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Abstract

In situ resistance measurements during the growth of ion beam sputter
deposited tantalum films have been employed to elucidate the conditions
necessary for the formation of either the b.c.c. (w-Ta) or the tetragonal (B-Ta)
structure. Tantalum films condense at room temperature onto sputter-cleaned
fused silica substrates as the 3 phase with resistivities p in the range 200-220
u(l cm. o-Ta films with p between 40 and 55 p)-cm can be prepared if the
films are deposited on the top of thin {more than 3 nm) niobium underlayers.
The niobium underlayer thickness is very critical with respect to the nucleation
process of tantalum. When it is less than 3 nm, tantalum films consisting of
mixtures of «-Te and B-Ta result. This is because niobium on fused silica
nucleates first in a structure differing from the common b.c.c. structure. This
phase cannot promote the nucleation of pure «-Ta. It converts to b.c.c.~Nb if

the layer thickness exceeds 3 nm.

The experimental results provide the basis for a discussion of the relations
between the structural changes and the resistance of the growing films. To

evaluate the electrical properties of the films the well-known Fuchs-Namba

relation was applied.

In situ resistance-isotherms of Nb/8i multilayers were performed at tempera-
tures between 250-300° C, in a hydrogen and argon atmosphere, in order to
study the kinetics of nucleation and growth of NbSi,. The resuits were discussed
using Avrami's theory of phase transformations. The characteristics of the trans—
formation are not affected by the gas atmosphere but by the transformation
time. Under hydrogen the transformation time is approximately twenty times

longer then the time under argon.
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Wer wirklich efwas erreicken will,

der findet einen Weg.

Die anderen eine Enischuldigung.







i. Eiﬂiei'hmg

Diinne Schichten und Schichtsysteme spielen eine immer bedeutendere Rolle in
der heutigen Mikroelektronik. Wichtige Elemente der integrierten Schaltkreise,
wie Zuleitungen, Kontakte zu Bauelementen und Gateelektroden liegen in Form
diinner Schichten vor, wobei vielfach reine Metalle und Silizide eingesetzt
werden. Die Aufgabe der Metallisierung ist die sichere Herstellung von Kontakten
zu Bauelementen und die Bereitstellung guter elektrischer Verbindungen zwischen

den Bauelementen.

Das Nukleations- und Wachstumsverhalten diinner Metallfilme und Metall-Silizium
Vielfachschichtsysteme ist deshalb von grundiegender physikalischer und techno-
logischer Bedeutung. Die vorliegende Arbeit befaft sich konkret mit der Deposition
von diinnen Tantal- und Niobfilmen bzw. von Vielfachschichtsystemen aus

Silizium und einem diesar beiden Metalle.

Diinne Schichten aus Tantal und Niob sind fiir verschiedene Anwendungen
wichtig, z.B. Diinnschichtkapazititen und Widerstinde /1.1/. Das Oxid des
Tantals (TapOg) hat fast ideale dielektrische Eigenschaften und findet technolo-
gisch als Tunnelbarriere in sog. supraleitenden "tunnel junctions" /1.2/ seine
Anwendung. Weiter sind Vielfachschichten aus diesen Ubergangsmetallen und

Silizium ein Ausgangsprodukt fiir die Herstellung von Siliziden.

‘Silizide sind intermetallische Metall-Silizium-Verbindungen, die als Metallisie-
rungsschichten bei der Hochstintegration von Bauelementen eingesetzt werden
/1.3/. Fast alle Metalle des Periodensystems bilden in einer Festk&rperreaktion
mit Silizium ein oder mehrere Silizide, wobei hauptséchlich die Metalle der
Gruppen IVb bis VIIIb zum Einsatz kommen /1.4/, Die Silizide ersetzen in den

integrierten Schaltkreisen Aluminium und Poly-Silizium. Mit zunehmender

Miniaturisierung der Strukturen erweist sich ihre hdhere thermische und chemi-

sche Stabilitdt im Vergleich zu Aluminium und ihr geringerer Widerstand im
Vergleich zu Poly-Silizium als Vorteil. Die hohere thermische und chemische
Stabilitdt verhindert unerwiinschte Reaktionen zwischen den Metallisierungs-
schichten und den Bauelementen bei der Erwidrmung der Chips in nachfolgenden,

fertigungsbedingten ProzeBschritten und der Erwidrmung wihrend des Betriebs




der Schaltkreise. Der bedeutend geringere Widerstand im Vergleich zu Poly-Sili-

zium verkleinert die RC-Konstante und [dB3t somit hohere Schaltgeschwindigkeiten

zu /1.3/.

Silizide aus Hartmetallen wie Tantal, Niob, Molybdén und Wolfram haben die
gewiinschten Eigenschaften der Hochtemperaturfestigkeit und der hohen elektri-
schen Leitfahigkeit, da sie sehr hohe Schmelzpunkte besitzen und iberdies
metallisch leitend sind. Die physikalischen Eigenschaften dieser Silizide werden
stark von der Zusammensetzung beeinfluBt, die daher genau kontrolliert werden
muB. Hier bietet sich die Herstellung mit Hilfe von Vielfachschichten an, da
das Metall~Silizium Verh#ltnis direkt durch die Variation der Einzelschichtdicken
eingestellt werden kann. Um in der anschlieBenden Festkorperreaktion kurze
Reaktionszeiten zu erhalten, miissen die Einzelschichtdicken sehr diinn gewihlt

werden, was mit einem hohen experimentellen Aufwand verbunden ist.

Das Silizid bildet sich in einer Festkorperreaktion, die bei hohen Temperaturen
eingeleitet wird. Vom technologischen Standpunkt her sind jedoch niedrige
Reaktionstemperaturen und kurze Reaktionszeiten erwiinscht, um zu starke
Reaktionen zwischen den Metallisierungsschichten und den Bauelementen zu
vermeiden und Spannungen, die durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffi-
zienten entstehen, zu verringern. Von grundlegender Bedeutung ist es daher, die
Reaktionskinetik der Festk®rperreaktion zu verstehen bzw. Einsichte in das

Nukleations- und Wachstumsverhalten der Silizide zu bekommen.

Zu diesem Zweck sollte in dieser Arbeit anhand des Niobdisilizids das Nuklea-
tions- und Wachstumsverhalten diinner Vielfachschichtpakete unter Variation
der ProzeBparameter untersucht werden. Als Voraussetzung fir diese Messung
sollten zunichst die strukturellen und elektrischen Eigenschaften der einzelnen
Metallschichten untersucht werden, um festzulegen, welche ProzeBparameter
fiir die Entwicklung der ﬁnterschiedlichen Diinnschichtmodifikationen verantwort-

lich sind.

Aus all diesen Uberlegungen ergibt sich die Zielsetzung der vorliegenden Arbeit,

die, nach der Vorstellung der Grundlagen der verwendeten Systeme, kurz in

Kapitel 3 dargestellt wird.




2. Eigenschaften der untersuchten Systeme

2.1 Strukturelle und elektrische Eigenschaften ven Tantal-
und Niobfilmen

Tantalfilme kdnnen in zwei verschiedenen Modifikationen hergestellt werden:
das kubisch raumszentrierte Tantal {bcec-Ta), im folgenden o-Tantal genannt,
und das tetragonale Tantal, im folgenden §~Ta genannt. Beide Phasen unterschei-

den sich hinsichtlich ihrer strukturellen und elektrischen Figenschaften /1.1/.

Massive Tantaleinkristalle haben becc-Struktur mit einer Dichte von 16.6 g/cm3
‘und einem, laut der JPCDS-Tabelle (Phasennuminer: 4-788), Gitterparameter
von 0.33058 nm. Dieses w-Ta wird bei 4.4 K supraleitend. Es besitzt einen

spezifischen Widerstand o von 13.6 u(- cm bei RT.

Der Widerstandstemperaturkoeffizient « liegt bei +3800 ppm/K. Die elektrischen
Eigenschaften gesputterter «-Ta Filme sind hiervon deutlich verschieden. Man
findet, je nach Herstellungsverfahren und ProzeBparameter, spezifische Wider-

stdnde im Bereich 24 bis 50 p(-cm und Widerstandstemperaturkoeffizienten im

Bereich + 500 bis 1800 ppm/X.

?-Ta wird, im Gegensatz zu «-Ta, nur in Form diinner Schichten gefunden (eine
Ausnahme ist bekannt, wo B~Ta auch in Bulk-Form hergestellt wurde /2.1/).
Diese Diinnschichtphase hat eine etwas kleinere Dichte von circa 15.9 g/cm3

und kristallisiert in einer tetragonalen Struktur mit dem, laut der JPCDS-Tabelle

{bergangstemperatur zur Supraleitung liegt bei circa 0.5 K. Weiter hat £—Ta
einen spezifischen Widerstand von circa 200 uQ-cm und weist, wie auch der
negative Widerstandstemperaturkoeffizient, der im Bereich -{200-100} ppm/K
liegt /2.2, 2.3/ zeigt, ein nichtmetallisches Verhaiten auf.

Fiir die Nukleation und das Wachstum der jeweiligen Phase spielen der Substrat-
typ, die Beschaffenheit der Substratoberfliche und deren Vorbehandlung eine
entscheidende Rolle /2.4/. So wurde gezeigt, daB} oxidische Substrate wie u.a.
Glas, Quarzglas, Saphir und Si(100),(111) zur Ausbildung der $-Ta Phase fiihren,

wihrend Substrate wie u.a. Au, Pt und Be zur Nukleation der «~Ta Phase fiihren.

2 WT .




handlung der Oberflidche die Nukleation der w~Phase, der f-Phase oder Mischun-
gen der beiden Phasen ermbglichen. Phasenumwandlungen wdhrend des Schicht-
" wachstums wurden ebenfalls beobachtet /2.3/. Vom technologischen Standpunkt
her ist es wichtlg, die charakteristischen Eigenschaften wihrend des Schicht-
wachstums zu bestimmen, um den Einflufl der unterschiedlichen ProzeBparameter
zu verstehen. In dieser Arbeit wird eine Technik vorgestellt, die die reproduzier-
bare Herstellung der beiden Tantal-Modifikationen auf Quarzglas- und Silizium-

substraten ermdglicht.

Massive Niobeinkristalle sind kubisch-raumzentriert mit der Strukturberichte-
klassifikation A2, Laut der JCPDS-Tabelle (Phasennummer: 16-1) weicht der
Gitterparameter (a= 0.330656 nm) des bcc-Niobs weniger als 0.022% von dem
Gitterparameter des kubischen Tantals ab. Die Ubergangstemperatur zur Supra-
leitung liegt bei 9.3 K und der spezifische Widerstand betrégt bei RT circa 14

ui)- cm.

Weiter ist bekannt, daB diinne Nb-Filme, je nach Substrattyp und Herstellungs-
verfahren, in der kubisch flﬁchenzentrierten Struktur (fcc) kristallisieren /2.5,2.6/.
Die elektrischen und strukturellen Figenschaften dieser Diinnschichtmedifikation
sind deutlich verschieden von denen der bcc-Struktur. So wird fcc-Nb erst
unterhalb von 1.5 K supraleitend. Der Gitterparameter liegt im Bereich zwischen

0.396-0.442 nm.




2.2 Die Silizide NbSi, und TaSl, : Strukturelle und elektrische

Eigenschaften

Im folgenden sollen die in dieser Arbeit untersuchten Silizide aus Niob und
Tantal kurz vorgestellt werden. Wie aus dem Phasendiagramm /2.7/ in Abb. 2.1
erkennbar ist, bilden Niob und Silizium, je nach Zusammensetzung, eine ganze
Reihe von Phasen. Dabei ist NbSi, die siliziumreichste Phase, die dann auch als

Gleichgewichtsphase bei dilnnen Silizidfilmen auf Siliziumsubstraten gefunden

wird.
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Abb. 2.1 Phasendiagramm von NbSi, /2.7/. Die hexagonale NbSi,—-Phase hat

einen sehr engen Existenzbereich.




den Gitterparametern a= 0.478 nm und c¢= 0.656 nm (JPCDS-Tabelle; Phasen-
nummer 8-450). Das Niobatom hat die Koordinationszahl 14. Die Strukturklassifi-
kation ist C-40; der Prototyp dieser Struktur ist CrSi, und ist in Abb. 2.2
schematisch dargestellt /2.8/.

O Ta/Nb

Abb. 2.2 Elementarzelle des hexagonalen TaSi, bzw. NbSi, /2.8/. Die hexago-
nale Kristallstruktur ist das Ergebnis der ABCA-Stapelfolge.
Die Netzebenen mit den éer-Siliziumringen liegen in den (001)-Ebenen

und sind am Rand mit A, B und € markiert.

Man kann sich das Kristallgitter von NbSi, aufgebaut denken aus einer Schich-
tung von Atomebenen in der Stapelfolge ABC, in denen jeweils ein Niobatom
von einem Sechserring aus Siliziumatomen umgeben ist. Die Stapelung unter-
scheidet sich insofern von anderen dichtestgepackten hexagonalen Strukturen

- . . . . ] b e 173 1 i i i
{icp}, daf die Atome in den Fbenen B und C nicht die tetragonalen Liicken in




der jeweils darunterliegenden Ebene auffiillen, sondern die trigonalen Positionen
einnehmen /2.9/. Die Raumausfiillung der C-40 Struktur ist demzufolge kleiner

als die der reguldren hcp-Struktur, aber groBer als die der bece-Struktur.

Eine Methode zur Herstellung von NbSi,-Filmen geht von der sequentiellen
Zerstdubung (Sputtern) des Metalls (Niob) und des Siliziums aus, wobei die
Konstituenten abwechselnd, mit festgelegten Einzelschichtdicken, bis zur gewiin-
schten Gesamtdicke abgeschieden werden. In den meisten Fillen liegt dabei
Silizium als amorphe Schicht vor, wihrend die Metalle eine feinkristalline
Morphologie aufweisen. Die Herstellung mit Hilfe von Vielfachschichten erweist
sich als besonders vorteilhaft, weil das Metall-Silizium Verhiltnis direkt durch
die Variation der Einzelschichtdicken eingestellt werden kann. Alternative
Methoden sind das sog. "Cosputtern” und das "Legierungssputtern™, bei denen
durch gleichzeitige Zerstdubung eines Nb- und Si-Targets, bzw. die Zerstdubung
eines NbSi,-Targets eine amorphe NbSis-Mischung auf ein Substrat abgeschieden

wird /2.10/. Eine "quasi-amorphe” Mischung 188t sich aber auch durch die

Deposition von Vielfachschichten mit extrem kleinen Einzelschichtdicken erreichen.

Die Verbindung NbSi, bildet sich in allen Féllen in einer anschlieBenden Festkor-

perreaktion, fiir die eine Temperung der Schichten bei Temperaturen Tz 950 ¥

notwendig ist.

Abb. 2.3 zeigt anhand einer in-situ Widerstandsmessung bei der Temperung
einer amorphen NbSi, g-Schicht, daB im Bereich um 270° C bereits mikrokristal-

lines NbSi, entsteht, aber erst oberhalb von 600° C, durch das Anwachsen der

ehildeten Krigtallite oin Ninbgilizid mit anscenricteter i i = 1
- AN A - - VA LAy erdoaa TR R L A Lk Ak A aaad w hadntdel — T walld T haad - - - bt

entsprechend geringerem Widerstand gebildet wird /2.10/. Die niedrigsten
(

Werte des spezifischen Widerstandes von NbSi,-Schichten ( ~ 50 pQ-cm, /2.11/)

erhdlt man, weitgehend unabhingig von der Depositionsart, erst nach Temperun-

Fal

gen bei Temperaturen zwischen 700° C und 1000° C.
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Abb. 2.3 In-situ Widerstandsverlauf einer amorphen NbSi, g-Schicht auf
oxidiertem Silizium als Funktion der Temperatur /2.10/.

Die Heizrate betrug 1.5° C/min.

Das zweite in dieser Arbeit untersuchte Silizid ist TaSip. Die siliziumreichste
Phase aus Tantal und Silizium bildet sich ebenfalls als Gleichgewichtsphase bei
diinnen Silizidfilmen auf Siliziumsubstraten aus. TaSi, kristallisiert in derselben
hexagonalen Struktur wie NbSi,, jedoch mit den Gitterparametern (JPCDS-Tabelle;
Phasennummer: 38-483) a= 0.47821 nm und c= 0.656%5 nm. Die in dieser Arbeit
verwendete Methode zur Herstellung von TaSi, geht wiederum von dem Aufstdu-
ben von Ta/Si-Vielfachschichtpaketen aus, wobei die Formierung zu kristallinem

TaSi, in einer nachfolgenden, thermisch aktivierten Festkorperreaktion stattfindet.
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Abb. 2.4 Formierung von TaSi, aus amorphen Ta/Si-Doppelschichtpaketen,
bestehend aus jeweils 3 nm Ta und 7 nm 5i /72.12/.
Mit Hilfe der Rontgendiffrakiometrie wurden die Intensitdten der
Doppelstrukturreflexe und des (003)-Reflexes des hexagonalen TaSis

als Funktion der Formierungstemperatur bestimmt.

Abb. 2.4 zeigt das Wachstums- und Reaktionsverhalten eines Ta/Si-Vielfach-
schichtpaketes /2.12/. Die eindimensionale, kiinstlich erzeugte Gitterpericdizitit
wird mit zunehmender Temperatur durch die Interdiffusion der einzelnen Schich~
ten allmihlich aufgeldst. Die Reaktion zu mikrokristallinem TaSi, findet im
Temperaturbereich zwischen 270° C und 650° C statt. Oberhalb von 780° C
bildet sich schlieBlich aus der mikrokristallinen Schicht eine grobkristalline,
vorzugsorientierte TaSi,-Schicht aus. Ahnliche Befunde beziiglich des Temperatur-
bereichs, in dem der KristallisationsprozeB anfangt, ergaben sich filir amorphe

TaSi,-Schichten, wobei die Kristallisationstemperaturen zwischen 300°C und

o}
400~ C lagen.




