TED) sowohi an Querschnitts als auch an Draufsichis TEM
Proben und durch Romtgenbeugungsuntersuchungen (XRD) bestimmt, Abb. 5.14(3) zeigt das
Elektronen-Beugungsbild von Si, dem das von o-FeSiy iiberlagert ist. Es ergibt sich ein
nahezu paralleles Wachstum der @-FeSip(112)-Ebene zu Si(111). Dieses Ergebnis wird durch
XRD besidiigt (Abb. 5.14(b)). Dariiber hinaus kann man den XRD-Experimenter: entnehmen,
dafi drei verschiedene azimuthale Orientierungen auftreten. Unabhingig von diesen
Untersuchungen ~wurde die gleiche Bpitaxiebezichung und die drei azimuthalen
Orientierungen fiir mit MBE bei 500 bis 550°C hergestelite o-FeSiy-Proben beobachtet,
wobei die azimuthalen Orientierungen jedoch nicht bestimmi wurden [i8]. Die drei
unterschiedlichen - Orientierungen lassen sich aufgrund der Rechtecksymmetrie der
- 0-FeSip(112)-Fldchen, die auf einer hexagonalen Si(111)-Fliche mit dreifacher Symmetrie
- aufwachsen, erkldren. Dabei betrigt der Winkel zwischen den einzelnen Orientierungen

R . ) . -
jeweils 120° (vgl. Abb. 6.2(a)).
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Um die in Abb. 6.2(a) dargestellte Epitaxiebeziehung zwischen o-FeSiy und Si zu erldutern,
muB die Kristallstruktur von ¢-FeSiy nsher betrachtet werden. In der o-FeSip(112)-Ebene
gibt es zwel ausgezeichnete, zueinander senkrechre Richtungen. Dies sind die [1-10]- und die
[-1-11]-Richtung. Aufgrund des gleichen Gitterparameters in die [100]- und die [010]-
Richtung (tetragonale Struktur, d.h, a=b) steht dabei die [1-10}-Richtung senkrecht auf die

' LA AT = Ty rornbaal Adaw Dhomamoloassed 1 ON& X Inmdeaiiord Lfmen  mvermcwe  azeerraleac A ¢ron
VISR mLuiFolihy, WUULL ULl 14 CICIIAOsiaila 1.7V0 A Ul Gk v OII CHISHl CINZCIPI Al

ausgehend, befindet sich in [1-10]-Richtung betrachtet jedoch mur in jeder zweiten Ebene ein
weiteres Atom in dieser Richtung. Somit entspricht der Atomabstand in [1-10]-Richmung dem
doppelien Ebenenabstand und betrige 3.808 A (vgl. Abb. 6.2(a)). Anfgund des fast doppeit so
grofien Gitterparameters von 0-FeSiy in [001]-Richtung gegeniiber der [100]1- bzw. der [010]-
Richtung, steht die [-1-11]-Richtung nahezu senkrecht auf der (-1-14)-Ebene. Diese weisen
einen Abstand von ca. 1.066 A auf. In [-1-1 1}-Richtung betrachiet befindet sich hier erst nach
6 (-1-14)-Ebenen das nichste Atom, wodurch sich der Atomabstand in dieser Richtung zu

6.394 A ergibt (vgl. Abb. 6.2(2)).

Auf der Si(111)-Ebene sind zwei zueinander senkrechte Richtungen ausgezeichnet. Dies sind
die [-110]- und die [11-2]-Richiung. Da Si eine kubische Kristalistruksur anfweist, stehen
diese Richtungen senkrecht auf der (-110)- bzw. der (11-2)-Ebene. Der (-110)-Ebenenabstand
betrigt 1.920 A, wobei sich jedoch wieder von einem einzelnen Si-Atom ausgehend das
nichste in [-110]-Richtung erst nach 2 Ebenen befindet, entsprechend einem Atomabstand
von 3.840 A. Der Si(11-2)-Ebenenabstand beirigt 1.109 A, wobsi sich hier erst nach 6
Ebenen wieder zwei Atome in [11-2]-Richtung hintereinander befinden, entsprechend einem
Atomabstand von 6.652 A. Die Beugungsexperimente zeigen, daB die «o-FeSip[1-10]-
Richtung parallel zu Si[-110] aufwichst. Somit ergibt sich folgende Epitaxierelation mit drei

unterschiedlichen azimuthalen Crientierungen:

-n AR LA AT R

o-FeSiz{112}]|61{111) 6.1}

mit ¢-FeSisg[1-10}|ISi<-110> bzw. a-FeSiy[-1-11]|ISi<11-2>

Aufgrund der kleineren Atomabstinde von o-FeSiy ergibt sich eine Gitterfehlanpassung von
-0.8% in Si<-110>- und -3.9% in Si<li-2>-Richiung. Abb. 6.2(a) zeigi das Wachstum der

Giiter aufeinander,

Fiir - -FeSip ergibt sich aus den Beugungsexperimenien die in Kap. 3.1.1 als Typ C
bezeichnete Epitaxierelation mit ebenfalls drei azimuchalen Orientierungen: =

- B-FeSiz(80D)|[Si(111) | (6.2)
it B-FeSiy[010]]|Si<-110> bzw. B-FeSi»[100]||Si<11-2> o
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Aufrund des geringen Unterschiedes der b und ¢ Gitterkonstanten ist diese Orientierung nicht

von der Folgenden zu unterscheiden:

B-FeSi,(016)|Si(111) (6.3)
mit B-FeSiy[001][|Si<-110>bzw. B-FeSiy[160][|Si<il-2>

2 x d(Si(-110)

=3.840 A
Si[-110] ‘g‘i fE i
: gm—% >0 _ © . 6xd(Si(11-2)
. =6652A
$5i[11-2] T

o -FeSi, [1-10]

6 x d(or ~FeSiy(-1-14))
=6.394 A

o -FeSiy[-1-11]
e
2 % d(e.-FoSiy(1-10))
(a)- =3.808 A

8if-1 1]

& §i[11-2)

&

B -FeSi, [010] bzw. [001]

a(B -FeSi,(100))

L
Fu

[+>]
W)

=0 %A
= F.00,

&P -FeSi, (010) bzw. (001))
(b) =7.751 bzw. 7.833 A

. T

Abb. 6.2: Epitaxiereiationen zu (a}) o-FeSis(112){[Si(111} mit o-FeSis[1-10]//Si<-110>
Y und  (B) PB-FeSin(001) bzw. (010)fjSi(i1l) mit B-FeSis[0I0]  bzw.
[001]//Si<-110>. Eingezeichnet sind alle drei azimuthalen Orientierungen, wobei

sich die Koordinatensysteme auf die feit gezeichneten beziehen.

Da bei diesen Epitaxierelationen  fiir -B-FeSiy nur Richtungen parallel zu einer der drei
-Grundrichtungen vorkommen, sind die jeweiligen Richtungen senkrecht auf die gleich
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indizierten Ebenen und die Ebenenabstinde enisprechen denen zweier Atome in die
entsprechende Richtung. Wie Abb. 6.2(b) zeigt, passen die QGitter in Si{11-2]- bazw.
B-FeSin{100}-Richtung nur aufeinander, wenn man eine aus zwei einzelnen $-FeSiy Zellen
bestehende "Uberzelle” betrachtet (2 x 9.863 A=19.726 A). Diese ersireckt sich dann iiber
drei Si-Atomabstinde (vgl. Abb. 6.2(a)) in Si[11-2]-Richtung (3 x 6.652 A=19.56 A). Dann
ergibt sich in diese Richrung eine Gitterfehlanpassung von -1.2%. Der doppslte Si(-110)-
Ebenabstand enispricht, bis aufl eine Gitterfehlanpassung von 1.4%, dem Abstand der
B-FeSiy(010)- bew. (001)-Ebene. Somit ist die Gitterfehlanpassung wesentlich kleiner als bei

der vorwiegend bei der SPE beobachteten Epitaxie vom Typ A (vgl. Kap. 3.1.1).

Interessant ist, daf die hier gefundene Epitaxie vom Typ C (Gleichung (6.2) und (6.3)) auch
fir mit Ionensirahlsynthese und nachfolgender Phasenriickumwandlung aus der <-Phase
erzeugtes B-FeSiy beobachiet wird [33]. Unterstellt man, daf das a-FeSip dabei ebenfalls mit
der einzigen bisher beobachteten Epitaxicbeziehung (6.1) anfwichst, so liegt der SchiuB nahe,
daB die epitaktische Beziehung des §-FeSis nach der Phasenriickumwandlung durch die des
o-FeSis vor der Phasenriickumwandlung bestimmt wird. Eine DBeschreibung dieser
Phasenumwandlung existiert derzeit jedoch noch nicht, Epitazie vom Typ C wird ebenfalls an
"Template” B-FeSir-Proben beobachtet, wobei man sich aufgrund der KomgrofBe (einige um)
und der guten Kristallqualitét cine Verbesserung der optischen Eigenschafien erhofft [32].

Die Epitaxierelation o-FeSin(112)Si(111) 188t sich auch anhand des bereits in Kap. 3.1.1
vorgestellten Phasenumwandiungs-Modells (Abb. 3.5(¢)) erkldren {18,51,107]. Dabei
definiert man fiir 0-FeSiy eine neue Elementarzelle, wobei a’=2a, b’=2b und ¢’=c gilt. So
183t sich das tetragonale &-FeSiy (bis auf eine geringe Differenz der a” bzw. b” Achse zur ¢”
Achse, die zu der noch zu beschreibenden Verkippung fithrt) durch eine kubische
Elementarzelle beschreiben, die aus vier der wrspriinglichen Elementarzellen aufgebaut ist.
Diesen Sachverhalt verdeutlicht Abb. 6.3(a) nochimals. Wesentlich ist nun, dall diese neue
Zelle in ihren MaBen der Si-Elementarzelle entspricht, wobei sich lediglich die
Atombesetzung unterscheidet. Aufgrund dieser strukiurellen Gleichheit wichst die (111)-
Ebene dieser neuen Elementarzelle (87, b7, ¢”) parallel zur Si{111)-Ebene. Es entspricht aber
gerade diese (111)-Ebene der neun definierten Elementarzelle der a-FeSin(112)-Ebene in der

urspriipgiich;en Notation, wodurch sich die Epitaxierelation o-FeSin(112)1I5x(111) ergibt.

In dem nun Folgenden soll die bei den TED und XRD Untersuchungen beobachtete Ieichie
Verkippung der o-FeSip(112)- gegeniiber der Si(111)-Ebene erklért werden. Aus Abb.
5.14(a) 186t sich diese zu 2.020.5° und aus Abb. 5.14(b) zu 2.540.5° sbschitzen. Andere
Autoren beobachten eine Verkippung von 2.3° [18]. Begriindet liegt sie in dem irrationalen
Verhiltis der a- bzw. b-Achse von o-FeSin zur c-Achse. Ist dieses Verhdlimis rational, so

fallt der Nommalenvekior it einer Ebene immer mit einer Kristalirichtung zusammen, Ist nun,
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wie bei 0-FeSip mit ¢/a=1.907, das Verhilmis irrational, so befindet sich in Richtung des
Normalenvekiors n keine geordnete Anordnung von Atomen. Abb. 6.3(a) soll dies
verdeutlichen. Die dem Normalenvektor 1 (auf die (112)-Ebene) benachbaite Atomrichfung
ist die o-FeSip[221]-Richiung. 1 ergibt sich aus dem Kreuzprodukt der beiden in der Ebene
liegenden [-110}- und [-1-11]-Richtungen. Setzt man die entsprechenden Werte ein und
beriicksichtigt, daB ¢=1.907a gilt, so ergibt sich n aus: [-aa0]x[-a-21.907a] zu
a2 [1,907 1,907 Z]. Der [221]-Vekior 148t sich wie folgt schreiben: a (2 2 1,%07]. Somit 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 betrigt 2.58° und stimmt somit sehr gut mit

den experimentelien Ergebnissen iiberein.

o G-FeSiy[221] || Si[111]

8
n e hd ® E

2.58° e e s s o

o-FelSip[-1-11]
" Si[311]

(a) Y} b 8112}

Abb. 6.3: (a} Darstellung der o-FeSiy(112)-Ebene sowie der sich aus dem irraiionalen
Verhdltnis der a- zur c-Achse ergebenden Verkippung zwischen dem
Normalenvekior v und der [221]-Richtung. a’=2a, b'=2b und c=c” bezeichnen die
Ginterparameter einer zu Si  isomorphen "Uberzelle”. (b) Seitenansichr

- (Blickrichiung ist 0-FeSiyfI1-10]{{Si{-110]} mit a-FeSizf221]//Sif111] sowie der
. damit einhergehenden Verkippung zwischen i und 0-FeSiof221].

Eine genauere Beirachiung des Wachstums von o-FeSip auf Si(111) erlaubt Abb. 6.3(b).
Dargestellt ist die Seitenansicht der o-FeSiy-Schichi mit Blick in o-FeSip[1-10]-Richtung,
die parallel zu Si-110] ist {(vergleichbar der Perspekrive einer Querschnitts TEM Aufnahme).
Der Deutlichkeit haiber sind nur die Eisenatome dargestellt. In Wachstumsrichtung ("z-
Achse") ‘zeigt sich die Parallelitdt von der «-FeSi5[221)- und der Si[il1}-Richtung, was
zwangsldufig zu der mit den DBeugungsmethoden beobachteten Verkippung des
Normalenvektors n filhri. Nur in diesem Wachstumsmodus befinden sich die Eisenatome
(jeweils nach sechs Ebenen, siche Abb. 6.3(b)) wieder exak: iibereinander. Zwangsliufig
ergibt sich daraus auch eine Verkippung von 2.58° zwischen der o-FeSip[-1-11]- und der
Sif11-2]j-Richiung. Dieser Wachstumsmodus erklirt such, warum bei den Channeling-
- Untersuchungen (siehe “Abb. 5.11) “der Kanal im o-FeSiy nicht, wie aufgrund der
Epitaxierelation (6.1) erwartet wird, um 2.58° verkippt ist, sondern parallel zu dem Si[111]}-

Kanal verlduft.
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In dem letzien Teil dieses Kapitels soll das Zustandekommen des in den Abb. 5.12 und 5.16
fiir ¢-FeSip und in Abb. 5.21, 5.23 und 5.25 fiir 3-FeSiy beschriebene Kontrastes innerhalb
der jeweiligen vergrabenen Schicht erklirt werden. Die HRTEM Aufnahme in Abb. 5.16
zeigt deutlich, daf dieser an vorhandene Stufen in der unteren Grenzfléche zwischen dem Si
und dem o-FeSiy gekoppelt ist. Fiir B-FeSiy (Abb. 5.25) erkennt man zusitzlich noch eine
Verschicbung der (010) bzw. (001)-Bbene oberhalb dieser Swifen parvallel zur Sif1ll]-
Richtung, was letztendlich zu der becbachicien Kountrastfinderung fithrt. Eine mdgliche
Erkldgmmg dafiic ergibt sich avs der Verschiebung der Eisen bzw. Silizium Bbenen in
Wachstumsrichtung durch eine solche Stufe. Der Abstand der Si(111)-Ebenen betvdgt in
Wachstumsrichtung 3.14 A und entspricht damit weder dem Abstand der Si-Fe- (0.70 bzw.
0.82 A) nioch der Si-Si-Ebenen (1.53 A) im Bisendisilizid. Dadurch kommt es zwangsliufig

zu einer Verschiebung dieser Ebenen an einer Stufe.