Die niedrigsten Werte des elektrischen Widerstandes (40~35 p(-cm) werden,
weitgehend unabhingig von der Depositionsart, erst nmach Temperungen bei
Temperaturen zwischen 800° C und 1000° C erhalten, Das Widerstandsverhalten
von TaSi, ist, ebenso wie das von NbSi,, rein metallisch. Das Restwiderstandver-
hiltnis R(300 K)/R(4.2 K) liegt, je nach vorliegender Mikrostruktur, Stéchiometrie
und Verunreinigungskonzentration, zwischen 3 und 10 /2.14/. Die Beobachtung,
daB der Widerstand und das Restwiderstandverhiltnis empfindlich auf Abweichun-
gen von der idealen Zusammensetzung (Si/Ta = 2) reagieren /2.15/, ermdglicht,
im Zusammenhang mit einer RBS-Analyse (Rutherford Backscattering Spectro-

scopy), eine genaue Kalibrierung der Stochiometrie.

Bei den meisten Siliziden der Ubergangsmetailen die nach obiger Technik herge-
stellt werden, ist das Transformationsverhalten von der amorphen Phase zur
Silizidphase Keimbildungs- und Wachstumsbestimmt. Da sowohl amorphes
Silizium und die Ubergangsmetalle Ta, Nb und V Wasserstoff 16sen, stellt sich
die Frage, ob das Reaktionsverhalten von Metall-Silizium Vielfachschichten
durch die Aufnahme von Wasserstoff beeinfluBt werden kann. Mogliche Hinweise,
daB Wasserstoff das Reaktionsverhalten von Silizidschichten und metallischen

Legierungen beeinfliissen kann ergeben sich aus verschiedenen Arbeiten /2.16,

2.177.

- 10 -




3. Zislder Arbeit und experimentelles Vorgehen

Eines der Hauptziele dieser Arbeit war, Silizide aus Tantal und Nicbh mit variabler
Stéchiometrie reproduzierbar herzustellen. Zur Préparation von Vielfachschichten
aus diesen Metallen und Silizium sollte elne Sputteranlage eingerichtet und
optimiert werden, in der diese Materialien durch IcnenbeschuB auf ein Substrat
aufgestédubt werden konnten. Um grofflichig homogene Schichten herzustellen,

sollte zuerst die Abstrahlcharakteristik der zerstiubten Atome untersucht

werden.

Die elektrischen und morphologischen Eigenschaften der Silizide werden deutlich
von der Zusammensetzung beeinfluBt, die daher genau kontrolliert werden muB.
Dies veriangt in der Praxis die Deposition von einigen zehn bis hundert
Metall-Silizium Doppelschichtpaketen mit ZuBerst regelm#Biger Schichtabfolge.
Daher solite der gesamte ProzeB mit Hilfe einer Rechnerstenerung automati-
siert werden. Zur Charakterisierung der Multilayer (z.B. Grenzfldchenrauhigkeit

und Multilayer-Periode) soliten SAXS- und TEM-Analysen eingesetzt werden.

Die UHV-Anlage sollte so konzipiert werden, daB der HerstellungsprozeB
mittels "in-situ” Widerstandsmessungen kontrelliert werden konnte. Da die
Filmeigenschaften im wesentlichen durch die Schichtdickenabhingigkeit des
Widerstands charakterisiert sind, stellen "in-situ” Widerstandsmessungen eine
ausgezeichnete Muglichkeit dar, die verschiedene Prozefiparameter widhrend des
Sputterns zu kontrollieren und festzulegen. Weiterhin gibt diese Methode
wichtige Aufschlilsse iber den Zustand der Substratoberfliche vor dem Sputtern.
Es sollte untersucht werden, welche ProzeBparameter fiir die Entwickliung der
verschiedenen Medifikationen der gesputterten Metallfilme (Ta, Nb) verantwortlich
sind. Der Widerstandsverlauf der Metallfilme wHhrend des Schichtwachstums
sollte anhand der Sondheimer- bzw. der Fuchs-Namba-Relation beschrieben
werden, wobei die nach den Modellen berechneten Parameter, wie z.B. der
spezifische Widerstand, die mittlere freie Weglange und die Oberfldchenrauhigkeit.
mit den experimentell beobachteten mikrostrukturellen Eigenschaften der Filme

korreliert werden sollten.

Ein weiteres Ziel dieser Arbeit war, das Nukleations- und Wachstumsverhaiten
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von NbSi,, das bei Temperung eines Nb-Si-Vielfachschichtpaketes gebildet wird,
zu untersuchen. Konkret sollte der Unterschied im Nukleations- und Wachstums-
verhalten von NbSi, bei Temperung unter Wasserstoff und Argon erfaBt werden.
Aussagen iiber den Nukleations- und Wachstumsmechanismus sollten im Rahmen
der von Avrami /5.8/ beschriebenen Transformationstheorie erhalten werden.
Als experimentelle Methode zur Bestimmung des Transformationsverhaltens

war die Messung von "in-situ” Widerstandsisothermen geplant.
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4. Experimentelies

4.1 Die UHV-Apperatur

Zur Herstellung der Einfach- und Vielfachschichten mittels Ionenstrahlzerstiu-
bung wurde eine UHV-Apparatur verwendet, die in Abb. 4.1 schematisch darge-
stellt ist. Sie besteht aus drei Edelstahiteilen, und zwar aus einer doppelwandigen,
wassergekiihlten Glocke, einem Zwischenring und einem Basisteil. Die Anlage
wird iiber zwei Turbomolekularpumpen (Balzers/Pfeiffer TPU 330, Saugvermé-
gen: 330 1/s; Leybold Heraeus TURBOVAC 1000, Saugvermégen: 1000 1/s) evaku-
iert. Zur Erzeugung eines 8lfreien Vorvakuums dienen zwei Drehschieberpumpen,
in deren Saugleitungen Katalysatorfallen (Balzers URB 040) angebracht sind.
Der Vorvakuumdruck wird mit einem Wirmeleitungs-Vakuummeter (Balzers
TPR 010) gemessen. Zur Messung des Basisdrucks im Rezipienten sowie des
Drucks wéhrend des Sputterprozesses dienen zwei LIHV-Ionisationsmessréhren

(Balzers IMR 103).

Im Basisteil sind eine Titansublimationspumpe (Varian Mini Ti-Ball) und eine
Kiihifalle angebracht, die mit fliissigem Stickstoff eingekiihlt wird. Im Zwischen-
ring befindet sich zur Bestimmung der Restgaszusammensetzung ein Quadrupol-
massenspektrometer (Balzers QMA 140). Als weitere Komponente ist ein IR-Strah-
ler (FISONS IB 050) angebracht, der zu_r_Aushei_zung_'der_-'Anlage bis 170° C

vewendet wird.

Die Glocke enthdlt eine Vielzahl von Komponenten, die im folgenden kurz

erldutert werden:

- (@) Zwei Kaufmann-Ionenguellen (Commonwealth Scientific Corporation: 3 cm.
."_'._':'..Durchmesser) : die erste der beiden Quellen ist direkt auf das jeweilige Sputter-
".'-“;‘.arget gerichtet und mit einem fokussierenden Moiybd'a’.ngitter bestlickt. Der
: Abstand zwischen Ionenquelle und Targetoberfldche :betr'a'.g_i'_._etwa 10 cm. Die
zweite Quelle ist direkt auf das Substrat gerichtet und mit einem kollimieren-
den Kohlenstoffgitter versehen. Das Sputtergas zur Versorgung der beiden
”'Ionenquellen gelangt iiber ein GaszulaB- und Reinigungssystem, welches ausge-

heizt und durch eine separate Turbomolekularpumpe evakuiert werden kann,
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durch Dosierventile in die UHV-Apparatur.

(b) Zur Bestimmung der Schichtdicke und der Sputterrate wihrend des Schicht-
wachstums wird ein Schwingquarzmeflkopf eingesetzt. Die Frequenzénderung
des Schwingquarzes wird mit einem FrequenzmeBgerdt (TIP 5335 A) gemessen.
Mittels eines Rechners werden die Daten in entsprechende Schichtdickenédnde-

rungen tmgerechnet. Der kiihlbare Messkopf befindet sich in der N&he des

Substrathalters.

(o) Zur Prdparation von Vielfachschichten aus Metallen und Silizium durch

Ionenstrahlzerstédubung ist es notwendig, die zu zerstdubenden Targets ‘mittels

."ein_es_ Manipulators (.Dreh-_Schiebedurchfiihrung) in den Ionenstrahl zu positionie-
ren. Abb. 4.2 zeigt die zu diesem Zweck konstruierte Targethalterung. Eine
Kupferplatte aus Vollmaterial (Abmessungen: 8x8xi cm), auf ﬁeren Oberfildchen
die beiden Targets mit einem Polymersilberleitkleber (Heraeus PC 860003)
befestigt sind, befindet sich am Ende der Translations- und Rotationsachse. Die

Drehung des Targets bewirkt ein Schrittmotor, der durch einen Computer ange-

steuert wird.

Die Kiihlung der Targets geschieht indirekt iiber eine Warmebriicke aus Kupfer-
litze, welche mit einem wassergekiihlten Edelstahlbeh#iter verbunden ist. Die
Temperatur der Targetoberfliche steigt wihrend des Sputterprozesses aufgrund
der eingestrahlten Leistung der lonenquelle {® 2 W) auf einen Maximalwert von
etwa 180°C an. Eine messbare Anderung der Sputterrate durch die Aufheizung der
Targets konnte nicht festgestellt werden. Aus technischen Griinden wurde von
der anfianglich konstruierten, direkten Wasserkiihlung abgesehen. Die durch die
Rotation verursachte Torsion der Wasserzufuhrieitungen {(Material: Tombak,

V2A) sowie die innere Korrosion der Létstellen fithrten zu Mikrolecks innerhalb

zu kurzer Zeit.

(d) Zur Befestigung der Substrate dient ein Subtrathalter aus Edelstahl, dessen
Oberflache parallel zur Targetoberfliche im Abstand von etwa 12 cm angeord-
net ist. Der Substrathalter kann iiber eine Widerstandsheizung bis zu einer
maximalen Temperatur von 700° C aufgeheizt werden. Die Substrattemperatur
htthermoelement gemessen, das auf der Oberfléche

- | H - \H ™ Te T o —~
wird mit einem NiCr-Ni Drahtthermoe
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eciner Si-Scheibe (10x10% 0.5 mm) befestigt ist. Weiter 148t die spezielle Konstruk-
tion des Substrathalters eine Bestimmung des Probenwiderstandes wihrend des
Filmwachstums zu (Siehe Kap. 4.3.1.). Parallel zum Substrathalter ist ein Shutter
positioniert, der zur Abdeckung der Substrate dient und somit den Anfangs-

und Endpunkt des Filmwachstums festlegt. Die Bewegung des Shutters wird

ebenfalls mit Hilfe eines Rechnersystems gesteuert.

Abb. 4.2 Photographie der gekiihlten Targethalterung. (I} Schrittmotor,
{2} Trigerflansch, {3) wassergekiihlter VA-Behilter, (4} Whrme-

briicke (Cu-Litze), (5) Si und Ta(Nb)-Target

{e} Wiil man den EinfiuB des Wasserstoffs auf das Nukieations- und Reaktions-
verhalten der Metall-Silizium Vielfachschichten untersuchen, so mu gewdhrieis-
tet sein, daB der Wasserstoff atomar in das Schichtsystem eindringen kann. Zu
diesem Zweck muB die Oberfliche der Schichtpakete mit einer inerten Schicht
versiegelt werden, die eine Oxidation der mnackten Metallaberflichen verhindert,

bar den Durchgang von Wasserstoff méglich macht. Hierzu wurde ein zusétz-

»

licher Manipulator gebaut, der ein Pd-Target in den lonenstrahl positionieren
‘kann. Palladium ist aufgrund seiner hohen Wasserstoffdurchlissigkeit und
seiner geringen Tendenz zur Oxidbildung als Abdeckmaterial besonders geeignet.

‘Die Bewegung des Pd-Targets wird liber einen rechnergesteuerten Schrittmotor-

PR . - e .
antrieb kontrolliert.
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4.2 HerstellungsprozeB der Metallschichten und Metsll~ Silizium
Vielfachschichten,

Zur Pr3paration von Vielfachschichten aus Metallen und Silizium wurde die
kithl- und drehbare Targethalterung zun#chst mit den entsprechenden Targets
bestiickt: Silizium-Target ( Materials Research GmbH, Reinheit: 99,9999%
Abmessungen: 100x100 mm x1/4" } und Metall-Target (Tantal: Materials Research
GmbH, Reinheit: 99,96%, Abmessungen: 100x100x3 mm ; Niob: Johnson Matthey
GmbH, Reinheit: 99,8%, Abmessungen: 100x100x0,5 mm }. Als Standardbedingungen
wurden fiir den fokussierten Ionenstrahl folgende Werte eingestellt: ein Ionen-
strom von 20 mA und eine Ionenenergie von 1 keV. Als Sputtergas wurde Argon
mit einer Reinheit von 99,99999% (Messer Griesheim GmbH) verwendet. Der
Ar-Druck wihrend des Sputterns lag bei & 310™4 mbar. Der Basisdruck des

UHV~Systems vor der Sch'ichtdeposition lag immer in dem Bereich 1-210 -9

mbar.

Mit diesen Finstellungen konnten Wachstumsraten von circa 0.07 nm/s fiir Si,
0.06 nm/s fiir Ta und 0.04 nm/s fiir Nb erreicht werden. Die aktuelle Schicht-
dicke des jeweils wachsenden Films wurde mitdem Schwingquarz-MeBkopf
bestimmt und mit einer vom Rechner vorgegebenen Soll-Schichtdicke verglichen.
War diese erreicht, wurde das Substrat mit dem Shutter abgedeckt und die
Targethalterung gedreht. Nach Zurtickziehen des Shutters wurde das andere
Material aufgestdubt und der MeBprozeB erneut gestartet. Diese Vorgénge, die
mit Hilfe des Rechnersystems gesteuert wurden, erfolgten in sehr kurzer Zeit,
um a) scharfe Uberginge zwischen den Schichten der beiden Komponenten zu
erhalten und b} Verunreinigungen der Zwischenschicht durch Restgase im UHV-
System zu vermeiden. Die Automatisierung des Herstellungsprozesses ermdglich-
te die Deposition von Schichtpaketen aus einigen zehn bis hundert Metall-Si
Doppelschichten, wobei die Einzelschichten 1 bis 50 nm betrugen. Die Oberfldchen~
temperatur der Substrate wihrend des Sputterprozefles wurde mittels ein NiCr-Ni

Thermoelement gemessen und lag nie hoher als 45° C.

Der kollimierte Ionenstrahl der zweiten Quelle war direkt auf die Substrathalte-
rung gerichtet und diente zur Reinigung der Substrate (Sputterdtzen) kurz vor

lar aeigentlichen Schichtdenosition. Als Substr ter auadratisct
der eigentlichen Schichtdeposition. Als Substrats ial wurden quadratische
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Proben (10x10x] mm) aus Quarzglas (Herasil I, Heraeus), einkristallinem Silizinm
(Wacker Chemitronic GmbH, e= 220-280 Q-cm) und Saphir verwendet, die vor
dem Einbau in das UHV-System sorgfiltiz mechanisch und chemisch (Aceton,
Benzin, Propancl, dest. Wasser) vorgereinigt wurden. Die Atzrate durch den
Ar-lonenbeschuB betrug filr Quarzglas circa 0.1 nm/s bei einem Ionenstrom von
10 mA und einer Beschleunigungsspannung von 500 V. Vor der Schichtdeposition

wurden die Substrate immer eine Minute lang ionisch gedtzt.

Nach dem SputterprozeB konnte, je nach Bedarf, die nackte Oberfléche der
Vielfachschichtpakete mit einer diinnen Schicht aus Palladium (Degussa AG,
Reinheit 99,9%, Abmessungen: 100x100x0,5 mm) versiegelt werden. Dazu wurde
das Pd-Target in den Jonenstrahl hineingefahren. Die Abdeckschichten wurden

bei einer Sputterrate von circa 0.1 nm/s bis zu Schichtdicken , die maximal 3%

der Gesamtschichtdicken betrugen, abgeschieden.
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43 Widerstandsmessungen

4.3.1 In-Situ Widerstandsmessungen bel Raumtemperatur und bei

tiefen Temperaturen.
{a) Messungen bei Raumtemperatur: - .

Da die Filmeigenschaften im wesentlichen ‘durch die Schichtdickenabhingigkeit
des Widerstandes charakterisiert sind, stellen " in-situ " Widerstandsmessungen
‘eine ausgezeichnete Mdglichkeit dar, die verschiedene ProzeBparameter wahrend
.‘des ‘Sputterns zu kontrollieren und optimale Arbeitsbedingungen festzulegen.
Die experimentellen Voraussetzungen fiir eine solche Optimierung sind also die

genaue Schichtdicken~ und Widerstandsbestimmung wihrend des Filmwachs-

tums.

Flir die " in-situ " Widerstandsmessungen wurde ein Substrathalter konstruiert,
der in Abb. 4.3 dargestellt ist. Der Halter besteht aus einem Vakuumflansch,
der die ausheizbare Probenbefestigungsplatte zusammen mit den Leitungsdurch-
fithrungen trigt. Der Probenhalter enthilt die Einrichtungen fiir die Widerstands-
und Temperaturmessung. Er besteht aus einer Grund- und Deckplatte aus V2A,
die einseitig eingefrédst sind und verschraubt werden kénnen. Als Substratheizung
dient ein durch diese Kanidle gewickelter Molybdindraht, der zur elektrischen

Isolation mit hitzebestdndigen KeramikrShrchen umgeben ist.

Der Probentridger enthdit mehrere Bohrungen, durch die die MeBspitzen zur
Strom- und . Spannungsmessung durchgefiihrt werden. Die MeBspitzen sind
durch Mikrofedern, die sich unter der Grundplatte befinden, vorgespannt und
durch Keramikrohrchen (Macor) elektrisch isoliert. Diese Anordnung ermig-
licht eine - schnelle Probenwechslung und einen konstanten AnpreBdruck der
MeBspitzen auf die Silberkontaktschichten, die zur Stromzufithrung und zur

Spannungsmessung auf die fiir die "in situ" Widerstandsmessung vorgesehenen

Substrate aufgedampft sind.