Eine weitere mogliche Erldérung 148t sich aus Abb. 6.2(a) und (b) ableiten. Dort erkennt
man, daB die zwei Eisendisilizide nicht gegeniiber allen Translationen auf der Si(111)-
Oberfliche invariant sind, d.h. es gibt Verschiebungen, bei denen die Gitterraster nicht in sich
selber iiberfilhrt werden. Fiir o-FeSiy ist das eine Verschicbung um jeweils eine halbe
Einheitsldnge in die [1-10}- und die [-1-11}-Richtung, was einer Verschiebung um die halbe
Flichendiagonale entspricht. Bei dem so anfiretenden Stapelfehler werden die Eckatome des
anverschobenen Gitters zu den in der Mitte sitzenden verschoben und umgekelhnt (siche Abb.
6.4). Fiir B-FeSi, sind, aufgrund des gréferen Gitterparameters, noch wesentlich mehr dieser
Translationen, die das Gitter nicht in sich selbst iiberfiihren, moglich [108].

Abb 64 Darsfeilum des Stapelfehlers, der sich aus einer Verschiebung des o-FeSis-
Gmerrasters um eine halbe Fldchendiagonale ergibr.

Denkbar ist nun das Wachstum von, bis auf die Gitertranslation gleichem, Eisendisilizid auf
den emzelﬁen Si Stufen. Von einer Stufe zur nichsten kann dann, zusidtzlich zu de ¥ bereits
beschriebenen Verschiebung in Wachstumsrichtung, der beschriebene Stapelfehler auftreteq.
Beriicksichtigt man weiterhin die bereits beschriebene unterschiedliche Lage der Si-Atome
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der einzelnen Si(111)-Ebenen, so entsteht bei mehr als monoatomaren Stufen zwangsldufig
ein solcher Stapelfehler. Dabei mul man keine unterschiedliche Nukleation auf den einzelnen
Stufen annehmen. Welcher oder welche Kombination der genannten Effekte letziendlich fiir
die Kontrastentstehung verantwortlich ist, kann zur Zeit nicht abschlieBend beantwortet

werden. -

11) Heterostrukiuren

In diesem Abschnitt werden die in Kap. 5.1.3 vorgesteliten elekirischen Messungen an den
ci-FeSig-Schichten diskutiert. Ein wesentliches Ergebnis ist die gefundene Abhingigkeit der
elektrischen Eigenschaften von der Stbchiomeirie der Probe. Die Erhéhung des Eisenanieils
entspricht dabei einer Reduzierung der Anzahi der im ¢-FeSiy existierenden strukiurelien
Fisenleerstellen [15]. Abb. 5.18 zeigt deutlich eine Widerstandsabnahime mit steigender
Eisenkonzentration ¢ (0.81 bis 0.87) bzw. sinkender Eisenleerstelien-Konzentration ¢, (0.19
bis 0.13). Die Normmierung wurde vorgenommmen, um den EinfluB des niederohmigen
Substrates sowie, u. U. auch der Si-Deckschicht, mit zu beriicksichtigen. Da bei der
Parallelschaltung der Widerstinde der Substrateinflufl jedoch fiir alle Proben gleich ist, ist die
relative Widerstandsdnderung allein durch das Verhalten des @-FeSiy verursacht. Ein
qualitatives Modell fiir die Widerstandsabnahme ergibt sich unter der Annahme, daB die
strukturellen Eisenleerstellen in erster Linie Streuzentren darstellen. Somit sollie sich eine
lineare Abhingigkeit mit einer direkiten Proportionalitit zur Konzentration ¢, dieser
Leerstellen bzw. za 1-¢ (Eisenkonzeniration) ergeben:

e

pecCyec 1-¢ (6.4)

Fiihrt man eine Geradenanpassung der Messwerte durch, so ergibt sich p=<1-0.94c, was dem
erwarteten Wert sehr nahe kommit und somit ein Hinweis anf die Anwendbarkeit dieses doch
recht einfache ellansatzes, der dic Eisenleerstellen als Strenzentren betrachtet, Hefert.
Da bei tiefen Temperaturen (< 100K) dic Ladungstriger im Si ausfrieren und somit das
Substrat nicht mehr zum elekirischen Stromtransport beitrdgt, ist in diesem
Temperaturbereich cine absolute Messung moglich. Auch hier zeigt sich deutlich die
Stéchiometrieabhingigkeit. Fiir die nachgetemperie Probe mit einem Fe:Si Verhiitmis von
0.87:2 betrigt der Restwiderstand bei 4.2K lediglich 217 uCcm, was im Bereich der besten
fiir die Ionenstrahlsynthese erreichten Werte von 212 uQcm liegt [23]. Fiir aus der Schmelze
gezogene Einkristalle ergeben sich, orientierungsabhingig, 230 bis 250 uQem [60]. Die nicht
.naéhgetemneﬁe Probe mit Fe:5i=0.81:2 liegt mit 287 |1Qcm noch weit oberhalb dieser Werte.
Somit wird durch die Reduzierung der Anzahl der Eisenleerstellen eine Widerstandsabnahme

VoI - 70 ;,u.ac—ﬁ crreicht, was etwa 25% des Ausgangswertes entspricht, Um nun einen
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Vergleich der Raumtemperaturwerte zu ermoglichen, wurden diese aus dem
temperaturabhingigen Widerstandsverlauf extrapoliert (s.u). Fiir die nachgetemperte Probe
ergibt sich eine Widerstandszunahme von 22 yi{3cm auf ca. 239 pQcm bei Raumtemperatur.
Bei der anderen Probe kommt es zu einer Zunahme von 17 pQcm auf 304 pQcem. Somit liegt
die Widerstandzunahme zwischen 4.2 X und Raumtemperatur in einem Bereich, der auch von
anderen Autoren beobachtet wird (21.5 uQcem [23], 17 bis 20 pQem [60D).

Interessant ist, dal auch bei mit Ionenstrahlsynthese hergestellten ©-FeSip-Schichten die
Stochiometrieabhingigkeit des Widerstandes beobachtet wird {109]. A Abb. 6.5 zeigt die fiir
Raumtemnperatunmessungen bestimmten Werte. Die zwei zusidtzlich dargestsllten Werte
ergeben sich aus der Extrapolation der Tieftemperatur-MeBergebnisse der mitiels Allotaxie
hergestellten Schichien. Deutlich ist die gute Ubereinstimmung zu erkennen, die auf ein
gleiches Verhalten der unierschiedlich hergesteliten Proben hindeutet.
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0.30 0.82 0.84 0.88 0.88 a.80

Fissnkonzentration ¢

Abb. 6.5: Raumtemperaturwidersiand in Abhdngigkeit von der FEisenkonzenivation fiir
" -FeSiy: lonenstrahlsynthese (gefiillte Rechtecke) und Allotaxie (offene Rechtecke).

Die Ergebnisse zeigen, daB eine Angabe des Widerstandes alleine, ohne die zugehorige
Stéchiomeirie, keinen direkten Riickschluf auf die Kristallqualitét zuldht. So kénnen z.B. der,
cbenfalls fiir dic Ionenstrahisynthese (unterschiedliche Implaniationsenergie) verdifentlichten,
holien . Werte von 270 bis 290 uQem [59,103,1101 auf eine hohe L@ersteﬂenkonzemmﬁon

aud/ocier am eme sc;uec‘itera Knstanqaamat zurucsz*afm‘“lren sein.

Die érw_éhnte Extrapolation erfolgte an die Bloch-Griineisen Formel, wobei der ﬁetaﬂische
- “Widerstandsverlauf durch einen temperaturunabhingigen (Restwiderstand), éowie “einen
temperaturabhingigen Anteil beschrieben wird: p(T)=po+oem(T). Die
Temperaturabhéngigkeit ezgibt sich nach Bloch-Griineisen wie folgt:
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(2R e%)/(e2-1)2) dz (6.5)

ot &1y

Pm(T) = A (T/Op)?

Dabei stellt A eine Konstante und @y die Debye-Temperatur dar. Fiir Elektron-Phonon
Streuung ergibt sich theoretisch der Exponent n=35. Dieses Verhalten wird fiir das aus der
Schmelze gezogene ¢.-FeSiy beobachtet [60]. Fiir die Allotaxie-Schichten ergibt sich jedoch
eine wesentlich besserers Extrapolation fiir n=3. Eine mbgliche Ursache fiir diese T3-
Abhéngigkeit ist die s-d Elekironenstreuung der sich iiberlappenden Bé#nder, aber anch
verstidrke aufiretende Umkiappstreumechanismen [111,112]. Welche dieser Moglichkeiten fiir
das beobachtete Verhalten verantworilich ist, kann zur Zeit nicht beantwortet werden, da
hierfiir Bandstruktrechnungen zu ¢-FeSiy notwendig wiren. Ein vergleichbares Ergebnis
wird fiir die Ionensirahlsynthese gefunden [58]. Fiir die im Rahmen dieser Arbeilt
untersuchten o©-FeSip-Schichten ergeben sich ©p=680K (nicht nachgetempert) und
&p=713 K (nachgetempert), wobei aufgrund des geringeren zu extrapolierenden Bereiches
der Fehler etwa 50 K betragen wird. Die implantierten Proben liefern eine Debye-Temperatur
von (63030) K. Die Werte fiir Volumenproben liegen, orientierungsabhingig, mit 468 bzw.
538 K noch unterhalb von diesen [60].

Die ebenfails durchgefiiiwie Messung des Hali-Koeffizienten Ry ergibt fiir beide Proben
positive Werte. Dies zeigt, in Ubereinstimmung mit anderen Autoren, daB fiir das Metall
o-FeSiy (vgl. Ksp. 3.1.1) die Liocherleiung iberwiegt (p-Leinmg). Weiter ergibt die
Messung bei 4.2 X, da Ryg fir die Probe mit der geringeren Eisenleerstellen-Konzeniration
grofer ist, als fiir die nicht nachgetempente (6.2 x 164 cm3 -1 > 3.7 x 104 cm3 C-1). Somit
muB} fiir die Ladungstrigerkonzentration genau das Umgekehrie gelten (1.0x 1022 cm3 <
1.7 x 1022 cm-3). Daraus kann gefolgert werden, da8 die strukmrelien Eisenleerstellen p-
Ladungstriger generieren Bei der Zunahme der strukturellen Eisenleerstellen von i3 anf
19% betrigt die Zunahme der Konzentration der erzeugien Lécher 7 x 1021 cm-3. Aus der
Dichte von ¢-FeSiy (8.16 x 1022 e~ emtsprechend 2.72 x 1022 Fe cm-3) 148t sich die durch
die. Stochmmemeanderung erhalienc Andemng der Konzeniration der Exsenleerstcllen zu
1. 6 x 1021 cm-3 bestimmen. .._Scrn_it ergibt diese grobe Absc}'*atz.ung etwa vier Licher pro
strukturelier Eisenleerstelle. Aus den gewonnenen Mefidaten 188t sich ebenfalls die mittlere
freie Weglénge 1, der Locher bei 4.2 K abschitzen. (unter _ﬁer-_ groben Annahme eines freien
Lochergases). Bs zeigt sich, dal sich diese mit Abnahme der Leerstellenzahl vergroBert. Bei
einem Leerstellenanteil von 19% ergibt sich 1,=6.8 A und bei 13% ist mit 15=12.6 A die freie
‘Weglénge fasi doppelt so groB Recnnenscn ergibt sich in. deg (112) Eocne 1:}51 19%.
'__Leersﬁeﬂen ein rmmerer Lersteﬁenabstand VOil. 11 7 fx und fir 13% 14 i A Dzese_
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geometrischen Daten sind in ihrer absoluten GroBe nicht direkt an die mittlere freie Weglinge

gekoppelt, das tendenzielle Verhalten stimmt jedoch iiberein.
6.1.4 Eisendisilizid in Si(100)

Da Si(100) aus technologischer Sicht das wesentlich interessantere Material darstellt, werden

ahlreiche Versuche unternommen, ti-FeSis- und [B-FeSiy-Schichten auf Si(100) herzustellen.
Einkristallines Wachstum von FeSiy ist jedoch auf Si(100) schwieriger zn erreichen als auf
Si(i11). Die bei den unterschiedlichen Methoden gefundenen Bpitaxierclaticnen wurden

bereits in Kapitel 3.1.1 vorgestellt,

Eine mitiels Allotaxie in Si{100) vergrabene FeSiy-Schicht zeigt Abb. 5.26(z) und (b)
(Ts=600°C). Die Bildung einer geschlossenen Schicht findet nach der Temperung (1080°C,
2 8) statt, jedoch erkennt man deutlich das polykuistalline Wachstum. Im Vergleich zu den
Schichten auf Si(111) ist die Kristallgiite sehr schlecht und die Grenzflichen rauh. Deutlich
sind einzelne Komer zu erkennen, Dariiberhinans befindet sich ein groBer Teil von
Ausscheidungen unterhalb und oberhalb der Schicht. Dies wird auch fiir IBS-Proben in
Si(111) beobachtet [73,103,110]. Weiteres Tempern fillut zu einem Auseinanderlaufen der
Schicht. Dies kann teilweise in der schlechien Qualitit des Deck-Siliziums begriindet sein.
Die Erhohung der Subsirattemperatur auf 625°C und die Vermringerung der Eisen-
Peakkonzentration fillnt zu einer stark verbesserien Kristallgualitit des Deck-Silizinms
Gmin=14% fir 23 at% Eisen). Obwch! bei vergleichbarer Qualitét die Schichtbildung in
Si(111) problemios ablduft, wird dies in Si(100) nicht beobachtet. Eine mégliche Ursache
zeigt Abb. 5.27(b). Bei gleicher Temperung wie fir Si(111) kommt es zur Bildung ven,
entlang der Si{111}-Flichen, stark facettierten Ausscheidungen. Dies gilt ebenfalls fiiv die
unterhalb der eigentlichen Schicht liegende, aus kleinen Ausscheidungen bestchende,
Ausscheidungskette. Die Ausbildung dieser facetiierten Ausscheidungen wird auch fiir CoSip
in Si(100) beobachtet [1]. Erstaunlich ist, daB trotz der 10 s Temperung bei 1150°C die
Kleinen Ausscheidungen nicht anfgeldst werden. Dies 148t anf eine hohe, durch elastische
Energie und Grenzflichenenergien hervorgerufene, thermische Stabilitdt schiieBen. Dies mag
ein Grund fir dic Probleme bei der Allotaxie von FeSis in Si(100) sein. Da im Rahmen dieser
Arbeit jedoch eine systematische Variation der Herstellungsparameter nicht méglich war, 146t
sich.die Allotaxie von FeSij in Si(100) noch nicht abschlichend beurteilen.

6,_1__._5_ Potential und Probleme der Allotaxie von Eisendisilizid

Die aufgrund der Gleichgewichtsldslichkeit und der Diffusionskonstanten angenommene
_grunds‘a{tzliche Eignung von FeSiy fiir ein, durch Ostwald-Reifung und Koaleszenz,

o dem e

SLH"‘uuLvS Schichtwachstum [11,12] konnte bestatigt werden. Nach einer uyl.ﬁ"hc"hug der
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wichtigsten Herstellungsparameter (Substrattemperatur und Eisen-Peakkonzeniration) wird
durch die Temperung die Bildung qualitativ hochwertiger metallischer «-FeSiy-Schichten
erreicht. Deren Umwandlung in glatte, zusammenhingende halbleitende B-FeSiy-Schichten
ist durch eine zweite Temperung moglich. Nachfolgend sollen die in Kap. 2 vorgesteliten und

fiir die Allotaxie maBigeblichen Kriterien bewertet werden.