Quarzglasplatten wurden wegen ihrer Isolationseigenschaften als Ausgangsmate-

[ S $390 |

rial fiir die " in-situ " Widerstandsmessungen verwendet. Nach der chemischen




Abb. 4.3 Photographie des Substrathalters. (1} NiCr/Ni-Thermoelement,

{2) Substrat, (3) Substrat fiir die in-sity Widerstandsmessung mit

Kontaktstreifenstruktur {die Abdeckmaske fehlt in der Aufnahme}.

Reinigung wurden diese Piatien auf eine Halterung befestigt und mit einer

mittels Atztechnik (Metafot GmbH) éngefertigten Maske abgedeckt. Nach dem

Einbau in die UHV-Aufdampfapparatur wurde das System bis in den Hochvakuum--
bereich evakuiert. Als Kontaktierungsmaterial diente Silber ( Alfa Products,

Reinheit 99,9% ), das mittels einer Elektronenstrahlverdampferquelle, durch die

Offnungen der Maske, auf die Quarzglasplatten mit einer Aufdampfrate von 1-2

nm/s bis zu einer Gesamtdicke von 150 nm abgeschieden wurde. Die resultierende

Kontaktstreifenstruktur ist in Abb. 4.3 ersichtlich.

Nach Aufbringen der Silberkontaktschichten wurde das fiir die Widerstandsmes-




befestigt. Anschlielend wurde dieses Substrat mit einer Maske abgedeckt.
Diese Maske legte die Dimensionen (L x B = 40 x 2 mm)} der wachsenden Schicht
fest. Auf der anderen Hilfte des Substrathalters wurden diejenigen Substrate

mit Klammern befestigt, mit denen auBerhalb der UHV-Anlage die verschiedenen

Messungen durchgefiihrt werden sollten.

Die "in-situ " Bestimmung des Probenwiderstandes verlief mittels der Vierpunkt
-MeBmethode. Dazu wurde der wachsenden Schicht iiber die &uBeren Silber-
kontakte zwei Teststrome (I; I ) von 10 und 100 yA zugefiihrt. Um die Aufladung
der Schicht durch auftreffende Ionen (Sputtergasionen, Ionen des zerstdubten
Materials) zu vermeiden wurde einer der beiden Kontakte tiber einen hochohmigen
Widerstand (1 M()) auf Masse gelegt. Die inneren Kontakte dienten zur Bestim-
mung der Spannungsabfille Up, (10 1A) und Up,., (100 pA) iiber der Probe. Die
Vorgabe und Umschaltung der beiden Strdme sowie die Aufnahme der Spannungs-
abfille erfolgten mittels eines Datenerfassungssystems (Digital Acquisition
Unit, Hewlett Packard ). Zur exakten Ermittlung des Probenstroms wurden die
entsprechenden Spannungsabfélle Ugcny, Ugicn2 an einem Eichwiderstand von

100 (@ gemessen. Die Daten wurden iiber einen HP-Interface Bus vom Rechner

erfalit und gespeichert.

Die Verwendung von zwel Stromen I; und I, ermdglicht die Elimination eines
moglichen Jonenstromes, der von gestreuten Ar-Ionen oder ionisierten Sputtergas-
atomen verursacht werden kann. Der lonenstrom Ij,,., der auf die Probe auf-

trifft, 1dBt sich dann folgendermalBen bestimmen /4.1/:

.EBLL - EEJ.CJAL { 4.1)
Rp. 100

IIDn. =

wobei Rp, der Probenwiderstand ist. Der so ermittelte lonenstrom aufgrund
zufidllig auftreffender Ionen lag bei einem Primédrionenstrom der Ionenquelle
von 20 pA im Bereich 1.2-1.8 pA. Eine Vergleichsmessung mit einem Elektro-
meter (Keithley 610B), bei der der Ionenstrom direkt gemessen wurde, ergab bei
identischen Arbeitsparametern der lonenquelle einen Wert von circa 2,0 pA.

Der Probenwiderstand Rp,. 188t sich mit den oben genannten Spannungsabfillen
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bestimmen zu:

|8 u
R = 100 - Pri - P2 {42
F Ugichi~ Ugicne

Bei bekannten Dimensionen des WiderstandsmefBstreifens erhilt man fiir den

spezifischen Widerstand p,

b.d

p= RPP' (4.3 )

wobei b und d die Breite und Dicke der Schicht sind und ! der Abstand der
beiden KontaktierungsmeBstreifen ist , iiber die die Spannung abgegriffen wird.
Die gleichzeitige Messung der Schichtdicke erméglicht die Auftragung des
Produktes p- d als Funktion der Schichtdicke. Der Verlauf dieser GroBe gibt
wichtige AufschliiBe iiber sich #ndernde ProzeBparameter oder strukturelle

Anderungen des Filmes (siehe Kap. 5.1.).

Der "in-situ” Widerstandsverlauf wurde w#hrend der Schichtdeposition auf’

einem HP-Plotter verfolgt Sputterzeit, Substrattemperatur, Probenwiderstand
und Schichtdicke wurden in Abstinden von 2 Sekunden von einem Recher aufge-
nommen, sodaB die MeBdaten zur numerischen Weiterverwertung benutzt werden
konnten. Abb. 4.4 zeigt den typischen Verlauf des Widerstands einer gesputter-
ten Nb-Si Vielfachschicht. Wihrend der Deposition des Niobs fillt der Widerstand
stark mit zunehmender Schichtdicke ab. Die Deposition des amorphen Siliziums
dagegen macht sich, aufgrund der viel geringeren elektrischen Leitfdhigkeit, im
Gesamtwiderstandverlauf (Parallelschaltung der einzelnen Widerstinde) nur
geringfligig bemerkbar; der Widerstand bleibt anndhrend gleich, wie aus den

"Plateaus” in Abb. 4.4 zu érkennen.ist. N
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Abb. 4.4 In-situ Widerstandsverlauf einer gesputterten Nb/Si-Vielfachschicht
(bestehend aus fiinf Doppelschichten aus jeweils 1 nm Nb/ 2 nm Si,

abgeschieden auf Quarzglas) als Funktion der Schichtdicke d.
(b) Messungen bei tiefen Temperaturen:

Weil die strukturellen Eigenschaften der gesputterten Filme stark von der
Substrattemperatur abhingig sind, wurde ein Substrathalter gebaut, mit dem
der "in-situ” Widerstandsverlauf bei tiefen Temperaturen beobachtet werden
konnte. Der Aufbau des Tieftemperatursubstrathaiters entspricht im wesentlichen
dem des oben beschriebenen Substrathalters. Nur bilden die Grund- und Deck-
platte eine Kaminer, die zur Kiihlung liber Zufiihrleitungen aus Edelstahl mit
fliissigem Stickstoff gefiillt werden kann. Platindridhte zur Strom- und Spannungs-

messung wurden mit Leitplatin an den Silberkontakten des WiderstandsmeB-
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streifens befestigt. Nach einem Einkiihlvorgang von 30 min. mit fliissigem
Stickstoff (LN,) wurden mit dieser Anordnung Substrattemperaturen von minimal
120 K erreicht. Die Widerstandsmessung und die Aufnahme der MeBdaten erfolg-

te analog zu dem oben beschriebenen MeBverfahren.

4.3.2 Ex-Situ Widerstandemessungen bei Raumtemperatur und bel

tiefen Temperaturen.
(a) Messungen bei Raumtemperatur:

Eine 4-Spitzen-MeBanordnung wurde fiir die Widerstandsmessung nach der
Schichtdeposition eingesetzt. Vier linear angeordnete MeBspitzen (jeweils 1 mm
voneinander entfernt) wurden iiber einen Hebelarm mit einem einstellbaren
AnpreBdruck auf die Probenoberfliche aufgesetzt. Uber die beiden &HuBeren
MeBspitzen wurde der Probe, je nach Leitfihigkeit, ein einstellbarer Strom I
(t uA bis 20 mA: Prizisionsstromquelle Fa. Knick) aufgeprigt. Der Spannungs-
abfall U wurde iiber die beiden inneren Spitzen gemessen. Zur Elimination von

Thermospannungen wurde danach der Strom umgepolt und derselbe Messvorgang

wiederhohlt. Der Schichtwiderstand R, 14Bt sich wie folgt bestimmen /4.2/:

Rs=_§_=Tﬂ-k(—§;;§l) (4.4)

wobei |, b und d die Linge, Breite und Dicke der Probe sind, o der spezifische
Widerstand ist und s dem Abstand der MeBspitzen entspricht. k ist der sog.
Korrekturfaktor und wird durch die Probengeometrie festgelegt. Fiir eine unend-

lich ausgedehnte Probe ist k gegeben durch /4.3/: = /In2 = 4,5324.
(b) .Messungen bei tiefen Temperaturen:

Zur Beobachtung des Widerstandsverlaufs als Funktion der Temperatur (R(T)-

Kurven) wurde eine quadratische 4-Spitzen-Anordnung verwendet. Der wesentliche
Teil des MeBkopfes jst eine Cu-Halterung, auf deren obere Platte die Substrate
plaziert werden kénnen. Direkt unter dem Substrat ist in die Platte ein kalibrierter

Pt-100 Widerstand eingelassen, der zur Temperaturmessung dient. Vorgespannte
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MeBspitzen werden vorsichtig mit der Probe in Kontakt gebracht. Die Triger-
platte der MeBspitzen wird mit Mikroschrauben fixiert, sodaB eine Bewegung
der Kontakte verhindert wird. Der Messkopf befindet sich am Ende eines Metall-
rohres, das in eine Kanne mit fliissigem Helium eingefiihrt werden kann. Zur
Minimalisierung der Temperaturfluktationen durch die Konvektion in der Helium-
kanne wird iiber den Messkopfeine Kupferhiilse gestiilpt. Die Verdrahtung ist

durch das Rohrinnerne verlegt.

Zur Messung des Probenwiderstands wurde der Kopf in die Heliumkanne bis
kurz oberhalb der Fliissigkeitsoberfliche abgesenkt. Ein in dem Kopf angebrachter
. Heizwiderstand wurde zur Aufheizung der Probe bis zur Anfangstemperatur
benutzt. Unter konstanter Kithlung (Abkiihirate ~ 1.7 °C/min) wurden Proben-
widerstand und Pti00-Widerstand simultan aufgenommen. Der Kiihlvorgang und
die Datenaufnahme wurden von einem Datenerfassungssystem durchgeflihrt. Die

gewhhlte Stromstirke wurde der Probenleitfihigkeit angepaBt.

Zu jedem Datenpunkt wurden zwei Spannungswerte mit umgekehrter Stromrich-
tung aufgenommen, um auftretende Thermospannungen zu eliminieren. Nach
Beendigung der Messung wurden die Pt100-Widerstandsdaten in die entsprechen-
den Temperaturen konvertiert, um die R(T)-Kurve zu erhalten. Nach Umformung

der Gleichung (4.4) erhilt man fiir den spez. Widerstand p :

"
”

{45)

©
I
v
[

L] ’g

wobei k wiederum der Korrekturfaktor ist, der die endliche Ausdehnung der
Probe beriicksichtigt (k = 9.0648 fiir eine unendlich ausgedehnte Ebene bei einer

quadratischen Anordnung der MeBspitzen).

Mit derselben Anordnung wurde auch das Restwiderstandsverhiltnis RRR
{Residual Besistivity Ratio) bestimmt, das definiert ist als der Quotient aus
'dem_Spezifischen Widerstand bei Raumtemperatur und dem spezifischen Rest-
widerstand. Der spezifische Restwiderstand eines Metalls ist der auf 0 K extra-
polierte, temperaturunabhingige spezifische Widerstand und ergibt sich durch

die Streuung an Verunreinigungen, Gitterfehlern, Versetzungen, Korngrenzen
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usw.. Er wird bei einer Temperatur, bei der der phononenabhidngige Widerstands~
antei]l vernachléssigbar ist, bestimmt. Weil das Restwiderstandsverhdltnis mit
der Phasenreinheit und der Stdchiometrie eines gebildeten Silizids korreliert ist

/1.3/, ist seine Bestimmung von Interesse bei der Optimierung der Herstellungs-

parameter der Silizide.

4.3.3 Messung der Widerstandsisothermen nach der Schichtdepositicn

Die "in-sitn” Widerstandsmessung stellt eine susgezeichnete Methode dar, das
Reaktions- und Nukleationsverhalten von Vieifachschichtpaketen unter verschiede-
nen Randbedingungen (z.B. Tempergasatmosphire) zu untersuchen. Die Material-
menge (typische GrioBenordnung: 100 ug oder weniger), die bei einer solchen
Transformation eine Rolle spielt, ist meistens zu klein, um Analysemethoden
wie z.B. DTA (Differential Thermo Analysis) oder XRD (¥X-Ray Diffraction) mit
atusreichender Genauigkeit zu verwenden. Dagegen ist die "In-situ” Widerstands-
messung, aufgrund der in vielen Fillen groBen elektrischen Leitfdhigkeitsdifferenz
der transformierten und untransformierten Phase, auch bei kleinen Materialmen-

gen aduflerst sensitiv fiir die Bestimmung von Phasenumwandlungen.

Die Messung der Widerstandsisothermen als Funktion der Temperzeit wurde in
einer kleinen UHV-Kammer durchgefiihrt, welche schematisch in Abb. 4.5

dargestellt ist. In der Kammer befindet sich ein kleiner Ofen, dessen Reglung

Die Messung der Probentemperatur geschieht mittels eines auf der Probenober-
flache fixierten NiCr-Ni Mantelthermoelements, welches gleichzeitig zur Reglung
des Ofens dient. Direkt mit der Probenkammer verbunden ist ein Gasversergungs-
system, iiber das die verschiedene Tempergase (Argon, Wasserstoff) iiber Dosier-
ventile eingelassen werden. Der Gasdruck wird mit einem kapazitiven Druckauf-
nehmer (MKS Baratron: 1000 Torr MeBzelle) gemessen. Mit einer 4-Spitzen
MeBanordnung kann der Widerstand als Funktion der Temperzeit bei kKonstanter
Temperatur aufgenommen werden. Dazu dient ein Rahmen aus Macor, welcher
die Zufiihrleitungen (Platindrihte} zur Strom- und Spannungsmessung trigt und
der mit der Grundplatte des Ofens verschraubt werden kann. Die Platindridhte

werden mit Leitsilber bzw. Leitplatin an den Ecken der Proben angebracht.

- 26 -




Druckmefizelle

~ L n
Probenkammer p A}spi’rze
]

Vaokuum-Mellzelle

®
Vakuum =——=—X)

Vi,
<= elekir. Durchfuhrungen
~ \ L1
heizbare Probenhalterung v, Probe
Wasserstoff —="Ix %] Argon
Vs Vi

Abb. 4.5 Schematische Darstellung der MeBanordnung zur Aufnahme der
Widerstandsisothermen. Die heizbare Probenhalterung ist in der

Mitte der UUHV-Kammer positioniert.

Nach dem Einbau und der Kontaktierung des Vielfachschichtpaketes wurde die
Anlage iiber eine Turbomolekularpumpe bis in den Ultrashochvakuumbereich
evakuiert. Bei einem Basisdruck von 1.107% mbar wurde das Tempergas tiber ein
Dosierventil eingelassen und ein Arbeitsdruck von 100 mbar Ar bzw. H, eingestellit.
Nach der Bestimmung des Raumtemperaturwiderstands Rgp wurden die Schicht-
pakete mit einer Rate von 100°C/min. bis zur gewiinschten Temperatur hochge-
heizt. Nach Erreichen der Temperatur wurde die Probe je nach Reaktionsverhalten
eine gewisse Zeit (variierend von 30 min biszu 12 std.) bei dieser Temperatur
gehalten und der Widerstandsverlauf ‘als Funktion der Temperzeit aufgenommen.
Die Steuerung und Datenaufnahme erfolgte mit Hilfe eines Rechnersystems. Das

Reaktionsverhalten konnte durch die Aufzeichnung des Widerstandsverlaufs

mittels eines HP-Plotters direkt verfolgt werden.
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4.4 Préparationstechnik fir Vielfachschichten
hoher Qualitat

4,41 Abstrahicharskteristik der Targets (Ts, S1) unter 1 ke¥ Ar™-

Ionenbeschull

Um groBfldchig homogene Schichten herzustellen, muflte zuerst die rdumliche
Verteilung der gesputterten Atome untersucht werden. Die Bestimmung der
Winkelverteilung der gesputterten Atome ist notwendig, um die Geometrie
zwischen Target und Substrat festzulegen. Die primé#ren Edelgasionen (Ar"), die
aus der Ionenquelle in Richtung auf die Targetoberfiiche beschleunigt werden
(Beschleunigungsspannung: 500-1000 V), treffen unter circa 45 Grad die Target-
oberfliche und schlagen durch interne St6B8e und nachfolgende StoBkaskaden
Atome aus der Gberfidche heraus. Die Abstrahicharakteristik, d.h. die Winkelver~
teilung der gesputterten Atome, wird von einer Vielzah! von Parametern beeinflufit,

wie z.B. Energie und Einfallswinkel der Primé#rionen, sowie Struktur und Texturie-

rung der Targetoberfliche /4.4/.