Um epitaktisches Si-Wachstum, die Grundlage mur Ubertragung der Kristallinformation zu
erreichen, miissen Substrattemperanmen von mindestens 650°C gewidhlt werden. Dabei
kommt es zur Ausscheidungsbildung, wobei die GroBe der einzeinen Ausscheidungen die
spitere Schichtdicke liberschreitet. Trotzdem gelingt es bei der Temperung, durch Ostwald-
Reifung und Koaleszenz, zusammenhingende Schichten zu erzeugen. Zu beachten ist
allerdings die dadurch anfiretende Rauhigkeit insbesondere der oberen Grenzfliche. Ein
weiteres Problem ergibt sich avs der, mit der Ausscheidungsbildung einhergehenden,
Entstehung von stabilen Si-Zwillingen. Neben einer erhdhten Fe Diffusion zur Oberfliche
verschiechtern diese die elekirischen Eigenschaften des Deck-Siliziums. Fiir mogliche
Anwendungen ist eine drastische Reduktion dieser Defekie nétig. Eine Besinflussung der
Wachstumskinetik, und damit auch der AusscheidungsgriBe sowie der Zwillingsbildung, ist
durch das Aufbringen von oberflichenaktiven Substanzen méglich. Diese, als Surfactants
(z.B. Antimon) bezeichneten Elemente, "schwimmen” wihrend der Kodeposition von Si und
Fe auf der Probencberfliche und verindemn so die Diffusionseigenschafien von Atomen auf
dieser Oberfldche. Die dadurch u. U. mégliche weitere Variation der Substrattemnperatur
konnte die AusscheidungsgroBe und die Zwillingsbildung positiv beeinflussen. Um dies zu
liberpriifen, sind weitere Experimente in Vorbereitung., Neben der Beeinfinssung der
Wachstumskinetik spielt die gezielte Dotierung des Siliziums oder auch des Eisendisilizids
(z. B. ebenfalls durch Antimon} eine wesentliche Rolle fiir die mdgliche Anwendung dieser
Heterostrukiuren, Diese Untersuchungen werden parallel zur Untersuchung der Surfactants

durchgefithrt.

Positiv wirkt sich das epitaktische nahezu einkristalline Wachstum der groBlen «-FeSiy-
Ausscheicungen auf die Kristallqualitét der getemperien Probe aus. Die Herstellung soicher
kristalliner vergrabener o-FeSiy-Schichten wird bisher mit keiner anderen Methode erreicht.
Dabei fithrt jedoch die zufdilige Ausrichtung der Ausscheidungen in eine der drei méglichen
azimuthalen Orientierungen zur. Bildung von Komgrenzen innerhalb der getemperten
a-FeSip-Schicht. Moglicherweise 148t sich durch #uBere Parameter eine dieser drei
Orientierungen gegeniiber den anderen favorisieren. Eine Moglichkeit liegt z. B. in der
Verwendung von fehlorientierten Wafem, die dies durch die entstehende Stufenbildung

bewirken konnten [24].
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Durch das epitaktische Wachstum der a-FeSiy-Schichten ist bereits jetzt ein detailliertes
Studium der strukturellen und elektrischen Eigenschaften moglich. So bewirkt die
Untersuchung der Stéchiometrieabhingigkeit der elekirischen Eigenschafien ein tieferes
Verstindnis des Leitungs- und Streumechanismus. Die strukturellen Eigenschaften
(Epitaxierelationen und Defekte) von o- und -FeSis kinnten zu einem tieferen Verstdndnis
der komplizierten Phasenriickumwandlung beitragen. Dies konnte zu einer verbesserten
Herstellung des halbleitenden B-FeSiy filhwen. Dabei kann die geringe Gitterfehilanpassung
der fiir die Allotaxie gefundenen epitaktischen Beziehung zwischen Si und B-FeSiy zu einer
weiteren Verbesserung der elekirischen und optischen Eigenschaften fithren,

6.2 Siliziumdioxid

In diesem Abschnitt werden die in Kap. 5.2 vorgestellien Ergebnisse der Allotaxie von Si0p
diskutiert. Alle Experimente wurden dabei auf Si{100)-Substraten ansgefithit.

6.2.1 Einflu der Herstellungs- und Temperparameter auf die Bildung von
vergrabenem Silizinmdioxid

Sauerstoffeinbay und Kristallgualivdt

Die Ergebnisse von Kap. 5.2.1.1 zeigen, dal die auf den geheizten Wafer deponierte 5i0
Menge statk von der Substratiemperatar abhingig ist. Dies 188t sich durch das verstiirkie
Wiederabdampfen von SiO bei hoheren Temperaturen erkliren. So wird oberhalb von 600°C
das gesamte SiC, das mit einer maximalen Rate von 0.075nm/s aus der Effusionszelie
verdampft werden kann, wieder desorbiert (vgl. Abb.5.28(b)). Der Einbau von SiG (und
damit der Sauerstoffeinban) dndert sich jedoch entscheidend, wenn zuséizlich Si aufgedampft
wird. Abb. 5.31 zeigt qualitativ den Sauerstoffeinban in Abhingigkeit von der Si-Rate bei
O-Rate. Durch das Si wird das SiO teilweise abgedeckt, bevor es abdampfer
{Desorbieren) kann. Der dadurch mégliche Sauerstoffeinban auch filr Temperamren oberhalb
von G00°C zeigt sich in dem Aanstieg in Abb. 5.31. Bei siner Si-Rate von ca. 0.07 nm/s und
nei konstanter $10-Rate erreicht der Sauverstoffeinbau fiir T=760°C ein Maximum. Zu
beachten ist dabei, daB der eingebaute Anteil wichst, obwohl der prozentuale angebotene
Sauerstoffanieil mit zunehmender Si-Rate immer weiter sinki (reines Si0 = 50%, Si+SiC =
23%, etc.). Dies erklirt dann das Absinken der Sauerstoffkonzeniration bei weiter
ansteigenden Si-Raten. Da dieser Proze} stark temperaturabhiingig ist, wirkt sich hierbei die
inn Kap. 5.2.1.1 diskutierte Temperaturinhomogenitdt des Substratheizers besonders negativ
- aus-{vgl.- Abb. 5.30). Da bei gleicher Si-Rate der Sauerstoffeinbau ebenfalls stark von der
“zagzbotenen SiO-Menge bestimmt wird, fithrt das ebenfalls inhomogene Aufdampfprofil der

. Effusionszelie zu einer weiteren Erschwerung reproduzierbarer Experimente.
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Ein Optimum an Kristallqualitit (des Deck-Siliziums) und Sauerstoffgehalt wird mit
steigender Substrattemperatur erreicht. Experimentell waren jedoch nur Temperaturen von
maximal 850°C erreichbar, wobei dort bereits die aus der Effusionszelle angebotene SiC-
Menge zu niedrig ist. Weiterhin zeigi sich, daf, neben den hohen Temperaturen, ein
Optimum fiir Kristallgualitit und Sauesstoffkonzentration erreicht wird, falls die Si- und SiG-
Raten so gewihlt werden, dab gerade der maximale Sauerstoffeinbau statifindet. Die Ursache
der schlechten Epitaxie wird im folgenden Abschnitt diskutiert.