Die Bestimmung der Sputterrate bzw. der Schichtdickenverteilung als Funktion
des Abstrahlwinkels (der Abstrahlwinkel ist der Winkel, bezogen auf die Ober-
flaichennormale des Targets, unter dem die gesputterten Atome die Cberfldche
verlassen), gibt direkt bzw. indirekt Auskunft iiber die rdumliche Verteilung der
gesputterten Atome. Zunidchst wurde eine Anordnung konstruiert, die eine
Bewegung des SchwingquarzmeBkopfes auf einem Halbkreis um den Sputterfleck
(d.h. der Punkt, wo der lonenstrahl die Targetoberfldche trifft) erlaubte. So
konnte die Sputterrate, unter Berticksichtigung verschiedener geometrischen

Korrekturen, iiber ein Winkelbereich von etwa 160 -Grad in Winkelschritten von

5 Grad vermessen werden. ‘Jedoch zeigte sich, ‘daB die Daten aufgrund der -

erheblichen mathematischen Korrekturen nicht vertrauenswiirdig genug waren,

um die Geometrie zwischen Target und Substrat

Ein Stahlrahmen (bestehend aus zwei kreisformig gebogenen U-Profilen, die
durch Querverbindungen miteinander verbunden waren), der auf die Targetober-
flache geklemmt werden konnte, diente zur Ermittlung des Schichtdickenprofils

als Funktion des Abstrahlwinkels. In diesem Rahmen wurden 22 Quarzglasplatten
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jeweils paarweise in Winkelabstinden von etwa 10 Grad angebracht. Die obere
wurde so gegen die unter verschoben, daB eine Stufe entstand. Hierbei wurde
ein gewisser Winkelbereich freigelassen, um den Durchgang des einfallenden
Jonensirahls zu erm&glichen. Auf diese Quarzglasplatten wurden unter Normal-
bedingungen (d.h. 1 keV Primidrenergie der Ar*-lonen und 20 mA Ionenstrom)
Schichten aus Si und Ta mit Schichtdicken zwischen 600 und 1000 nm abgeschie-
den. Durch die Erzeugung einer Stufe konnte nach der Schichtdeposition durch
eine mechanische Abtastung (DEKTAK 3030) der Quarzglasplatien die StufenhShe
und damit die Schichtdicke bestimmt werden. Bei geringeren Schichtdicken (bis

etwa 100 nm) lieB sich die Winkellage des Schichtdickenmaximums aufgrund

-der Lichtdurchldssigkeit global bestimmen.

Abb. 4.6 zeigt das fur Tantal und Silizium aufgenommene Schichtdickenprofil.
Aufgetragen ist die Schichtdicke gegen den Abstrahlwinkel (Theta) bezogen auf
die Obeiflichennormale. Im Falle des Tantals sind deutlich ein Hauptmaximum

bei etwa 5 Grad und ein Nebenmaximum im Winkelbereich 45-55 Grad zu erken-

neii.

Die auftreffenden, hochenergetischen Argon-Ionen verlieren einen Teil ihrer
Energie durch elastische StoBe mit den Targetatomen, die aus ikhren Gitterposi-
tionen gestoBen werden, sclange der Energieiibertrag gréfler ist als die Schwellen-

energie flir die Verlagerung der Atome. Die Weglédnge der lonen, Uber die der

imdrionenenergie von 1 keV,
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StoBkaskaden konnen wiederum durch einen Energietransfer Atome aus der
Targetoberfiche freigesetzt werden. Der weitaus groBte Teil dieser Atome
ver‘ié.ﬁt die Targetoberfliche in Richtung der Normalen (Hauptmaximum). Die
Winkelverteilung der gesputterten Atome ist, aufgrund des beschriebenen
Anregungsprozesses, unabhingig von dem Einfallswinkel der Primérionen. Die

— e Lialiin mmmrmss Ain Alas A H i S
haben sozusagen die Richtung der einfallenden Primérionen

"vergessen”. Die Atome jedoch, die direkt von der Oberfliche gesputtert bzw.

"

von oberflichennahen Atomebenen reflektiert werden, zeigen "Erinnerungseffekte

d.h werden bevorzugt in Vorwirtsrichtung gestreut.

Dagegen ist die Abstrahlcharakteristik des Siliziumtargets #uBerst flach. Ein
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schwach ausgeprigter Winkelbereich ld8t ein Schichtdickenmaximum bei etwa
25 Grad vermuten, welches sich nicht mit den iiblichen Theorien vereinbaren
188¢t. Eine Untersuchung der polykristallinen Siliziumoberfliche mittels eines
Rasterelektronenmikroskops gab keinen direkten AufschluB auf eine durch den
IonenbeschuB verursachte Rekristallisation und damit verbundene Texturierungs-
effekte der Oberfliche, die zu einer geiinderten Abstrahlcharakteristik fiihren
wilrden. Aufgrund der Winkelverteilung der gesputterten Atome konnten die
Winkelpositionierung der beiden Targets und die Anordnung des Substrathalters

beziiglich der Targetoberfldche optimal eingestellt werden.

normierte Schichidicke

g1
0

Abstrahlwinkel © / Grad

Abb. 4.6 “Abstrahlcharakteristik des Ta- bzw. Si-Targets {bei { keV Primir-
energie der Ar*~Ionen und 20 mA Jonenstrom). Aufgetragen ist

‘die normierte Schichtdicke als Funktion des Abstrahlwinkels ©.
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£.4.2 Ermittlung der EHichfgktoren

Die physikalischen Eigenschaften der Silizide werden stark von Zusammenset-
zung beeinfluBt, die daher genau kontrolliert werden muB. Die Herstellung der
Silizide mit Hilfe von Vielfachschichten ermiglicht es, das Metall-Silizium
Verhiltnis direkt durch Variation der Einzelschichten einzustellen. Eine exakte
Kalibrierung der Finzelschichtdicken ist deshalb unbedingt erforderlich. Aus der
Vielzahl der Methoden zur Schichtdickenbestimmung wurden hier RBS, SAXS,
TEM und die mechanische Abtastung (DEXTAK) eingesetzt.

{e} Bestimmung der Eimzelschichtdicken mittels mechanischer Abtas-

tung: Messungen am DEKTAK

Einzelschichten aus Tantal, Niob, Palladium und Silizium wurden mit jeweils
vier unterschiedlichen Schichtdicken im Bereich 50-800 nm auf polierten Si-Wa-
fern abgeschieden. Zur Erzeugung einer Stufe auf dem Wafer wurde ein iiberdehn-
ter Kupferdraht (Durchmesser: 500 um) vor der Schichtdeposition flach aufgelegt
und fixiert. Die Schichtdicke wurde durch mechanische Abtastung mit dem
SchichtdickenmeBgerst DEKTAK 3030 (Fa. Sloan) ermittelt. Abb. 4.7 zeigt das
Schichtdickenprofil einer 200 nm dicken Siliziuraschicht mit der durch den
aufgelegten Draht hervorgerufenen Vertiefung. Die aktuelle Schichidicke dgi..

wird zur Berechnung des "Toolingfaktors” (in Prozent) verwendet

d_;
TF = 100 + —j2== (4.6)

3
—sS0ii

wobei d Soli die mittels des Schwinguarzmonitors bestimmte Sollschichtdicke

ist. Tabelle 1 zeigt die berechneten "Toolingfaktoren”. :

Element IF I
Nb 1.21
Ta 1.8%
Pd 1.72
Si 1.32
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Abb. 4.7 Schichtdickenprofii einer 200 nm dicken Siliziumschicht aufgenommen

mit dem SchichtdickenmeBgerat DEKTAK 3030.

Zur schnellen Uberpriifung der Ubergitterperiode der Vielfachschichten bietet
sich die Rontgenstreuung bei kleinen Winkeln an: SAXS (Small Angle X-Ray
Scattering). Die zu untersuchenden Vielfachschichten wurden durch abwechselndes
Aufsputtern von feinkristallinem Tantal und amorphem Silizium auf S$i-(iii)
Substraten hergestellt. Diese Schichtpakete, bestehend aus N Doppelschichten
(N: 6-30) mit ﬁbergitterper_i_oden A zwischen 3 und 32 nm, zeigen eine kiinstlich
erzeugte, eindimensionale Periodizitdt in Richtung der Oberflachenormale, die

festgelegt wird durch die - Schichtdicke A einer Doppelschicht {A = draneas

+ dgilizium)-
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hochaufidsenden Diffraktometer (Vollkreis-Eulerwiege) mit Bartels-4fach-Mono-
chromator durchgefiihrt (Primérstrahldivergenz: 12 Winkelsekunden). Abb. 4.8
zeigt einen Theta-2Theta Kleinwinkel-Scan eines Ta/Si Ubergitters, aufgenommen
mit CuKoi-Strahlung (3= 0.154056 nm}. Bei der Herstellung war fiir dieses
Vielfachschichtpaket eine Doppelschichtdicke von A = 32 nm vorgegeben. Deutlich
zu erkennen ist eine Vielzahl von Uberstrukturreflexen (bis zur 20 Ordnung),
was auf eine geringe Modulation der Gitterperiode schliessen [88t. Aus den

dquidistanten Peaklagen ldBt sich die wirkliche Gitterperiode A nach

A
= ; (4.7
2 (sin@,.1 - sinBy) )

berechnen, wobei ©,,; die Winkelpeaklage des Reflexes (n+i)-ter Ordnung
» die Wellenlinge der REntgenstrahlung ist. Der ermittelte

Wert fiir die Gitterperiode stimmte im Rahmen der MeBgenauigkeit mit dem

vorgegebenen Wert iiberein.

Die mittels der vorgegebenen Gitterperiode (A= 32 nm) berechneten Peaklagen
sind zum Vergleich eingezeichnet (vertikale Linien). Alle Peaks sind als Folge
einer Verkriimmung des Substrates sehr stark verbreitert. Die sehr gute Uberein-
stimmung zwischen den berechneten und gemessenen Peaklagen zeigt, daBl die
Herstellung des Vielfachschichtpaketes mit A = 32 nm im Rahmen der Messge-

auigkeit optimal gelungen ist.

Weitere Messungen wirden an einem mit Monochromator-Aufsatz umgeriisteten
Siemens-Diffraktometer durchgefiihrt. Im Gegensatz zum obigen Diffraktome-
ter wurde der Rontgenstrahl erst nach der Beugung monochromatisiert. Abb.
4.9 zeigt das aufgenommene Theta-2Theta Spektrum einer Ta/Si-Vielfachschicht.
Diese Schicht bestand aus 20 Doppelschichten, fiir die bel der Herstellung eine

o 1 Aon Danlrlagnn horerhneta
e LTl S T3REIRE T TSI oLinTLT

g L e + e s = T T4
AFILLTI P IVUT Yol UL/ "l

Periode betrdgt 8:0.5 nm. Die gestreute Intensitdt I n-ter Ordnung 148t sich

unter der Annahme einer stufenartigen Elementverteilung an der Grenzfléche

folgendermaBen berechnen /4.5/:

- 33 -




LoN2Z-At
1=( )'(fi‘fz)z fiir n= 1, 3, 5 ..... ( 4.8)

= 0 filr n=2 4, 6 .....

£, ,f 5 stellen in obiger Gleichung die Atomformfaktoren der beiden Materialien
dar. Die Intensitit nimmt guadratisch mit der Anzahl der Doppelschichten zu,
f3lit aber mit der Orndnungszahl zur vierten Potenz ab. Der Vergleich zwischen
der gemessenen Intensitit und der nach Gleichung 4.8 berechneten Intensitdt
1Rt den SchluB zu, daB die angenommene stufenartige Elementverteilung ebener
Grenzflichen nicht realistisch sein kann. Wihrend der Sputterdeposition findet
an den Grenzflichen schen eine Interdiffusion statt, sodaBl die Verteilungsfunk-
tion der Elemente an der Grenzfliche eher sinusformig anzunehmen ist.
TEM-Aufnahmen, die an Ta/Si-Multilayern gemacht wurden, iassen ebenfalls
vermuten, daB eine geringe Diffusion schon wihrend des Schichtwachstums

stattfindet.
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“Abb. 4.8
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(¢) Bestimmung der Multilayer-Periode mittals TEM

Abb. 4.10 zeigt eine transmissionselektronenmikroskopische Querschnittsauf-

nahme eines Ta/Si-Schichtpaketes (auf Si-Substrat) nach dem Sputtern.

Abb. 4.10 TEM- Querschnittsaufnahme eines Ta/Si-Schichtpaketes {bestehend
aus zehn Doppelschichten aus jeweils 10 nm Ta/22 nm Si,

abgeschieden auf Si-Substrat; Helle Streifen: Si; dunkle Streifen: Ta.

Erkennbar sind die regelmiBige Schichtabfolge und die sehr scharfen

Rty § 341

Ubergédnge zwischen den Schichten. Die Si-Schichten werden durch die hellen,

0]

xtrem

die Ta- Schichten durch die dunklen Streifen wiedergegeben. Bei der Herstellung
waren folgende Werte fiir die Einzelschichtdicken vorgegeben: 10 nm Ta, 22 nm

Si. Die Auswertung der TEM-Aufnahme ergibt eine Doppelschichtdicke von

sehr

"

etwa 20

etwa 32.8 nm und eine Si-Schi




guter ﬁbereinstimmung mit den nominellen Werten. Die Tatsache, daBl die
gemessene Si-Schichtdicke kleiner als der vorgegebene Wert ist, ist auf eine
Interdiffusion an den Ta/Si-Grenzflichen zuriickzufiihren (siehe auch unter (b})).
Die Ausdehnung der Diffusionsschicht liegt dann im Bereich 1 bis 2 nm, in
guter fi'bereinstimmung mit den von B. Lengeler und Mitarbeitern angegebenen

Werten /4.6/.
{d) Bestlmmung der Multilayer-Pericde mittels RBS

Um Aussagen beziiglich der Stdchiometrie und der Schichtdicke der Proben zu
erhalten, wurden RBS-Messungen (Rutherford Backscattering Spectroscopy)
durchgefiihrt. Bei dieser Methode wird ein hochenergetischer Ionenstrahi
(Burchmesser circa 1 mm) auf die zu untersuchende Probe fokussiert. Durch die
elastischen StoBe zwischen den Ionen und den Atomkernen des Targets wird ein
Teil der einfallenden Ionen je nach Streuwinkel und Targetmasse unter Energie-
verlust zuriickgestreut. Weil der Wirkungsquerschnitt und die damit verbundene
Wahrscheinlichkeit fiir die Coulombstreuung der Ionen eine Funktion der Ord-
nungszahl ist, macht RBS durch Messung der Energieverteilung der zuriickge-
streuten lonen eine Unterscheidung der vorliegenden Elemente in der Probe
moglich. Schwere Elemente tauchen im Energiespektrum bei hohen Riickstreu-
energien auf, da der Energieverlust bei St8Ben mit schweren Elementen gering
ist. Die Anzahl der bei einer gewissen Energie regristierten fonen ist ein direktes
Maf fiir die Konzentration (bzw. St8chiometrie) der Targetelemente. Die Intensitét
der Spektra liefert somit Informationen iiber die Targetsttchiometrie. Informa-
tionen Uber die Schichtdicke sind ebenfzalls aus dem Spekirum erhiltlich, weil
die Ionen die nicht an der Oberfliche gestreut werden, einen spezifischen Energie-
verlust auf ihrem Weg durch das Targetmaterial erleiden. Dieser Energieverlust
188t sich auf die inelastische Streuung mit den Targetelektronen zuriickfiihren.

Abb. 4.11 zeigt das Rutherford-Riickstreuungsspektrum von 1.4 MeV He-Ionen
bei senkrechtem Einfall auf ein Vielfachschichtpaket aus Ta und Si auf einem
(111) Si-Substrat. Das Schichtpaket besteht aus sechs Doppelschichten aus
jeweils 20 nm Ta/ 44 nm Si. Die Einzelschichtdicken wurden so gewahlt, daB
sich bei der anschlieBenden Festkorperreaktion das Silizid TaSi, bildet. Aus der
rchgezogene Linien) ergaben sich Einzelschicht-

Simulation des RBS-Spektrums (d
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dicken von 17 nm fiir Ta und 40 nm fir Si (+10%). Die Abweichungen zu den
nominellen Werten lassen sich auf die bei der Simulation verwendeten
Bulk-Dichten der Materialien zuriickfiihren, die in allgemeinen kleiner sind als

die Dichten aufgesputterter Filme.
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Abb. 4.11 RBS-Spektrum einer Ta/Si-Vielfachschicht (bestehend aus sechs
. Doppelschichten aus jeweils 20 nm Ta/ 44 nm Si) bei senkrechtem
Einfall der 1.4 MeV He-Ionen.

} Simulation

(ORI ) Experiment; (
£.4.3 Tegt der Kallbrierung
Wie schon erwihnt, bietet sich die Herstellung von Siliziden mit Hilfe von

Vielfachschichten aus Metallen und Silizium deshalb an, weil die Stochiometrie

(Metall-Silizium- Verhsltnis) direkt durch die Variation der Einzeischichtdicken

_38._.
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eingestellt werden kann. AnschlieBend 188t sich das Silizid durch eine Festkorper-
reaktion bei hohen Temperaturen bilden. Aufgrund der Kalibrierung der Einzel-
schichtdicken und Multilayer-Perioden mit hichster Genauigkeit war es moglich,
Tantal~ und Niobsilizide mit variabler, aber exakt kontrollierter Zusammensetzung
herzustellen. Da die elektrischen Eigenschaften wie Schichtwiderstand (R und
Restwiderstandsverhilinis (RRR) diinner Silizidschichten empfindlich von der
Stéchiometrie abhingen /4.7/, wurde zum direkten Test der Kalibrierung eine
MeBserie von Ta/Si-Vielfachschichten mit einem unterschiedlichen Verhédltnis
dp,/dg; der FEinzelschichtdicken angefertigt. Um zu vermeiden, daB bei tiefen
Temperaturen das Substrat zur elektrischen Leitfdhigkeit beitrug und bei hohen
Temperaturen Reaktionen mit der aufgesputterten Schicht stattfanden, wurden
isolierende Saphiersubstrate gew#hlt. Es wurden jeweils 30 Doppelschichten mit
Schichtdicken zwischen 7.7 und 10.9 nm aufgesputtert. Zur Bildung der Silizide
wiurden diese Schichtpakete anschlieBend 15 min. lang bei 9506° C unter Wasser-
stoff in einem Quarglasrohr bis etwa 1 * 1077 mbar evakuiert und durch ein

Rohrofen von auBen beheijzt.

In Abb. 4.12 sind der Schichtwiderstand und das Restwiderstandsverhdltnis von
den Tantalsiliziden als Funktion der nominellen Zusammensetzung dargestellt.
Beide Kurven, aber besonders der Verlauf des Restwiderstands, machen deutlich,
daB optimale elektrische Eigenschaften nur in einem sehr begrenzten Konzentra-
tionsbereich erhalten werden konnen. Der Absolutwert des Restwiderstands-
> bei circa 3.5. Literaturwerte fiir das
Restwiderstandsverhiltnis gesputteter TaSi,-Filme liegen, je nach Herstellungs-
verfahren und Substrattyp, im Beieich zwischen 3 und 10 /2.7, 2.13/. Die Unter-
schiede konnen auf unterschiedliche KristallitgroBe der polykristallinen Filmen,

unterschiedliche Restgasverunreinigungen bei der Herstellung und St8chiometrie-

abweichungen zuriickgefiihrt werden.
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Si/ Ta - Verhalinis

Abb. 4.12 Schichtwiderstand und Restwiderstandsverh&itnis von TaSi,, als
Funktion der nominellen Stochiometrie (Si/Ta).
Alle Proben wurden 15 min. lang bei 950° C unter Wasserstoff-

-gasatmosphére getempert.
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5 MeBergebnisse
5.1 Sirukturelle Untersuchungen an Tantaifilmen bei Raumtemperatur

Tantalfilme konnen in zwei kristallografisch verschiedenen Modifikationen
hergestellt werden: das raumzentrierte «-Tantal (bcc) und das tetragonale
B-Tantal (siche Kap.2). Die folgenden in-situ Widerstandsmessungen, Rontgen-

und TEM- Aufnahmen zeigen das unterschiedliche Nukleationsverhalten aufge-

sputterter Tantalfilme bei Verwendung von Quarzglas als Substratmaterial.

Abb. 5.1 zeigt das Widerstandsverhalten von drei Tantalfilmen, die auf verschiede-
nen Unterlagen bei 300 K aufgesputtert wurden. Aufgetragen ist das Produkt aus
dem spezifischem Widerstand p und der Schichtdicke 4, p-d, als Funktion der
Schichtdicke. Bei Schichtdicken, die griBer sind als die mittlere freie Weglinge
der Elektronen, 188t sich das Produkt p-d durch die Sondheimerbeziehung

o-d=o,-d+3/8p, 1, (1-P) (5.1)

beschreiben, wobei p,, dem spezifischen Widerstand einer unendlich dicken
Schicht mit denseiben strukturellen Eigenschaften wie die der vorliegenden
Schicht entspricht. ! ist analog definiert als die mittlere freie Weglinge der
Elektronen. P heiflt Spiegelungsparameter und ist der Anteil der Elektronen, die

spiegeind an der Oberflache der Schicht reflektiert werden.

Die p - d versus d Kurve ist nach Gleichung (1) eine Gerade mit der Steigung o
und dem Achsenabschnitt 3/8 - py - 1, - (1-P). Weil die Filmeigenschaften
eindeutig durch die Schichtdickenabhingigkeit des Widerstands charakterisiert
sind, machen sich Anderungen der Mikrostruktur oder der Zusammensetzung
wéhrend des Schichtwachstums direkt durch ein Abweichen vom linearen Verlau

bemerkbar.
a} . Bp-Tea Fiime auf Quarzglassubstiraten

Die oberste Kurve, die in Abb. 5.1 mit 8 gekennzeichnet ist, zeigt den Widerstands-

. veriauf einer 130G nm dicken Tantaischicht auf einem Quarzglassubstrat, dessen
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Oberfléche durch lonenbeschuB vor der Schichtdeposition gereinigt wurde.
Diese Art von Priparation ergab immer die reine 5~Phase, was eindeutig aus der

entsprechenden Rontgenstrukturaufnahme zu entnehmen ist.

2500 T U T I i I T

2000

£ cm

1500

-i2

1000

pd/ 10

500

60 80 100

[
¥
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Abb. 51  Produkt des spez. Widerstands p und der Schichtdicke d, als Funktion
- der Schichtdicke d gemessen wihrend der Deposition von Ta:
L reiner B-Ta Filin auf Quarzglas ( B ), reiner u-Ta Film auf Quarzglas
mit einer {52 nm) Niobzwischenschicht { o ) und Ta-Film mit
Anteilen der «- und $-Phase auf Quarzglas mit einer (2.5 nm)

Niobzwischenschicht (o +3).

Abb. 5.2a zeigt das zugehdrige Rontgendiffraktogramm. Aufgetragen ist die
"reflektierte Intensitédt (in willkiirlichen Einheiten) als Funktion des Beugungs-
winkels. Deutlich zu erkennen sind der starke (200)-Reflex und die schwécheren

(203)-, (304)-Reflexe -der f:etragonaien Struktur.
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Abb. 5.2 (a) R8ntgendiffraktogramm einer 100 nm dicken B-Ta Schicht,

. .abgeschieden auf einem gereinigten Quarzglassubstrat.
(b) Rontgendiffrektogramm einer 100 nm dicken Ta-Schicht,
abgeschieden auf einem gereinigten Quarzgiassubstrat mit einer
2.5 nm dicken Niobzwischenschicht. Der Film enthiit Anteile der
o~ und $-Ta Phase.

" {c) Rontgendiffraktogramm einer 100 nm dicken x-Ta Schicht,
-abgeschieden auf einem gereinigten Quarzglassubstrat mit einer

5.2 nm dicken Niobzwischenschicht.

Eine weitere Charakterisierung des Films erfolgte mittels einer TEM-Analyse.
Abb. 5.3 zeigt das entsprechende TEM-Beugungsbild. Hierbei handelte es sich
um einen 50 nm dicken Ta-Film, welcher auf speziell priparierte und vorgediinnte
Quarzglasscheibchen abgeschieden wurde. Die Sequenz der Ringe von innen

sy _IAnAY_FINAY DN iNnS) tn Dimoo gimd i nilor ITharsinstimmun
lautei: {101)-{004)-{104)-{206}-{008). Die R;nse sind in voiler ubereinstimmung
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Abb. 5.3 TEM-Beugungsbild eines 50 nm dicken §-Ta Films, abgeschieden auf

einem gereinigten ("sputter-cleaned”) Quarzglassubstrat.

mit den von Read und Altman /2.1/ angegebenen R8ntgendaten. Aufgrund von
Textureffekten tauchen jedoch nicht alle mioglichen Reflexe auf. Aus den an
verschiedenen Positionen aufgenommenen Hellfeldaufnahmen lie} sich die mittlere
KristallitgroBe zu (7.9 + 2.5) nm bestimmen. Aus- der Halbwertsbreite des
(200)-Rontgenreflexes (Abb. 5.2a) wurde nach der Debye-Scherrer Formiel eine

mittlere KristallitgréBe von etwa 6 nm berechnet. - -

Die p - d versus d Kurven aller vermessenen B-Ta Filme waren fast perfekte
Geraden ab Schichtdicken d > 2 nm, was darauf hindeutet, daB3 keine strukturellen
Anderungen wihrend der Schichtdeposition stattfanden. Aus der Steigung der

Sondheimerkurven ‘erhélt man fiir p,, Werte im 'Bereich_ von-200 - 220 pQ- cm
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(1, (1~P) im Bereich 2.3 - 2.8 nm), in guter Ubereinstimmung mit Literaturdaten

72.27.

Die B-Ta Filme besitzen alle ein Restwiderstandsverhiltnis R(300 K}/ R{4 K)
von etwa 0.95 und einen Widerstandstemperaturkoeffizienten o {(gemessen bei
RT), der im Bereich -225 ppm/K liegt. Diese 5~Ta Filmen wurden oberhalb von

4 K nicht supraleitend, was iibereinstimmt mit der in der Literatur angegebenen

Sprungtemperatur T. = 0.5 K fiir die reine B-Phase.

bJ a-Te Filme auf Querzglassubstraten mit einer diinpen (> 3 am)

Nisbzwischenschicht.

Die unterste Kurve, die in Abb. 5.1 mit o gekennzeichneil ist, zeigt den Wider-
standsverlauf einer 100 nm dicken Tantalschicht auf einer vorgereinigten Quarz-
glasoberfliche, auf die zuerst eine diinne (5.2 nm) Nicbzwischenschicht aufgesput-
tert wurde. Mit dieser Préparationstechnik wurden immer, unter der Voraus-
setzung, dafl die Nb-Zwischenschicht dicker als 3 nm war, die Nukleation und
das Wachstum der reinen x-Phase beobachtet. Der lineare Verlauf der Kurve
1#8t auch hier auf ein Schichtwachstum der «-Phase ohne Anderungen der

Mikrostruktur schiiefSen.

Abb. 5.2c zeigt ein typisches Rintgendiffraktogramm eines o~-Ta Films, das

représentativ ist fiir die nach cobigem Verfahren hergestellten Tantalschichten.

Das Diffraktogramm zeigt weiter eine starke (110)-Texturierung. Eine TEM-Auf-
nahme, die an derselben Schicht gemacht wurde, ist in Abb. 5.4 dargestellt und
bestiitigt die (beo)-Struktur der Schicht. Es handelte sich hierbei um -einen 50
nm dicken Ta-Film, welcher auf eine 10 nm dicken Niobzwischenschicht abgeschie-
den wurde. Als Substrate fiir die TEM-Analyse dienten wiederum speziell prépa-
rierte und vorgeditnnte Quarzglasscheibchen. Die ersten fiinf Debye-Scherrer
Ringe sind problemlos zu erkennen. Die errechneten d-~Werte stimmen innerhalb
der MeRgenauigkeit mit den theoretischen d-Werten des kubischen Tantals
iiberein. Aus den TEM-Hellfeldaufnahmen erhdlt man fiir die «-Filme eine
mittlere KristallitgréBe von (15 + 3.5) nm, d.h. etwa zweimal so grofl wie &ie

der B-Phase. Die aus der Halbwertsbreite des (ii0)-Rontgenreflexes (Abb. 5.2c¢)
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Abb. 5.4 TEM-Beugungsbild eines 50 nm dicken «-Ta Films, abgeschieden auf
einem gereinigten ("sputter-cleaned”) Quarzglassubstrat mit einer

10 nm dicken Nicbzwischenschicht.

errechneten mittleren KristallitgroBe betrégt etwa 10 nm. Obwohl beide Methoden
zur Bestimmung der KristallitgroBe absolut gesehen nicht konsistent erscheinen,

betrigt das Verhdltnis der KristallitgréBen in beide Fillen etwa 2.

Die Ermittlung der Steigung der Sondheimerkurven aller «-Ta Filme ergab
Werte fiir p,, von etwa 40 bis 55 p()- cm {l, {i-P} zwischen & und 8 nm). Der
‘Widerstandstemperaturkoeffizient der «-Filme (gemessen bei RT) lag im Bereich

+1200 ppm/K.

Zur Untersuchung der Wasserstoffaufnalime wurden «- und B~Ta Filme vor der

utteranlage mit einer Pd-Schicht (* 5 nm) bedeckt.




Wihrend die «~Ta Filme eine deutliche Wasserstoffaufnahme zeigten, wie aus
der Widerstandsinderung nach WasserstoffeinlaB zu erkennen ist, konnte bei
den (-Ta Filme keine Widerstandsinderung bei EinlaB festgestelit werden.
Unter der Annahme, daf B-Ta auch eine Widerstandsédnderung bei H-Aufnahme
zeigen wiirde, konnte man schlieBen, daBl 3-Ta Filme keine oder eine verschwin-
dend geringe Wasserstoffaufnahme besitzen. Aufgrund der geringen Probenmassen

war eine velumetrische Bestimmung der Wasserstoffaufnahme nicht moglich.

Ubersichtshalber sind die wichtigsten Parameter der o~ und $~Filme tabellarisch

" zusammengefait.
0 700 cm 11> (1-P}/nm |/ pom- K1 W
a-Ta 40-55 6.0-8.0 + 1160
B-Ta 200-220 2.3-2.8 =225 0.94
<) Te-Filme auf Quarzglasaubstraten mit siner sehr dilnnen

- Die mittlere Kurve, die in Abb. 5.4 mit o« + B gekennzeichnet ist, zeigt den
Widerstandsverlauf einer 100 nm ‘dicken Tantalschichjt auf einer vorgereinigten
Quarzglasoberfldche, auf die_ "iuerst eine 2.5 nm dicke Niobzwischenschicht
aufgesputtert wurde. Hier wichst éine Mischphase mit Anteilen der «- und der
B-Phase. Aus der Steigungsinderung der Sondheimerkurve 138t sich schliefien,

dafB die v-Phase mit wachsender Schichtdicke auf XKosten der 3-Phase wichst.

In Abb. 5.2b ist das zugehbrige Rontgenspektrum dargestellt. Es zeigt eindeutig,
daB der Ta-Film beide Phasen enthilt. Der Endwert des spezifischen Widerstands

der Ta-Filme mit Nb~Zwischenschichtdicken unter 3 nm, variiert, je nach Phasen-

anteil, zwischen 100-160 p(- cm.
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5.2 Bestimmung der Verunreinigungen in den Ta-Filmen mittels
der Ionenmikrosonde (SIMS)

SIMS-Analysen (Sekundirionenmassenspekroskopie) wurden durchgefiihrt, um

den Anteil von Spurenelementen in den o~ und f-Ta Filmen zu bestimmen. Abb.

5.5 zeigt ein Ubersichtsspektrum der Elementverteilung in einem 100 nm dicken
Ta-Film, der auf einer vorgereinigten Quarzglasoberfliche (SiOj) aufgesputtert

wurde. Dieser Film enthielt nur die reine §—Phase.
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Abb. 5.5 SIMS-iibersichtsspektrum der Elementverteilung in einem 100 nm
dicken Ta-Film, aufgesputtert auf einer vorgereinigten Quarzglas-

cberfliche.

Aufgetragen ist die Intensitét der Sekundérionen als Funktion der Sekundérionen~

. masse. Als Hauptverunreinigungen sind C, O, Si, Cr, Fe, Cu, Mo und Nb zu
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erkennen. Ahnliche Ergebnisse ergaben sich fiir a-Ta Filme, mit dem Unterschied,
daB das Nb-Signal wegen der aufgesputterten Nb-Zwischenschicht deutlich
hoher war. Aus den gemessenen lonenintensititen wurden durch Korrektur mit
relativen Elementempfindlichkeitsfaktoren fiir die reinen Elemente (Kalibrierstan-

dard fiir eine Ta-Matrix existierte nicht) folgende Elementkonzentrationen

[ppm atl abgeschatzt:

Si Cr Cu Mo Nb
o-Ta : 360 80 i00 150 90
B-Ta : 400 20 210 140 570

Die gefundene Elementanteile Cr und Cu stammen aus den Edelstahlwinden
bzw. der Targethalterung der Sputteranlage. Durch die lonenstreuung im fokus-
sierten Ionenstrahl trifft ein geringer Anteil der Primirionen nicht die Targetober-
flache, sondern die Edelstahlwinde der UHV-Anlage und die Targethalterung
{Kupfer). Die relativ hohen Mo-Anteile in den Filmen stammen aus den Extrak-
tionsgittern der Ionenquellen. Die Si—Anteile stammen zum gréBten Teil von
den Komponenten der UHV-Aniage, die durch die Herstellung der Siliziden mit
einer Siliziumschicht bedeckt sind. Die geringfiigigen Unterschiede der Element-
konzentrationen in den «- und B-Filmen kdnnen auf unterschiedliche Matrix-
effekte (d.h. unterschiedliche Ionenausbeuten der -Ta und 8-Ta Matrix) zuriick-
gefiihrt werden. Die Bestimmung von O und Si in der Grenzschicht zwischen
er Tantaischicht und dem Substrat war wegen des hohen O- und Si-Anteils

d
des Substrates prinzipiell nicht mégiich.

Aufgrund des Herstellungsverfahrens der Ta—Filmen mittels Sputterdeposition
ist mit einem Anteil des Sputtergases (Argon) in den Filmen zu rechnen. Der
Argongehalt der Ta-Filmen wurde iiber eine Gasphasenextraktion zu etwa 2 at.%

7

bestimmt. Abschitzungen aus RBS-Spektren ergaben einen Argongehalt vo

=1

etwa 1 at.% .
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3.3 Strukturelle Untersuchungen an Nicbfilmen bel Raumtemperatur

und bel tiefen Tempersturen.

(&) Ino-situ Widerstandsmessungen bel Raumtemperatur (300 K}

Der Befund, daB die reine «-Ta Phase erst ab einer gewissen kritischen Schicht-
dicke der Niobunterlage wéchst (siehe Kap. 5.1), gab den AnlaB, die Struktur
von sehr diinnen gesputterten Nb-Filmen auf Quarzglassubstraten mittels

in-situ Widerstandsmessungen und TEM—Aufnahmen niher zu untersuchen.

80 T t I

0 cm

0 I 1 | . | -
0 5 10 15 20 25
d/nm

Abb. 5.6 Produkt des spez. Widerstands p und d, als Funktion der Schicht-
dicke d, gemessen wihrend der Sputterdeposition von Nb auf

einem vorgereinigten ("sputter-cleaned”) Quarzglassubstrat.

LY =

Abb. 5.6 zeigt die ¢+ d versus d Kurve einer 20 nm dicken Nb-Schicht, die bei
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Raumtemperatur auf Quarzglas éu__fgesputtert wurde. Interessant ist folgender

Befund:

Der Niobfilm zeigt bei Raumtemperatur eine Phasenumwandlung, wie aus der
Anderung der Steigung bei 3 nm deutlich zu erkennen ist. Der Film wichst ab

dieser Schichtdicke in der beco-Struktur mit einem p, von 25-30 u(d cm, wiah-
rend der Film unterhalb dieser Schichtdicke eine andere Struktur annimmt mit

einem deutlich hoheren spezifischen Widerstand (p,, = 80-100 ul)- cm). Zur
Identifizierung der Phasen wurde eine TEM-Analyse durchgefiihrt.

Abb. 5.7 zeigt das TEM—Beugungsbild eines 20 nm dicken Nb-Films. Der Nb-Film
wurde auf vorgereinigte ("sputter-cleaned") und vorgediinnte Quarzglasscheibchen
aufgesputtert. Um eine Ouxidation nach der Schichtdeposition zu vermeiden,
wurde der Film mit einer 7.5 nm dicken amorphen Si-Schicht abgedeckt. Der
spezifische Widerstand betrug circa 27 p{)- cm. Die Sequenz der Ringe von
innen aus gesehen lautet: (10)-(200)-(211)-{220)-(310). Diese Sequenz ist voll

kompatibel mit der der bce-Struktur (Gitterparameter: ag = 0.33058 nm).