Mikrosirukiur der ungeremperten Probe

Abb. 5.33 zeigt die XTEM-Aufnahme einer der besten Proben nach der Herstellung
(%in=28% im Deck-Si bei 20 at% Sauerstoff). Auffillig ist die deutliche Kontrastinderung
(scharfe Grenzfliche) bereits fiir kleine Sauerstoffinengen. Sollte es zur Bildung von
Ausscheidungen kommen, so liegi deren Grofe unterhalb von ca. 3 nm (entspricht dem
Auflgsungsvermdgen des Mikroskops). Dies fithri, wie bereits in Kap. 2 erliiutert, zu einer
starken Reduzierang der "freien" Si-Fliche, die zur Ubertragung der Kristallinformation
beitragen kann, und damit zn der beobachteten schlechten Qualitit des Deck-Si. Dies decks
sich mit der Beobachtung, da8 die Oxidation von Si lagenweise statifindet [113,114,115].
Somit kommit es, zumindest bei der thermischen Ozidation, nicht in nennenswertemn Mafle zur
Bildung von dreidimensionalen S5i0j-Ausscheidungen [116], sondem zur lagenweisen
Abscheidung von Si0;. Bedingt hierdurch ist die Kristallinformation bereiis nach wenigen
Monolagen zerstért, Einen positiven Einflufl kénnte hier die, filr bestimmte Temperaturen
und Sauerstoffpartialdriicke, aufiretende Koexistenz von Oxidarion und gleichzeitigem Atzen
des Si durch den Sauerstoff haben [84,86]. Dadurch entstehen reine Si Bereiche auf der
Waferoberfliche, die wieder zur Uberiragung der Kristallinformation beitragen konnen. Da
dieser Effelt verstirk: fiir hohe Temperaturen suftritt (hoher Dampfdmck von Si0 filhet zu
verstdrkiem Abdampfen), 188t sich dadurch die Verbesserung der Kristallgualitdt und
gleichzeitig die  beobachtete zunehmende Schichtrauhigkeit erkliren. Ahnliche
Beobachtungen werden auch fiir die thermische Oxidation gemacht [117]. Eine weitere
Moglichkeit besteht in der Deposition dicker sauerstoffhaltiger Schichten mit geringeren
Sauerstoffpeak-Konzentrationen. Hier ist jedoch noch zu kidren, ob ‘hier Schichtbildung

iiberhaupt moéglich ist.

DaB bei der Kodeposition von Silizium und Siliziumnmonoxid das SiO lediglich eingebaut unc
nicht weiter oxidiert wird, zeigen die AES-Untersuchungen (Abb. 5.34). 45% des gesamten:
Sauerstoffs werden auch als SiO eingebaut. Der Rest lisgt in einer nicht identifizierten
Kop:din_a_t_iqn-_vor, -die aber:von SiOp verschieden ist. Da somit kein Si0Oy gefunden Wirf:ié,
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reichen die vorhandenen Substrattemperturen nicht zu einer vollstindigen Oxidation aus.

Diese wird erst bei der anschlieBenden Temperung erreicht (s.u.).

Die bereits bei der Deposition anfiretende Zwillingsbildung des Deck-Si (Abb. 5.33) dhnelt
stark der bereits fiir FeSiy beobachteten. Ebenfalls werden solche Zwillinge fiir
Sauerstoffimplantationen (SIMOX) bei niedrigen Substrattemperaturen (100°C) beobachiet
1118]. Dort ist ein Ausheilen auch bei Temperaturen von 13%0°C (30 min) nicht méglich. Ein
vergleichbares Verhalten zeigi sich bei den mittels Allotaxie hergestellten Proben. Die
Implantation bei hoheren Temperaturen hingegen zeigi keine Zwillingsbildung und
Versetzungsdichten unter 10 cm2 [119]. Neben dem bereits diskutierten konnte dies ein
weiteres Indiz fiir die notwendige Temperarrerhdhung bei der Allotaxie sein. Experimentell
186t sich diese Vermutung mit den derzeit vorhandenen appavativen Moglichkeiten jedoch
nicht bestétigen. Ein weiterer Ansatz zur Vermeidung der Zwillingsbildung besteht in dem
Wachsturn dicker Deck-Silizium Schichten (wm). Tritt dort ein teilweises Ausheilen der
Zwillinge wihrend des Wachsturns anf, so kénnte durch eine nachirdgliche Amorphisierung
des Bereiches zwischen der vergrabenen Schicht und dem defekifreien obersten Deck-Si,
gefolgt von einer thermischen Rekristallisation, eine Verbessenung der Kristallqualitit

erreicht werden.

Einen weiteren Einfin8 der bereits diskutierten inhomogenen SiO-Deposition zeigen Abb.
5.35 und 5.36. Dort 148t sich eine Verkippung des Deck-Silizinms gegen das Substrat
becbachten. Am Probenvand (wenig Sauersioff) ist sie gering, in der Probenmitie (maximaler
Sauerstoff) ist sic maximal. Dieses Verhalten scheint mit der unterschiedlichen eingebrachten
SiG-Menge korreliert zu sein, wobei jedoch eine befriedigende Erkidrung derzeit noch nicht

gegeben werden kann.
Temperuing

Die Temperung filhrt bei der Probe mit einer Sauerstoff-Peakkonzentration von 20 at% nicht
zur Bildung einer geschlossenen Schicht, sondem lediglich zu einem leichten
Zusammenlaufen (25 at%). Abb. 5.37 zeigt, daB sich ein Band von isclierten Ausscheidungen
bildet. Bei SIMOX Proben hingegen wurde fiir stark unterstchiometrische Proben (it
eintem -abgeschiizten Sauersioffanteil von ca. 25 bis 30 ai%) nach der Temperung eine
geschlossene Schicht erzengt. Dabei ist jedoch die Gesamisauerstoffmenge wesendich gréBer
und die bessere Kristallqualitit erlaubt hohere Tempertemperaturen [75,118]. Da diese hohen
Temperaturen ‘nicht dorch eine lingere Temperung bel tiefen Temperaturen vollsiindig
kompensiert werden kinnen [120], ist eine solche Hochtcmpera‘amempemno auch fiir die
~Allotaxie wesenilich. Fiir Proben mit einem hiheren Sauerstoffanteil sowie einer héheren

: SauﬁiSLULf‘PC&kkﬁr_ entration 140t sich dann auch bei 1300°C Schichtbildung fiir miitels
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Allotaxie hergestellte Proben erreichen (Abb. 5.38). Dies wird auch durch die AES
Untersuchungen (Abb.3.39) bestitigt. Die Analyse zeigi, daf sich zwar noch keine
vollstindig zusammenhingende Schicht gebildet hat, der gesamte Sauerstoff jetzt aber in

Form von Si0y gebunden ist.

Der hohe Sauverstoffanteil der ungetemperten Probe filhri jedoch zu einem polykristallinen
Wachstum des Deck-Si. Die SIMOX Experimente zeigen, daB zur Erzeugung qualitativ
hochwertiger vergrabener Si04-Schichien eine nur leicht unterstdchiometrische, oder besser
sogar eine stbchiometrische, SiCy-Schicht bereits nach der Implantation vorliegen muf, Fir
die Allotaxie ist diese Forderung nicht mit dem kristallinen Wachstum des Deck-Si vereinbar.
Dort fithrt ein Sauverstoffanteil von weniger als 30 at% bereits zu einem polykristallinen
Wachstum. Somit 188t sich der Sauerstoff nicht in der fiir die Schichtbildung benétigten

Menge deponieren, ohne daB die Kristallinformation zerstort wird.