Abb. 5.8 zeigt das TEM-Beugungsbild eines 2.4 nin dicken Nb-Films, dessen
HerstellungsprozeB véllig analog zu dem des obigen Nb-Films verlief. Die Dicke
der amorphen Si~Abdeckschicht lag ebenfalis bei 7.5 nm. Der spezifische Wider-
stand betrug circa 85 pu()- cm. Bei genauer Beobachtung des Bi ldnegat.vs sind 5

breite, unscharfe Ringe erkennbar. davon zwei AuBerst schwach. Die TEM-Studie
dieser sogenannten "low-thickness” Phase hat ergeben, daB diese Phase keine
bce- oder fcc—Struktur../2.5/"'besitzt und mit Sicherheit nicht amorph ist. Vier
der fiinf Ringe wiren ér-k]'érbar, ..-wenn man annimmt, daB die "low-thickness”

Phase isomorph zur tetragonalen B-Ta Phase ist.

Zur genaueren Auswertung der Debye-Scherrer-Ringe wurde versucht, iiber die
Deposition eines Vielfachschichtpaketes aus amorphem Silizium und der unbekann-
ten Nb-Phase mehr Streuvolumen zu erhaiten. Das Vielfachschichtpaket, welches
aus 20 Doppelschichten (Einzelschichtdicken: dg; = 1 nm, dy}, = 2 nm) bestand,
lieferte keine intensitatsstidrkere Ringe. In der Dunkelfeidaufnahme waren keine
. Korner sichtbar. .Das korrespondierende Réntgenbeugungsbild zeigte keine

“Strukturreflexe. Die Nb-Phase ist demnach feinstkristallin {riintgenamorph), mit
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Abmessungen der Ké&rmer, die unter der Auflésungsgrenze (circa 2 nm) des
TEM-Mikroskops liegen miiten. Eine TEM~Analyse /5.1/ an diinnen Nb-Filme,

die auf NaCl-Substrate abgeschieden wurden, ergab ebenfalls eine mittlere

KristallitgriBe von 2 nm.

(b) Io-situ Widerstandsmessungen bel tlefen Temperaturen (120 K)

Durch die Messung des Widerstandsverlauf bei tiefen Temperaturen sollte

festgestellt werden, ob sich die "low-thickness” Phase zu groBeren Schichtdicken

d > 3 nm) stebilisieren lieB.

0 5 10 15 20 25

Q.
3
3

Abb. 5.9 In-situ Widerstandsverlauf eines 20 nm dicken Nb-Films, abge-

schieden bei T= 120 K auf einem vorgereinigten ("sputter-cleaned”)

Quarzglassubstrat.
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In Abb. 5.9 ist der Widerstandsverlauf eines 20 nm dicken Nb-Films dargestellt,
der auf ein vorgereinigtes und eingekithites (T® 120 K} Quarzglassubstrat
abgeschieden wurde. Wie in Abb. 5.6 findet auch hier eine Phasenumwandlung
statt, jedoch liegt die kritische Schichtdicke (d.h die Schichtdicke wo die Stei-
gungsinderung stattfindet) nicht bei 3 nm sondern bei circa 5 nm. Der spezifische
Widerstand der "low-thickness" Phase ist mit 102 yuQ) - cm etwas hoher ais der

Raumtemperaturwert,
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§5.4 Untersuchungen sn Nb-Si{~Vielfachschichten

§.4.1 In-situ Widerstandsmessungen an Nb-8i-Vielfachachichten

unter verschiedener Tempergazatmosphire

Um die Nukleations- und Wachstumseigenschaften von Nb-Si-Vielfachschichten
zu untersuchen, wurden in~situ Widerstandsmessungen als Funktion der Tempera-
tur eingesetzt. Die R versus T Kurve 188t erkennen, in welchem Temperaturbe-

reich die Nukleation und das Wachstum der kristallinen Niobsilizidphase einsetzt.

Durch die Deposition von Vielfachschichtpaketen mit BuBerst diinnen Einzel-
schichtdicken (d gs= 1 nm ; d pp= 2.2 nm) und die auftretende Interdiffusion
wahrend des Schichtwachstums, konnte davon ausgegangen werden, daB die
ungetemperten Filme in einer "quasi-amorphen” Struktur vorlagen. Der spezifische
Widerstand der "quasi-amorphen” Phase betrug etwa 280 pQ) - cm. Die Gesamt-
schichtdicke der Vielfachschicht betrug circa 129 nm, sodall nach der Temperung
(unter Beriicksichtigung des "Schrumpffaktors™) ein 100 nm dickes NbSis-Silizid
vorlag. Alle Vielfachschichten wurden auf Quarzglassubstraten abgeschieden

und it einer 5 nm dicken Abdeckschicht aus Palladium versiegelt.

Abb. 5.10 zeigt die R versus T Kurven von zwei 140 nm dicken Nb—Si-Vielfach-
‘schichten. Der-aufgetragene Widerstand ist auf den bei RT gemessenen Wider-
standswert normiert, Diese Darstellungsart wurde gewihlt, weil die Kontaktierun-
gen der Schichten verschiedene Geometrien aufwiesen und somit die geometri-
schen Korrekturfaktoren eliminiert.werden konnten. Die erste Schicht, in der
Abb. 5.10 mit Ar gekennzeichnet, wurde unter 100 mbar Argon mit einer Aufheiz-
rate von 6° C/min auf 650° C hochgeheizt und nach Eirreichen der Maximal-
temperatur xhit_'einer Abkiithirate von 20° C/min wieder auf Raumtemperatur
gebracht. Die zweite Schicht, in der Abb. 5.10 mit Hp gekennzeichnet, wurde.

unter 100 mbar Wasserstoff einem identischen Temperzyklus ausgesetzt.

Die Anfangsphase der Temperung (T< 1507 C) unter Argon ist durch eine leichte
Abnahme des Widerstands charakterisiert, gefolgt von einem Anstieg bis auf
ein leicht abfallendes Plateau im Bereich 240-285° C, wo der Widerstand seinen

. Maximalwert erreicht. Bei 300° C zeigt der Widerstand, innerhaib eines Tempera-
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Abb. 5.10 In-situ Widerstandsverlauf als Funktion der Temperatur von zwei
140 nm dicken Nb/Si-Vielfachschichten. Die Schichten wurden,
unter Variation der Tempergasatmosphére (H,, Ar) mit einer
Aufheizrate von 6% C/min. auf 650° C hochgeheizt.
turbereiches von 25 © C, einen drastischen Abfall. Bei einer weiteren Temperatur-
erhohung filit der Widerstand zuerst langsam {320-530° C), danach schpell ab
(550-650°.C). Nach der Abkithlphase erreicht der Widerstand einen RT-Endwert,
der bei circa 46% des Anfangwertes liegt. Der ex~situ gemessene spezifische
Widerstand der getemperten Schicht betrug circa 95 uQ2 - cm. Eine anschlieBende

Temperung der Schicht bis 950° C senkte den spezifischen Widerstand auf circa

'Dije Existenz der NbSi,~Phase und das AusmaB der Kristallisation nach Temperung

14 KL pras

S
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S.1ia bzw. 5.12. Abb. 5. iia zeigt das Rontgendiffraktogramm der Nb-Si-Vielfach-
schicht nach der Temperung bis 650° C. Zu erkennen sind die relativ schwach
ausgeprigten und breiten Strukturreflexe der hexagonalen NbSi,-Phase. Aufgrund
der geringen Maximaltemperatur ist mit sehr feinkristallinem Material zu rechnen.
Eine bessere Kristallinitdt der NbSi,-Phase wiirde eine Temperung bis circa
1000° C voraussetzen. Aus den Halbwertsbreiten der Reflexe (101}, (1i1), (112)
18Bt sich eine mittlere KristallitgrdBe von etwa 14-20 nm abschitzen. Der

extrem breite Reflex im Winkelbereich 15-30 Grad stammt von dem SiO,-Substrat.

300
200 -/
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300 — (1) —

tntensity (arb. units)
o

200

20 30 40 50 60 70 80
2 Theta

Abb. 5.11 (a) Rontgendiffraktogramm einer Nb/Si-Vielfachschicht nach der

Temperung bis 650° C unter Argonatmosphire.
{b) R¥ntgendiffraktcgramm einer Nb/Si-Vielfachschicht nach der

Temperung bis 650° C unter Wasserstoffatmosphire.
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Abb. 5.12 zeigt das RBS-Spektrum von 1.4 MeV He-ionen bei senkrechtem Einfall
auf die unter Argon getemperte Vielfachschicht. Ausgehend von den Hohen der
Nb- und Si-Signale und den Bulkdichten der beiden Materialien &8t sich das
Nb/Si~-Stochiometrieverhiltnis zu 1/1.9 berechnen. Der Argongehalt der Schicht
liegt bei circa 1 at.%. Durch den Vergleich mit einem RBS-Spektrum einer Nb-Si--
Vielfachschicht, welche unter Argon bis 260° C getempert wurde, lieB sich
feststellen, daB ein Teil der aus der Abdeckschicht stammenden Pd-Atome in

die darunterliegende Silizidschicht hineindiffundiert ist.

Die R versus T Kurve der unter Wasserstoff getemperten Vielfachschicht, in
Abb. 5.10 mit H, gekennzeichnet, zeigt einen vergleichbaren Verlauf, mit dem
wesentlichen Unterschied, daB der plotzliche Abfall des Widerstands erst bei
einer htheren Temperatur (T# 325° C) stattfindet. Der Abfall im Bereich 550~
650° C ist weniger ausgeprdgt und die relative Widerstandsinderung nach
Temperung unter H,-Atmosphdre ist mit 64% deutlich geringer als die nach
Temperung unter Ar-Atmosphire. Der ex-situ gemessene spezifische Widerstand
betrug nach der Temperung circa 135 u() - cm. Beim Aufheizen von Hjy-enthalten-
den NbSiy~Schichten bis 950°C erhilt man dieselben p-Werte wie beim Aufheizen

von unter Argon getemperten Schichten (p = 42-46 pQ - cm).

Abb. 5.11b zeigt-das Réntgendiffraktogramm der Nb-Si-Vielfachschicht nach der
Temperung unter Wasserstoff. Die intensitdtsstérksten Rontgenstrukturreflexe
(101), (111), (1i2) der hexagonalen NbSi,-Phase sind im Vergleich zu den in Abb.
S.1ia schwicher ausgeprigt und wesentlich breiter. Die Abmessungen der unter
Wasserstoff gebildeten Kristallite liegen zwischen 5-10 nm und sind etwa um

ein Faktor 2 geringer als die der unter Argon gebildeten Kristallite.

Desorptionsmessungen an Nb-S8i-Vielfachschichten, welche zuvor 60 min. lang
bei 100° C unter H2-Atmosphﬁre getempert wurden, zeigen bei Temperaturen
oberhalb von 700° C eine deutlich hohere Wasserstoffabgabe (Faktor 4 bis 5),
im Vergleich zu Schichten die unter identischen Temperbedingungen einer

Ar-Atmosphire ausgesetzt wurden. Das Desorptionsmaximum liegt oberhalb

von 850° C.
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Abb. 5.12 RBS-Spektrum einer unter Argonatmosphire getemperten Nb/Si-
© Vielfachschicht bei senkrechtem Einfall der He-Icnen (1.4 MeV).
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5.4.2 Widerstandsisothermen gemessen an Nb-Si~-Vielfachschichien

unter verschiedener Tempergasatmosphire

Die Kinetik der Nukleation und des kristallinen Wachstums der Nb-Si-Vielfach~
schichten unter Argon- und Wasserstoffatmosphiire wurde mittels der Aufnahme
von Widerstandsisothermen im Temperaturbereich von 250-300° C untersucht.
Aufgrund der Unterschiede im Widerstand des transformierten und des untrans-
formierten Materials ist die in-situ Widerstandsmessung besonders geeignet,
das Wachstum der NbSi,-Phase als Funktion der Temperzeit bei vorgegebenen

Temperaturen zu analysieren.

Eine wichtige Voraussetzung bei der Analyse der Widerstandsinderungen wihrend
der Nukleation und des Wachstums der Schichten ist der lineare Zusammenhang
zwischen Widerstandsidnderung und transformiertem Volumen, d.h. das Verhiltnis
der Teilstréme, die durch das transformierte und untransformierte Material

flieBen, solite deren Volumenverhiltnis proportional sein.

Ausgehend von dem linearen Zusammenhang zwischen dem momentanen Wider~
standswert R(t) und dem transformierten Volumen X (t) zur Zeit t bei der

Temperatur T, 1dBt sich X¢(t} folgendermaBe berechnen /5.2, 5.3/

wobei R, der Widerstand am Anfangund Rp der Widerstand am Ende der

Transformation ist.

Die Aktivierungsenergie AE, fiir die Nukleation und das Wachstum der Vielfach-
Temperaturabhéngigkeit der Transformationszeit
mittels der Einfiihrung der charakteristischen ZeitgrtBe T bestimmen, wobei T
die Zeit ist, bei der die Hilfte des Volumens (X+(1)= 0.5) umgewandelt ist.

Hierbei wird angenommen, dal 1 einem Aktivierungsverhalten gemiB,

,s
)

o

-

T =19 exp{AE4/k-T)
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folgt. Trigt man In{1) gegen 1/{k - T) auf, so erh&lt man AE, aus der Steigung

der Geraden.

Wenn der Mechanismus der Kristallisation ein zusammengesetzter Prozell von
Nukleation und Wachstum ist, kann die Transformationskinetik durch die

Avrami-Beziehung /5.4/
Xrt) = 1 - exp{ - (K- 0)7) (5.4)

beschrieben werden, wobei K die Reaktionskonstante und n der sog. Transforma-
tionsparameter ist; dieser beschreibt den Modus der Transformation /5.5/. Die
Auftragung des doppeltlogarithmierten transformierten Volumens (sog. reduzier-

tes Volumen) In{in[1 - X(t)]} gegen In(t) ermoglicht dessen Bestimmung.

Abb. 5.13 zeigt die auf den Widerstandsmaximalwert normierte Widerstands-
dnderung als Funktion der Temperzeit t fiir drei konstante Temperaturen zwischen
250° C und 270° C bei der Temperung der Nb-Si-Vielfachschichten unter 100
mbar Argon. Als Startwert fiir die Temperzeit {d.h. t= 0) wird die Zeit gew&hlt,
bei der Temperatursollwert, nach dem Aufheizvorgang, erstmals erreicht wird.
Die Kurven verlaufen S-férmig, wie auch von anderen Autoren gefunden wurde
/5.2,58.8, 5.7,2.9/. Alle drei R versug t Kurven zeigen am Anfang einen geringen
Widerstandsanstieg, gefolgt von einem, je nach Temperatur, mehr oder weniger
raschen Abfall des Widerstands bis auf circa 89% des Maximalwertes. Dieser
Endwert entspricht, unter Beriicksichtigung des

Bildung der NbSis-Phase aus dem Vielfachschichtpaket /2.10/, einem spezifischen

L O L o P et~ A o8
STOTUINPLIanyOrs [

Widerstand von circa 190 p( - cm.

Abb. 5.14 zeigt die normierte Widerstandsénderung als Funktion der Temperzeit
fiir vier konstante Temperaturen zwischen 270° C und 300° C bei der Temperung
der Vielfachschichten unter 100 mbar Wasserstoff. Die Kurven zeigen in den
ersten Minuten eine Transiente, welche durch eine leichte Widerstandsabnahrme
charakterisiert ist, gefoigt von einer stetigen Widerstandsabnahme bis auf circa

88% des Maximalwertes, was einem spezifischen Widerstand von circa 190

¢Q-cm entspricht. Wie durch den Vergleich der Abb. 5.13 und 5.14 leicht erkenn—
bar, weicht das Nukleations-. und Wachstumsverhalten unter Wasserstoffatmos-
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Abb. 513  Schichtwiderstand als Funktion der Zeit t bei der Temperung der
Nb/8i-Vielfachschichten unter 100 mbar Argon.
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phire sehr stark von dem unter Argonatmosphire ab. Bei 270° C ist die Zeit,
die fiir die Transformation in die Silizidphase unter Wasserstoff notwendig ist,

um etwa einen Faktor 20 gir8Ber als die fur die Transformation unter Argon.

Die Darstellung der transformierten Volumina, unter Verwendung der Gleichung
(5.2) mit den in Abb. 5.13 und 5.14 gezeigten MeBdaten, als Funktion der Temper-
zeit t 1dBt den EinfluB der Tempergasatmosphidre erst recht gut erkennen. Die
Abb. 5.15 und 5.16 zeigen die transformierten Volumina X(t) als Funktion der
Zeit fiir die Temperung unter Argon und Wasserstoff. Die Zeit der Aufheizphase
(circa 2 min.) wurde bei der Auftragung der Temperzeit, zur korrekten Definition
des Zeitpunktes t= O, subtrahiert. Die Werte filr v, d.h. die Zeiten, zu denen die

HEifte des Ausgangsmaterial transformiert ist (X¢(0)= 0.5), sind direkt ablesbar.
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Abb. 515 Das transformierte Volumen X+(t} als Funktion der Zeit t bei der

Temperung der Nb/Si-Vielfachschichten unter Argon.
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“Abb. 5.16 - Das transformierte Volumen X-{(t} als Funktion der Zeit t bei der

Temperung der Nb/Si-Vielfachschichten unter Wasserstoff.
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In der Abb. 5.17 ist 1 logaritmisch gegen die reziproke Temperatur 1/(k - T) bei
unterschiedlicher Tempergasatmosphire aufgetragen. Aus der Steigung der
Geraden laBt sich die Aktivierungsenergie AE, fiir die Nukieation und das
Wachstum der Vielfachschicht unter Argon- bzw. Wasserstoffatmosphédre zu

(3.2 £+ 0.3)eV bzw. (2.1 £ 0.3)eV bestimmen.

1000 ¢ ; r | E
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Abb. 5.17 Logarithmische Auftragung der charakteristischen ZeitgroBe 1 als
Funktion der reziproken Temperatur 1/{(k-T) bei unterschiedlicher

Tempergasatmosphire. Offene Kreise: Ar, volle Kreise: Hp
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Abb. 5.18
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Abb. 5.18 und S5.19 zeigen den Verlauf des reduzierten Volumens als Funktion
der Zeit fiir die isotherme Temperung unter Argon bzw. Wasserstoff bei verschie-
denen Temperaturen. Die Kurven zeigen zwei bis andeutungsweise drei lineare
Regionen. Der Transformationsparameter n, welcher der Steigung der Kurven
entspricht, &ndert sich unter Argon von n »~ 4.5 bis n ~ 1 im Bereich t/7 ~ 1
Einen fast analogen Verlauf zeigt der Transformationsparameter unter Wasser-
stoff, wo n sich von n ~ 4 bis n »~ 1 im Bereich t/t »~ { #ndert. Die genauere
Bedeutung der Zahlenwerte von n und die damit verbundenen kinetischen Beding-

ungen werden im n#chsten Kapitel weiter diskutiert.
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6 Diskussion der In-Situ Widerstandsmessungen
6.1 Theorie und Modell: die Fuchs-Namba Bezlehung

Um das physikalische Phinomen des Ladungstransports in polykristallinen,
metallischen Filmen zu verstehen, muB sorgfiltig unterschieden werden zwischen
der Volumenstreuung in den einzelnen Kristalliten, der Streuung an den Korn-
grenzenpotentialen und der Oberfléchenstreuung. Eine quantitative Beschreibung
der Leitfghigkeit in diinnen Filmen setzt eine Trennung dieser drei unabhéngigen

Streumechanismen voraus.

Die spezifische Leitfahigkeit diinner Metallfilmen zeigt aufgrund der Oberfldchen-
streuung der Elektronen, im Gegensatz zur spezifischen Leitfdhigkeit im Bulk-
material, eine Schichtdickenabhiingigkeit. Die Schichtdickenabhéngigkeit der

Leitfihigkeit wurde erstmals 1938 fiir metallische Filme mit planparalielen

Oberflichen von Fuchs /6.1/ beschrieben,

old _y-3/2.0-P)-le. [ 3-¢5). Lo explld/lp) b} 4¢ (6.1)
) d ‘[ ) 1- p-exp{-{d/lwo) -t}

OCO
wobei d die Schichtdicke ist und oy der Leitfhigksit einer unendlich dicken
Schicht mit denselben strukturellen Figenschaften wie die der vorliegenden
Schicht entspricht. 1 ist analog definiert als die mittlere freie Wegldnge der
Elektronen. P heiBt Spiegelungsparameter und ist der Anteil der Elekronen, die
spiegelnd an der Oberfliche reflektiert werden. Die Fuchs-Beziehung trennt
eindeutig die Volumenstreuung (Parametern: o; lo,) von der Cberflédchenstreuung
(Parameter: P). Durch die Annahme planparalleler Oberflichen laBt die Fuchs--
Beziehung die Oberfléchenrauhigkeit vollig auBer Betracht.

Die Fuchs-Beziehung wurde von Namba /6.2/ durch die Einfithrung einer ortlich
fluktuierenden Schichtdicke,

dix) =d + h-sin(.z;ﬂ_',z&__) ( 6.2)

s

erweitert, wobei die Oberflichenrauhigkeit durch die Rauhigkeitsamplitude h

-, P .a

. beschrieben wird. Weiter stelit d die mittiere Schichtdicke und s die Modula
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tionswellenléinge der Oberfldchenrauhigkeit dar. Durch die Kombination der
beiden Gleichungen 18Bt sich der lokale spezifische Widerstand ¢ {p = 1/0) als
Funktion der lokalen Schichtdicke durch die Fuchs-Namba Beziehung /6.3/

=53 -1
eld(x)} = Pe [1 - 3/2--P- Lo [ (13- -8y 1 - expl-(d(x)/Im)- t} dt] (6.3)
d 1 1- prexp{-{dx)/1 )t}

beschreiben. Weitere Modelle zur Beschreibung der Oberflichenrauhigkeit
wurden von Parrott, Brindli und Cotti /6.4,6.5/ bzw. von Scffer und Ziman
/6.6,6.7/ vorgeschlagen. Bei Schichtdicken, die groBer sind als die mittlere
freie Wegldnge der Elektronen (d > 1), 18Bt sich das Fuch'sche Integral nihe-
rungsweise ldsen und mean erh#lt die in Kap. 5.1 beschriebene Sondheimerbezie-

hung.
6.1.1 Verglelch zwischen Modellrechnungen und experimentellen Daten

Hoffmann und Vancea /6.8/ haben anhand einer Vielzahl von Untersuchungen
an Metallfilmen festgestellt, daB von allen theoretischen Modellen, die zur
Beschreibung der Schichtdickenabhingigkeit des Widerstands dienen, das Fuchs--
Namba-Modell am besten den Gesamtverlauf des Widerstands beschreiben
kann. Besonders das im Experiment beobachtete Minimum des p-d-Verlaufs und
der starke Anstieg des Widerstands bei sehr geringen Schichtdicken werden nur
von diesem Medell richtig erfalt. Sowoh! das Parrctt-Cotti- Modell als auch
das Soffer-Modell sagen voraus, dafll das Produkt o- d im Limes d=0 Null wird,

as nicht mit dem experimentell becbachten Wide
ist. Bei groBeren Schichtdicken d>l_ kann jedes der obigen Modelle, durch die
geeignete Wahl der Fitparameter, zur Anpassung der MeBdaten dienen, weil
dann bereits der g d-Verlauf annsherend linear verlauft. Unterschiede zwischen
den einzeinen Modelie k&nnen deshalb nur durch Untersuchungen an extrem

diinnen Filmen festgestellt werden.

Der experimentell beobachtete Widerstandsverlauf (siehe Abb. 5.1(F), Abb. 5.6
und Abb. 5.9} rechtfertigt, nach obiger Argumentaticn, die Wahl des Fuchs--
Namba-Modells bei der numerischen Anpassung der MeBdaten. Im Experiment
wird der mittlere spezifische Widerstand ¢ ; als Funktion der mittleren Schicht-

v .. 3 4 4 4 4 . " 4 .
e wr ] A it ] £ A tinire hai
gemessen, woeoel | der indeX der Usservablen ist. AUSZANESpUnKt oel
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der numerischen Anpassung der Fuchs-Namba Beziehung an die experimentell
gefundene Schichtdickenabhingigkeit des spezifischen Widerstands ist die

Bestimmung der vier umnabh#ingigen Parametern 6q,, 1y, P und h. Minimiert wird

M _ L 5
Z [ 01 ~ EL @) gy :’ { 6.4)
=i L di(X)

wobei die Summation iiber M Mefipunkte verlduft und d ;(x) durch die Gleichung
(6.2) gegeben ist. L ist die Lange des Films parallel zum StromfluB3. Wegen des

Doppelintegrals ist dieses numerische Optimierungsverfahren sehr rechenzeit-

aufwendig.

Die numerische Anpassung des Fuchs-Namba-Modells an den in-situ Widerstands-
utterter Tantal- und Niobfilme zeigen die Abb. 6.1 bzw. 6.2. Die
Berechnung (durchgezogene Linie) fiir die reine f~Ta Phase wurde in dem Schicht-
dickenbereich 0<d< 20 nm durchgefiihrt, wihrend sie fiir die sogenannte
"low-thickness" Niobphase wegen der bei 3 nm auftretenden Phasenumwandlung
(siehe Kap. 5.3) auf dern Bereich 0<d<2.5 nm beschrinkt wurde. Charakteristisch
fir beide p - d-Verldufe sind die Minima bei 1.3 nm bzw. 0.9 nm, gefolgt von
einem sehr raschen Anstieg der ¢'d-Kurven bei abnehmender Schichtdicke. Bei
zunehmender Schichtdicke (d>1.) gehen die o+ d-Verldufe allméhlich in Geraden

iiber. In diesem Bereich liefern das Fuchs-Namba und das Sondheimer-Modell

fast identische Parameter.
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Abb. 6.1 Numerische Anpassung des Fuchs-Namba-Modells an den in-situ

Widerstandsverlauf eines 20 nm dicken Ta-Films.
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Abb. 6.2  Numerische Anpassung des Fuchs-Namba-Modells an den in-situ

Widerstandsverlauf eines 2.4 nm dicken Nb-Films.

{ } Berechnung, (0} Experiment

o

- 71 -




Ein wichtiger Punkt bei der Durchfiihrung derartiger Anpassungen ist die Frage,
ob die Ta- oder Nb-Filme schon im Bereich kleinster Schichtdicken als geschlos-
senen Filme vorliegen. Ein Kriterium, welches eine eindeutige Antwort auf diese
Frage gibt, ist die Temperaturabhéngigkeit der elektrischen Leitfahigkeit. Nach
einem Modell von Neugebauer und Webb /6.9, 6.39/ 1iBt sich die Leitfahigkeit
diinner diskontinuierlicher Filme, unter der Annahme daB der Elektronentransport

zwischen den Insein ein thermisch aktiviertes "tunneln” ist, folgendermaBe

beschreiben,

cweXp(-_q";/.%) (6.5)

wobei q die Elementarladung, r der Abstand zwischen den Inseln und ¢ die
Dielektrizititskonstante ist. Die Leitfihigkeit miiBte demnach, bei einem reinen
Inselwachstum der Filme, eine exponentielle Temperaturabhingigkeit aufweisen.
Die Beobachtung eines praktisch identischen Leitfihigkeits verlaufs diinner
Niobfilme bei 300 K und 105 X (Kap. 5.3) schlieBt bereits bei Schichtdicken, die
groBer als 0.7 nm sind, ein reines Inselwachstum der Niobfilme aus; d.h. nach

eins bis zwei Monolagen kann davon ausgegangen werden, da die Filme geschlos-

sen sind.

Nach Beobachtungen von Fischer und Hoffmann /6.10/ kann bei Schichtdicken,
bei deren die reine ohmsche Leitfihigkeit einsetzt, ein reines Inselwachstum der
Schichten ausgeschlossen werden. Diskontinuierliche Filme, die in Form von
Insein aufwachsen, hidtten generell eine bedeutend geringere Leitfihigkeit, die
von der angelegten Feldstdrke explizit abhiingen miite /6.39/. Weil in den
anwachsenden Ta-Filme bereits ab Schichtdicken > 0.5 nm eine ohmsche Leitfihig-
keit becbachtet wurde, ist damit zu rechnen, daB die Ta-Filme ebenfalls nach

einigen Monolagen in geschlossener Form vorliegen.

Als Startwerte -fiir das Rechenprogramm /6.i1/ wurden die mitteis der Sondhei-
merbeziehung erhaltene Werte fiir p, und 1, eingesetzt, wobei der Spiegelungs-
parameter P, durch den Vergleich mit géngigen Literaturwerten fiir Metal!lschich-

ten /6.8/, zu P = 0.3 gewihlt wurde. Die Vorwahl von P ist notwendig, weil die

Sondheimerbeziehung nur den Wert des Produktes 1,- {I-P} liefert.

‘Als Startwert fiir die Rauhigkeitsamplitude h wird die Schichtdicke d genom-




men, wo die ohmsche Leitfdhigkeit einsetzt, und welche mittels der Auftragung
Stromstérke versus Schichtdicke festgelegt werden kann /6.10/. Die Einschrin-
kung h : dp verringert die Unsicherheit bezliglich des Rauhigkeitsparamters
erheblich. Weil die Oberflichenrauhigkeit durch die Nukleation von Atomclustern
auf der Substratoberfliche hervorgerufen wird, bedeutet die obige Annahme,

daB von einer isotropen Wachstumsgeschwindigkeit der Clustern ausgegangen

wird.

Mit diesen Startwerten lieferte die numerische Anpassung fir den in Abb. 6.1a

gezeigten experimentell ermittelten p-d-Verlauf des $-Ta Films folgende Fitpara-
meter: Pz 222 pQ)-em ; 1= 1.07 nm ; P = 0.10 ; h= 0.62 nm. Die Evaluation der
Streuparametern mittels des Fuchs-Namba-Modells lieferte fiir die "low-thick-

ness” Niobphase (Abb. 6.1b} folgende Werte: ¢z 71 pQr cm; 1= 3.8 nm; P =
0.20; h = 0.38 nm.

In Tabelle 6.1 sind die vier Fitparameter aufgefilhrt, welche fiir verschiedene
Tantal- und Niobfilme bei Raumtemperatur und bei tiefen Temperaturen ermittelt

wurden. Die iibrigen ProzeBparameter bei dem Herstellungsverfahren der Filme

blieben unveridndert.

Tabelle 6.1

E T
Proben- Metall T/K P/ Ul cm 1_/nm P h/nm
kennung
REOTAZO Ta 300 222 1.07 0.10 0.62
RHOTA24 Ta 300 218 i.57 $.10—-0.21 0.60
BETATEM Ta 300 194 Q.43 .21 G.61
REOTAB Ta 300 208 1.67 0.16-0.20] 0.65
RHONBS Nb 300 71 3.8 ©.20-0.32] 0.38
REIONBG Nb 300 75 4.0 0.17-0.29; 0.37
RHONE7 Nb i30 °8 2.4 0.10-0.15 .39

| REHONBS Nb 1G5 iCs i.8 0.22 0,42

Alle Tantalfilme, auBer der Probe BETATEM, lagen in der reinen [F-Phase vor,
mit einem spezifischen Widerstand im Bereich 208- 222 y{)- cm, in guter Uberein-
stimmung mit Literaturdaten /2.2/. Der geringere Widerstand der Probe BETATEM

cann . - - . A i ] h . :
""" dals die Preope geringe antelle aer o-
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Der genaue Grund des, in Bezug auf den Wert fiir p,, der reinen a-Phase (40-55
u)- cm), stark erhthten Widerstands der B~Phase bleibt spekulativ. Die B-Ta
Filme scheinen, obwohl sie nur eine reine elementare Phase enthalten, mit
einem negativen Widerstandstemperaturkoeffizient von etwa -225 ppm/K, dem
"Mooij-Kriterium” zu geniigen, welches den spezifischen Widerstand und den
Temperaturkoeffizienten von fehlgeordneten Legierungen, die lbergangsmetalle
enthalten, korreliert /6.12/. Mooij fand, daB ein negativer Temperaturkoeffizient
iiblich ist bei Legierungsfilmen, deren spezifischer Widerstand oberhalb von 100
ud- cm liegt. Die Rintgenaufnahmen und die TEM—Studie der B-Phase {Kap. 5.1)
zeigten jedoch, daB das B-Ta keine stark fehlgeordnete Strukiur besitzt. Die
anomale Leifdhigkeitseigenschaft des B-Tantals ist vermutlich mit der sehr

geringen mittleren freien Weglinge der Elektronen (_Em = 1.45 nm) korreliert.

Das Leitfdhigkeitsverhalten von Legierungen mit Werten des Widerstandstem-
peraturkoeffizienten, die sehr nah an Null liegen, kann zum gréBten Teil mit
einem von Mott und Davies /6.40/ vorgeschlagenen Modell verstanden werden.
Dieses Modell geht von einer unteren Grenze der mittleren freien Weglinge
aus, da die mittlere freie Wegldnge nicht kleiner sein kann als der interatomare
Abstand. Somit ist eine weitere Abnahme der mittieren freien Weglinge auf-
grund der Phononenstreuung nicht moglich und fithrt zu einem geringen Wider-
standstemperaturkoeffizienten. Im Rahmen dieses Modells 1Bt sich ein negativer
Temperaturkoeffizient nur erkliren unter der zusitzlichen Annahme, daB die
Anzahl der Leitungselektronen steigt mit zunehmender Temperatur.

Der Spiegelungsparameter P der $-Ta Filme schwankt im Bereich 0.10-0.21. Es
zeigte sich, daB relativ groBe Schwankungen (bis zu 100%) des Parameters P den
simulierten Widerstandsverlauf nur geringfiigig dnderten. Die mittiere Rauhig-
keitsamplitude h der B-Ta Filme ist mit circa 0.62 nm sehr klein, was auf eine
extreme. ‘Glattheit der gesputterten Filme hindeutet. Fischer und Hoffmann
/6.10/ fanden ebenfalls Pt-Filme (aufgedampft auf Glassubstraten) mit einer

fast atomaren Glattheit, deren mittiere Rauhigkeitsamplitude im Bereich 0.3-0.5

nm lag.
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6.1.2 Die Nukleation der beiden Tantel-Modiflikationen: u-Ta und -Ta

Entscheidend fiir die Nukleation der jeweiligen Phase ist die Substratoberflache
und deren Vorbehandlung. Sc haben Feinstein und Huttemann /6.13/ gezeigt,
daB auf Substraten wie Glas, Quarz, Saphir und Silizium {(100), (111} nur die reine
f-Phase wiachst, wihrend Substrate wie Au, Pt, Be, und W die Nukleation der
o#-Phase ermiglichen. Auf Substraten wie amorphem SizN; und polykristalli-

nem TaoN wurden Ta-Filme mit unterschiedlichen Anteile der o~ und (-Phase

beobachtet.

Face und Prober /6.14/ haben eine experimentelle Technik zur Herstellung
' beider Ta~Phasen auf einem Substrattyp (sog. "Sublayerverfahren”) vorgeschlagen.
Sie zeigten, daB, wenn auf eine nackte Si~Oberfléche mit einer natiirlichen
Oxidhaut eine diinne Zwischenschicht aus Niob gesputtert wird, immer nur die
reine o-Ta Phase wichst. Bece-Nb prigt sozusagen der wachsenden Ta-Schicht

ihre Struktur auf. Face und Prober verwendeten Niobschichtdicken von 0.3 nm

und grifer.

Die vorliegende Arbeit kann die Befunde von Face und Prober nur teilweise
bestdtigen /6.15, 6.16/. Die in Kap. 5.1 beschriebene Experimente an Quarzglas-
substraten haben gezeigt, daB die Schichtdicke der Niobzwischenschicht eine

entscheidene Rolle spielt bel der Nukleation der o— und B-Phase:

® Auf unreinen Quarzglassubstraten, d.h. auf Substratoberfldchen die nicht
durch Ilonenbeschufl vorgereinigt werden, bildet sich

mit Anteilen der - und B-Phase.

1) Auf nackten Quarzglascoberflichen die durch lonenbeschuB3 vor der Schicht-

- deposition gereinigt werden, bildet sich ausschlieBlich die reine (-Ta

Phase aus.