Eine Moglichkeit, evil. das polykristalline Wachsturn des Deck Si zu umgehen und trotzdem
einen grofen Sauerstoffanteil einzubauen, konnte in der Kedeposition bei Raumtemperatur
mit anschlieBender Temperung liegen (SPE). Abb. 5.40 zeigt jedoch, daB bereits filr sehr
geringe Sanerstoffrengen das Deck-Si bei der Temperung wiederum polykristallin wird.
Erkidren 148t sich dies ans der durch den Sauversioff stark verlangsamien Rekristallisation (fiir
0.5 at% Sanerstoff bereits auf 1/10 [121]). Somit bewegt sich die Wachstumsfront von dem
Wafer kommend so langsam durch die sauerstoffhaltige Schicht hindurch, dafl es aufgrund
der erhohten Temperatur zwischenzeitig zu einer spontanen Nukieation im Deck-Si kommt
(vel [1221), was letztendlich fiir das polykristalline Wachstum verantwortlich ist. Somit
bietet die Einbeziehung der SPE in die Allotaxie bisher keine Moglichkeit, unter kristallinem

Si vergrabene zusammenhiingende SiCy-Schichten zu erzeugen.
Weitere Alictaxiemethoden

Neben der Kodeposition von Si und SiO erfolgten ebenfalls erste Versuche fiir Si und
molekularen Sauerstoff (Og). Auf dieses System treffen die bereits gemachien 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
Schichit beobachtet [88]. Dabei liegt der Sauersioff entweder in Form eines kristaliinen Oxids
(SinQ). oder als phasengetrenntes Si und Si0, vor. Eigene Experimente mit vergleichbaren
Parametern filhrten hingegen zu einem polykristallinen Wachstum des Deck-Si. Die Tatsache,
daf}-die obigen Ergebnisse nur filr ein schmales Temperaturfensier (670 bis 675°C) berichret
werden, erschwert deren Reproduktion erheblich. Interessant sind die Ergebnisse der AES
Untersuchungen der Allotaxie Proben. Wie bei SiO wird auch dort nach ‘der Kodeposition
kein S10y gefunden. Es liegen jedoch ca. 50% des Sauerstoffs nach der Deposition als Si0
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vor. Dies ist umso erstaunlicher, da die Bildungswirme von SiO mit 20 bis 30 kcal/mol
wesentlich kleiner ist als die von SiOg (ca. 190 bis 200 kcal/mol) [123]. Dabei ist jedoch
noch nicht die benétigte Aktivierungsenergie beriicksichtigt. Diese scheint fiir die Bildung
vont Si0Oy wesentlich groBer zu sein, als fiir Si0O. Die Temperung schlieBlich liefert die
benétigte Energie, so daB nach 5,5 h bei 1200°C 77% des Sauerstoff als 5109 gebunden sind
und es zu einem deutlichen Zusammenlaufen des Profils gekommen ist. Das Deck-Si bleibt
alierdings polykrisialiin. Die Brzeugung von Si0s-Ausscheidungen kbnnie bereits withrend
der Deposiiion durch den Einsatz von reakiiverem atomarem Sauerstoff (z.B. durch Ozon)

erreicht werden.

Ebenso konnte kein ausreichender Sauerstoffeinbau bei gleichzeitigem einkristallimem Si-
Wachstuin bei den Versuchen mittels Niederdruck-Gasphasendeposition (LPCVD) erreicht
werden. Dort wird gleichzeitig Silian und molekularer Sauverstoff angeboien. Die becbachtete
sprunghafte Verschlechterung der Xristaligualitdt (vgl. Abb.5.42) mit steigendem
Sauerstoffanteil deckt sich mit fritheren Beobachtungen [89]. Dort wurde beim {Tberschreiten
einer Schwellenkonzentration ebenfalls eine starke Verschlechterung der Kristallinitét
festgestellt, Da bei der Allotaxie (LPCVD) eine nahezu vollstdndige Zerstérung der
Kristallqualitdt fiiv mehr als 10 at% Sauverstoff beobachtet wird, eignet sich diese Methode
ebenfalls nicht zur Deposition von kristallinen Heterostrukiuren.

6.2.2 Probleme der Allotaxie von Silizivmdioxid

Die Ergebnisse des vorhergehenden Abschnittes haben gezeigt, dafl die Anwendbarkeit der
Alioraxie fiir SiO» in erster Linie durch die fehlende Ubertragung der Kristallinformation von
dern Wafer zum Deck-Si hin limitiert wird. Dies 188t sich durch die fehlende
Ausscheidungsbildung und die damit verbundene zweldimensionale Sanerstoffbedeckung der
Si-Obertlache eriddren. Diies fithrt, trotz des geringen Saunerstoffanteils, zu der Bedeckung
einer. groBen Si-Fliche, wodurch die zur Ubertragung der Kristallinformation verbleibende
Fliche sehr stark reduziert wird, Neben der angesprochenen Erhéhung der Substrattemperatur
kénnte die kiirzlich nachgewiesene Nukleation von Si05 an den Substratsiufen eines um 5°
verkippten Wafers einen weiteren Ausweg aus diesemn zweidimensionalen Wachsmm

ermoglichen [124].

Die durch die Temperung hervorgerufene Schichtbildung ist auch fiir mittels Allotaxie
hergestellte Proben moglich und somit kein limitierender Faktor fiir das allotaktische
Wachstum von vergrabenem Si0On. Aufgrand der geringen Diffusion und Léslichkeit
(Dg=0.13 cm?/s, E=2.53eV, Cy=9x1022cm3, E=1.52eV, [90]) ergibt sich eine
- Aktivierungsenergie fiir die SiOp-Schichtbildung von 4.05 eV, Werte fiir die Rildung von

CoSip- und FeSip-Schichien liegen bei ca. 3.5¢V [125]. Zur Schichibildung werden hier
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Temperaturen von 1100 bis 1150°C bendtigt. Um eine Schichtbildung bei $i09 zu erreichen,
sind somit noch héhere Temperaturen von ca. 1300°C notwendig. Dies deckt sich mit den
Ergebnissen fiir die Sauerstoffimplantation (SIMOX) und liegt in demn von Mantl bestimmten
Temperaturbereich, der fiir Ostwald-Reifung und Koaleszenz, also die Schichtbildung,
bendtigt wird (siehe Abb. 2.4) [11,12].

AbschiieBend bieibt festzuhalien, daB eine erfoigreiche Aliotaxie von unier einkristaliinem Si
vergrabenem Si0p nur méglich scheint, wenn bereits wihrend der Deposition Si0Op-
Ausscheidungen gebildet werden und somit die Ubertragung der Kristaliinformation vom

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 erméglichen kann. Erstmals erfolgreich angewendet wurde
sie fiir S5i/CoSiy/Si(100)-Heterostrukturen [5,126]. Vorteilhaft erweist sich, neben der
Deposition schwierig herstellbarer Heterostrukturen, die Moglichkeit, die Schichtdicken der

vergrabenen Schicht und des dariiberliegenden Deck-Siliziums unabhingig voneinander zu
wihlen, sowie die mdgliche grofflichige 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 arnorphe Siliziumndioxid.

Nach der Kodeposition von Silizium und Eisen bei 650°C liegt das Fe in Form grofler
zigarrenférmiger Ausscheidungen, die in  die Si-Matrix eingebettet sind, vor.
Uberraschenderweise besichen die Ausscheidungen vorwiegend aus «-FeSip, obwoll diese
Phase thermodynamisch erst bei Temperaturen oberhalb von 937°C stabil ist. Fiir die Bildung
einer gleichmiBigen Schicht wird eine Eisen-Peakkonzentration zwischen 22 und 26 at%
bendtigt. Durch das Zusammenwachsen der kristallinen Ausscheidungen bei der 10 bis 20s
Temperung bei 1150 bis 1170°C entsteht eine qualitativ hochwertige a-FeSiy-Schicht mit
einer Channeling-Minimalausbeute von lediglich 12%. Die epitaktische Beziehung zu dem
Si-Substrat ergibt sich zu: ¢-FeSiy(112)|ISi(111). Die Analyse zeigt weiter, daB es aufgrund
der tetragonalen Struktur des o-FeSiy zu einer Verkippung von 2.6° zwischen diesen zwei
Ebenen kommt, wobei die exakte Epitaxierelation wie folgt beschrieben werden kann:
0-FeSip[221]iiSif111]. Bedingt durch die unterschiedlichen Symmeirien der o-FeSin(112)
und der Si(111) Flichen ergeben sich drei azimuthale  Orientierungen:
a-FeSis[1-10]]1Si<-110>. ' ' . '

der elekirischen Eigenschaften der metallischen Schichten zeigte sich
eine starke Abhéngigkeit von der Konzentration der strukturellen Eisenleerstellen in der
c~FeSiy-Schicht. Durch eine mehrstiindige Temperung bei 800°C 148t sich derven Anteil von
19% direkt nach der Hochtemperaturtemperung auf 13% reduzieren, ohne das es zur Bildung
von B-FeSiy kormmt. Dabei nimm der spezifische Widerstand mit der Konzentration der
Eisenieerstellen ab, so daB fiir die besten Proben (13% Leerstellen) ein Restwiderstand
(4.2 K) von 217 u€icm gemessen wird. Aus der Widerstandséinderung in Abhingigkeit von
der Konzentration der strukturellen Eisenleerstellen und der Temperatur lassen sich diese als
Streuzentren identifizieren. Die Temperaturabhingigkeit des Widerstandes zeigt einen fiir
Metalle typischen Verlauf gemi der Bloch-Griineisen Formel, wobei der Vorfaktor
proportional zu T3 ansteigt. Dies legt nahe, da moéglicherweise s-d-Elekironen Swreuung in
den o-FeSip-Schichten dominiert. Weiterhin haben bei tiefen Termnperaturen durchgeﬁihrté

Hali-Messungen ~Hinweise ergeben, da wahrscheiniich die Bisenieerstelien fir die
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Locherleitung des o-FeSiy verantworilich sind. So nimmt parallel zu den Eisenleerstellen die
Ladungstrigerdichte ab. Eine grobe Abschitzung ergibt die Generation von ca. 4 Lichern pro
Eisenleerstelle. Durch die Verringerung der Anzahl der Streuzeniren bei Abnahme der
Eisenleesrstellenkonzentration vergroBert sich die mitilere freie Weglidnge 1; von 6.8 A (19%)
auf 12.6 A (13%) (bei 4.2 K).

e in der ¢-FeSiy-Schicht erzeugt, so

Werden vor dem 11
wWeraer T Zeugt

148t sich diese durch eine etwa 5 stiindige Temperung bei 800°C in B-FeSiy umwandeln. Es
zeigt sich, daf diese Schichten aus einzelnen, um einige Grad verkippten, K&mern bestehen,
deren Epitaxierelation zurmn Si-Substrat sich wie folgt ergibti 3-FeSip(618) baw.
(001)||Si(111). Bs werden, analog zu o-FeSiy, drei azimuthale Orientierungen gefunden:
B-FeSi»[001] bzw. [0101||Si{111]. Interessant ist, daB diese Orientierung ebenfalls fiir miitels
Ionenstrahlsynthese hergestelltes B-FeSiy beobachtst wird, falls dies auch durch die
Phasenriickumwandlung aus der o-FeSip Phase erzeugt wird. Da diese Orientierung, die bei
der SPE nicht beobachtet wird, eine geringe Gitterfehlanpassung von 1.4% (in Si[-110]-
Richiung) und -1.2% (in Si[11-2}-Richtung) zu dem Si(111)-Substrat aufweist, besteht die

Hoffnung, so hochwertiges B-FeSi; herzustellen.

Als ein Problem der Allotaxie erweisen sich die Zwillinge in dem Deck-Si. Deren Stabilitét
ist sc groB, dal sie selbst bei der Hochiemperaturtemperung (1170°C) nicht ausgeheilt
werden konnen. Weiterhin wurden innerhalb der o~ und B-FeSip-Schichten Stapelfehier
gefunden.

Die Untersuchung der Kodeposition von 3i und Si0 filhrte zum Verstdndnis des
Einbaumechanismus. Dabei werden die SiO-Molekiile von den Si-Atomen bedeckt und somit
am Abdampfen gehindert. Es bilden sich jedoch keine Si0Oy-Ausscheidungen, so daf es zu
ciner zweidimensionalen Bedeckung der Si-Oberfliche durch die SiO-Molekille kommt.
Diese lagenweise Oxidation, die bereits von der thermischen Oxidation her bekannt isg, fithrt
zu einer starken Stérung der Ubertragung der Kristallinformation. Bei einer
Sauerstoffkonzentration von 30 ai% kommt es zu sinem vollstindigen polykuisiallinen
Wachstum des Deck-Si. Der zweite Prozefischritt, die Schichtbildung durch die Temperung
bei 1300°C, 148t sich, analog zo den SIMOX Ergebnissen, auch bei der Allotaxie ausfithren.
Somit liegt letziendlich das Problem der Allotaxie fiir das Silizium-Sauerstoff-System in der
Uberiragung der Kristallinformation. Die Wahl hoherer Substrattemperaturen 148t hier eine
Verbesserung erwarten. . '

AbschlieBend betrachtet ermbglicht die Allotaxie von Eisendisilizid die Herstellung
- metallischer und halbleitender vergrabener FeSip-Schichten mit Vorzugsorientierung in
Wachstumsrichiung.  Demgegentiber - zerstdrnt der - Sauerstoffgehalt das  epitaktische

Cilirmirnurarhetiim 37 a hicr Aia = 1 ratrta AsmroranmAlaslrate dae ATl acaos nu}gi-u—inabn
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sowie durch zahlreiche Gespriche an deren Interpretation maBgeblich mitwirkien;

Herr Dr. G, Crecelius, der die EELS Untersuchungen zur Phasenbestimmung durchifiihite;

Herr Dr. G. Guggi, der die Rontgenuntersuchungen zur Epitaxiebestimmung durchfiihrie;

Herr Dr. H. Dederichs, der filr die Durchfithrung der AES Untersuchungen verantwortlich

 zeichnet;




Die Herren Dr. R. Carius und F. Eggenweiler, an deren Tieftemperatur HallmeBplatz ich die
elekirischen Messungen durchfiihren konnte;

Frau A. Fink, die bei allen organisatorischen Problemen fiir schnelle Losungen sorgte und
deren herzliche Art das Arbeitsklima maBigeblich beeinflufite;

T

Hexr M. Skotarzik, der die Losung von EDV-Problemen libemnommen hat;
Herr W. Janflen, der die Arbeit auf der VAX ermiglichte;

Die Bedienungsmannschaft des Tandetron-Beschleunigers, bestehend aus den Herren Dr. F.
Dworschak, S. Beiger, W. Pieper, 0. Schwalbach und H. Scheeren, die durch ihie Arbeit die

RBS Analysen erst emmdglichten;

Die Reinraum-Mannschaft, besiehend aus den Herren F.-J. Schrételer, A. Steffen, F.
Ringelmann und . Zillikens, die stets hilfsbereit zur Stelle waren;

Heir G. Schmidt vom Institut fiir Halblelierelekivonik der RWTH Aachen, der die LPCVD-

Proben herstellte;

Herr Dr. B. Hollinder, der fiir alle Fragen ein offenes Gehdr haite und stets eine Antwort
wubBte;

Meine Frau Monika sowie meine Familie, die durch ihre vorbehaltlose Unterstiitzung erst die
Durchfiihrung der voiliegenden Arbeit exrnéglichien.

Danken mochte ich apch allen hier nicht namentlich genanmten Mitarbeiterinnen und
Mitarbeitemn der Gruppe Ionentechnik am ISL Die stete Diskussionsbereitschaft und die sehr
angenchme Arbeitsatmosphire schaffen, zusammen mit der vorhandenen  modeinen

Ausstatiung, die Basis fiir eine erfolgreiche wissenschafiliche Axbeit, -
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