2) Wird vor der Schichtdeposition eine Nb-Zwischenschicht mit d<3 nm als
Oberfléchenbelegung aufgesputtert, so ergibt sich eine Tantalschicht mit

‘Anteilen der o—- und B-Phase.

3). Liegt die Schichtdicke der Nb-Zwischenschicht iiber 3 nm, so wéchst nur

die reine o~Phase.
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Die oben genannten Effekte (alle Aussagen gelten fiir Desorption bei RT) werden

also mit Sicherheit durch die Beschaffenheit der Substratoberfliache und die

Dicke der Niobzwischenschicht verursacht.

Die Befunde beziiglich der Nukleation der «- und p-Ta Phase sind nur teilweise
konsistent mit den Beobachtungen von Feinstein und Huttemann bzw. Face und
Prober. Feinstein und Huttemann /6.13/ schlossen aus ihren Untersuchungen,
daB O- und OH-Gruppen auf der Substratoberfliche notwendig sind fiir die
Nukleation der p-Phase, wihrend Face und Prober die Nukleation der B-Phase
auf einer sauberen a~Si Oberfliche beobachteten, die mit groBter Sicherheit frei
von kondensierten O- und OH-Gruppen war. Die in dieser Arbeit eingesetzten,
durch IonenbeschuB vorgereinigten Quarzglasoberflichen sind ebenfalls in
hohem MaBe als frei von OH-Gruppen und sonstigen Oberfldchenverunreinigungen
anzusehen (O-Gruppen kdnmen wohl vorhanden sein). Demzufoige kann die

Voraussetzung von Feinstein und Huttemann nur bedingt giiltig sein.

Die Rolle der Verunreinigungskonzentrationen in den Tantalfilmen, vor allem
deren EinfluB auf das Wachstumsverhalten der B-Phase, bleibt umstritten. Eine
Vielzah! von Untersuchungen /6.15, 6.17-6.25/ setzen fiir das Wachstum der
reinen f—Phase eine hochreine Atmosphére voraus, im Gegensatz zu einer Gruppe
von Untersuchungen /6.26-6.31/, welche die f~Phase als eine durch Restgasverun-
reinigungen stabilisierte Phase sehen. Die Ergebnisse der SIMS-Analyse (Kap.
5.2) haben gezeigt, def die Konzentrationen an Verunreinigungen in den o~ und
B-Ta Filme fast identisch sind (GrofBenordnung: 100-600 ppm at.). Demnach
kénnen geringe Verunreinigungskonzentrationen nicht allein verantwortlich sein
fiir die Stabilisierung der p-Phase. Hiermit schliefit sich diese Arbeit den Befun-
den von Feinstein und Huttemann /6.13/ an. Sie zeigten, daB Verunreinigungen

in den Ta-Filmen bis zu Bruchteilen von einem Atomprozent nicht notwendig

sind fir die Nukleation der 3-Phase.

Als markanter und wesentlicher Unterschied hinsichtlich der Nukleation der
reinen o-Ta Phase mittels des von Face und Prober vorgeschlagenen "Sublayer—-
Verfahrens”, ist der Befund zu nennen,dafl die reine «-Ta Phase erst ab einer
kritlschen Schichtdicke der Nb-Zwischenschicht wichst. Anhand der Ergebnisse
aus Kap. 5.2 und der in Tabelle 6.1 aufgezeichneten Streuparameter wird im

3
11 ¥32% MMia |3 il
Mirad o saa™ W

" -einer Niobzwischenschichtdicke von circa 3 nm whchst.
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$.1.3 Die Phasepumwendluag in extrem dinpen Nb-Filme: Ewxistenz
einer neuen Phase /6.32/ 7

Durch die Messung der p versus d Kurve reiner Nb~Filme lieB sich feststellen,
daB ultradiinne Nb-Filme {d < 3 nm), aufgesputtert auf Quarzglas, eine Struktur
besitzen, die sich von der normalen bce-Struktur unterscheidet. Diese neue
Nb-Phase scheint nicht in der Lage zu sein, dem aufwachsenden Te-Film die
reine o-Struktur aufzuprdgen. Bei RT ist die Phase nur stabil bis zu 3 nm und

wandelt sich dann in die bcc-Phase um.

Die sog. "low-thickness” Nb-Phase hat mit circa 75 uQ-cm (Tabeile 6.1} einen
bedeutend hoheren spezifischen Widerstand als die Niob becc-Phase (26-33
uQd-cm). Interessant ist die Tatsache, daB das g-Verhiltnis beider Nb-Phasen
kaum abweicht von dem p-Verhditnis der «- und B-Ta Phase. Weiter erinnert
die Phasenumwandiung stark an einen Befund von Hieber und Mayer /2.2/. Sie
zeigten, daBl Ta-Filme, aufgedampft auf oxidische Subsirate bei htheren Tempera-~
turen, zuerst in der 3-Phase kondensieren, sich dann aber, nach Uberschreiten
einer kritischen Schichtdicke, in die o-Phase umwandeln. Die Ahnlichkeit ihrer
Ergebnisse mit denen aus dieser Arbeit (vergleiche Abb. 5.6 und Abb. 5 in
/2.2/} legen die Vermutung dar, daB die "low-thickness” Nb~Phase isomorph zu
8-Ta ist. in Gegensatz zu P-Ta ist diese "low-thickness" Nb-Phase jedoch bei

RT nicht stabil, aufler wenn extrem diinne Schichten vorliegen.

Wesentlich ist wiederum die Frage, ob diese "low-thickness” Nb-Phase bereits
bei Schichtdicken unter 3 nm in Form eines geschlossenen Films vorliegt. Als
Einwand gegen die Existenz einer neuen Nb-Phase kdnnte das Vorhandensein
einer nicht geschlossenen Nb-Zwischenschicht bei Schichtdicken unter 3 nm
gelien, sodal die aufgesputterten Ta-Atome eine teilweise nackte Quarzglasober-
fliche “sehen” und damit sowohl f-Ta {auf Quarzglas) als auch o—Ta (auf
Nb-Inseln) nukleieren. Die Beobachtung dafl die p versus d Kurve, gemessen bel
tiefen Temperaturen, Kaum von dem bei RT gemessenen Widerstandsverlauf
abweicht, schlieB3t ein reines Inselwachstum und das damit verbundene PhZnomen
der Sog. "Tunnel-Leitfdhigkeit” aus. Eine solche Leitfé‘.higkeit miiBte, wie bereits
erwihnt, eine hier nicht beobachtete exponentieile Temperaturabhingigkeit

aufweisen. Weiterhin setzt die ohmsche Leitfidhigkeit bei einer Schichtdicke von

. . . ., - . 3 Das .
circa '8 7 nm ein, was ein weiterer Hinweig dafiir igt, daf
Liréa v, I in, Was Sl WaIitlIar ninlWails Galiturl iSw, Gl
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Nb-Phase die Quarzglasoberfliche nach eins bis zwei Monoclagen bereits vollstén-

dig bedeckt.

Das Verh#ltnis der mittleren freien Weglingen (bei RT) der o-Nb- und der
"low-thickness"” Nb-Phase (l_(a-Nb)/l_(low-thickn.-Nblx 4) ist vergleichbar
dem der o-Ta- und B-Ta-Phase (1 (x-Tal/l(8-Ta)x 3) und entspricht ziemlich
genau dem Verh#linis der spezifischen Widersténde, was wiederum die Vermutung
nahelegt, daB die "low-thickness" Nb-Phase isomorph zu B-Ta ist. Als mdgliche
Ursachen fiir die Erhthung des spezifischen Widerstands bei 105K einerseits
und die Abnahme der mittleren freien Wegldnge andererseits, sind eine kleinere
KristallitgréBe, eine grofere Fehlordnung und ein erhhter Einbau von Verunrei-
nigungen zu nennen. Der mittlere Rauhigkeitsparameter h der “"low-thickness”
Nb-Phase liegt bei RT bei circa 0.37 nm, was auf eine fast atomare Glattheit
der Nb~Schichten schliefen ldfit.

6.2 Das Nuklestionsverhalten der Nb-8i-Vielfachschichten uater Argon-

und Weasserstoffstmosphire

Das unterschiedliche Nukleations- und Wachstumsverhalten von NbSi, aus
Nb-Si-Vielfachschichten unter verschiedenen Tempergasatmosphéren ldBt sich
gut anhand von Abb. 5.10 erkennen. Unter Argon steigt der Widerstand ab 150°
C an bis zum Maximalwert bei circa 240° C. In diesem Temperaturbereich
findet vermutlich eine Interdiffusion der Vielfachschichten und die damit verbun-
dene vollstindige Amorphisierung des Ausgangsmaterials statt. Clevenger und
Thompson /6.33/ zeigten anhand einer gekoppelten TEM- und Kalorimetrieanalyse
eines stark verwandten V-Si-Vielfachschichtsystems das Vorliegen einer solchen

amorphen Silizidphase in der Anfangsphase der Reaktion auf.

Beobachtungen von Meyerheim und Lengeler /4.6/ an einem Ta-Si-Vielfachschicht-

systems (bestehend aus 20 Doppelschichten mit Einzelschichtdicken dg;= 7 nm
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und é-ra: 4 nm}, deuten au
Ta-8Si-Schicht hin, welche sich bereits wihrend der Deposition durch die Inter-

diffusion der Einzelschichten ausbildet. Cheng und Chen /6.34/ finden anhand

P b
i

einer hochaufltsenden elektronenmikroskopischen (HREM) Untersuchung eines
Nb/Si-Systems das Vorliegen einer 1.5 nm dicken amorphen Nb-Si-Schicht.

Eigene Beobachtungen an einer Ta-Si-Vielfachschicht (Kap. 4.4.2) zeigen ebenfalls

".'d_a;.s_ Vorliegen einer circa 2 nm dicken Interdiffusionsschicht. Die obigen Befunde
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rechtfertigen die Annahme, daB bereits bei niedrigen Temperaturen eine Reaktion
zwischen dem polykristallinen Niob und amorphem Silizium zur Bildung eines

amorphen Niobsilizids stattfindet.

In dem nachfolgenden Temperaturbereich (240-280° C) fillt der Widerstand nur
minimal ab, gefolgt von einem plotzlichen Abfall des Widerstands bei 300° C.
Dieser Bereich ist durch die Nukleastion und das Wachstum der kristallinen
Niobsilizidphase gekennzeichnet, wobei der starke Abfall bei 300° C direkt mit
dem Anfang der Kristallisation (d.h. mit dem Wachstum der bereits gebildeten
Nukleide) verbunden ist. Die Transformation der amorphen in die kristalline

Phase findet in einem sehr engen Temperaturbereich (AT~ 25° C) statt.

_Ein weiteres Aufheizen des feinkristallinen Materials (325-550° C) unter Argon
fiihrt zu keiner drastischen Anderung der Mikrostruktur, wie aus der langsamen
Abnahme des Widerstands zu erkennen ist. Erst bei eine Temperung oberhalb
von 550° C zeigt sich, aufgrund der deutlich stirkeren Widerstandsabnahme,
cine bedeutende Anderung der Mikrostruktur. Ab 550° C ist mit einem starken

Anwachsen der bereits vorhandenen Mikrokristallite zu rechnen.

Unter Wasserstoff setzt die Nukleation und das Wachstum der NbSi,-Phase
erst bei einer htheren Temperatur von circa 325° C ein. Der Temperaturbereich,
in dem die Transformation unter Wasserstoff stattfindet, ist praktisch derselbe
wie beim Tempern unter Argon. Als markanter Unterschied zeigt sich, neben
der wm 25° C erhdhten Kristallisationstemperatur, eine viel geringere Widerstands-
abnahme im Temperaturbereich 325-650° C. Dies kann ein Indiz sein fiir ein

durch den Wasserstoff gehemmtes Wachstum der gebildeten Kristallite.

Die recht hohe Temperatur bei der der Wasserstoff freigesetzt wird, deutet auf
einen stabilen Wasserstoffeinbau hin. Demzufolge bleibt wihrend der Temperung
(Abb. 5.10) unter Wasserstoffatmosphére die weitaus gréBte Menge des gelosten

in reagierten Silizid gebunden und fibrt zu einer Hemmung
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des Wachstumsprozesses der Kristallite. Erst ab Temperaturen oberhalb von
650° C wird der Widerstand vermutlich, nach der Wasserstoffabgabe, einen
dhnlich starken Abfall zeigen wie wihrend der Temperung unter Argon. Das die
Mikrostruktur des unter Wasserstoff gebildeten Niobsilizids von der des.unter

Argon gebildeten Silizids abweichen muB, zeigen der erh8hte spezifische Wider-
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stand {p = 135 pQ). cm) und die um etwa einen Faktor 2 geringere KristallitgroBe

(=~ 5-10 nm).

Die Messung der Widerstandsisothermen unter Argon- und Wasserstoffatmos-
phére (Abb. 5.13 bzw. 5.14) ermbglicht die quantitative Bestimmung der Umwand-
lungsparameter, wie Aktivierungsenergie AE, und Transformationsparameter n.
Die Aktivierungsenergie unter Argonatmosphire (3.2 eV £ 0.3 eV} ist im Vergleich
zu Literaturdaten /5.2/2.9/ (AE= 1.9-2.6 eV) von verwandten, aber nicht direkt
vergleichbaren Systemen als hoch anzusehen, bleibt aber aufgrund des verwen-

deten Herstellungsverfahren durchaus vertretbar.

Um das Umwandlungsverhalten der Nb-Si-Vielfachschichten beschreiben zu
konnen, muB gekldrt sein, welche Ausgangsbedingungen vorliegen. Aus den
vorliegenden Messungen kann gefolgert werden, daB das Ausgangsmaterial
homogen amorph vorliegt und damit diffusionskontrollierte Wachstumsprozefe
ausgeschlossen werden knnen. Die Beobachtungen von Clevenger und Thompson
/6.33/ an dem verwandten V-Si-System lassen ebenfalls die SchluBifolgerung
zu, dafl die Transformation in die kristalline VS8iy-Phase einem nukleations- und
wachstumsbestimmten ProzeB folgt und das ein diffusionskontrolliertes Wachs-

tum ausgeschlossen werden kann.

Aus diesem Grunde kann die Theorie von Avrami /5.4/ bzw. Johnson und Mehl
/6.35/ angewandt werden. Der S-formige Kurvenverlauf, wie aus den Abb. 5.15
und 5.16 zu ersehen, 188t sich nach Avrami auf ein kelmbildungs- und wachstums-
ransformationsmechanismus zuriickfithren. Das transformierte
Volumen ¥-(t) wichst zuerst langsam, danach schnell und anschlieBend wieder
langsam an. Bei 270° C ist die Zeitdauer, die zur Umwandlung der Hilfte
(X0 = 0.5) des Ausgangsmaterials unter Wasserstoff notwendig ist, um etwa

einen Faktor 25 gréfler als bei der Umwandlung unter Argon.

Die Geschwindigkeit, mit der ein nukieations- und wachstumsbestimmten
formation ablduft, hingt sowohl von der Nukleationsrate I als auch von der
Wachstumsgeschwindigkeit I' der Nukleide ab. Fiir den einfachsten ProzeB einer
nukleations- und wachstumsbestimmten UWmwandlung mit konstanter Keim-

bildungsrate und isotroper Wachstumsgeschwindigkeit erhdlt man fiir das
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3 4
X(g) = {- T LEDS ( 6.5)

Aus der Gleichung (6.5) 188t sich schlieBen, dafl der reaktionsbestimmende
Parameter, nghmlich das Produkt r3. I, bei Temperung unter Wasserstoffatmos-
phire viel geringer sein muB als bei Temperung unter Argonatmosphire.
Vergleicht man die Zahlenwerte dieses Produktes, bestimmt fiir X(t) = 0.2 und

T= 270° C, so zeigt sich, daB die Transformationsrate (= T 3. I) unter Wasserstoff

um etwa einen Faktor 10° geringer ist.

In dieser Arbeit kann nicht geklirt werden, welcher von beiden GréSen I und T
durch den Wasserstoff beeinfluBt werden. Eine mdgliche Methode, um diese
Frage zu kldren, wire eine elektronenmikroskopische Untersuchung, bei der
man nach einer gewissen Temperzeit die KristallitgréBe und Kristallitanzahl
miteinander vergleicht. Derartige MeBmethoden wurden von Weiss und Smith

/5.7/ bel anderen Systemen eingesetzt.

Als mégliche Ursachen fiir eine durch den Wasserstoff gehemmte Umwandlung
sind zum einem die gednderten Bindungszustinde und zum anderen die sehr
geringe Wasserstoffigslichkeit der Silizide zu nennen /6.36/. Aus Untersuchungen
von Beyer und Gatts /6.37/ an einem wasserstoffenthaltenden a-Si:H/Pt System
geht hervor, daB die Bildung des Platinsilizids am Interface des Schichtsystems
entscheidend von dem Wasserstoffgehalt der a~Si Schicht und der Struktur der
amorphen Si-Filme bestimmt wird. Sie schreiben die mehr oder weniger reduzier-
te Silizidbildung der Wasserstoffakkumulation am Interface zu. In dem Nb-Si—-
Vielfachsystem ist bereits bei niedrigen Temperaturen (T<150° C} Wasserstoff
gespeichert. Es ist klar, daB der Wasserstoff in den amorphen Siliziumschichten
enthalten sein wird, weil bekannt ist, daB Wasserstoff Bereits bei ﬁiedrigen
Temperaturen die sog. "Dangling Bonds" abs#ttigt. Nicht klar ist, ob die "'Iow——
thickness” Nb-Phase eine mit der normalen bcc-Phase vergleichbaren Speicher-
kapazitit fiir Wasserstoff aufweist. Ist diese Phase jedoch isomorph zu p-Ta,

so kann mit einer verschwindend geringen Wasserstoffaufnahme gerechnet

werden.

Wiahrend der Nukleation und des Wachstums des Niobsilizids wird der gespei-

cherte Wasserstoff entweder atomar oder molekular freigesetzt. Der freigesetzte
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Wasserstoff diffundiert dann entweder aus dem Festkdrper heraus oder l8st
sich in Poren, akkumuliert an energetisch bevorzugten Stellen im Festkorper
{z.B. Korngrenzen) oder bleibt in den Korner enthalten. Da all diese Prozefle
unter Wasserstoff eine unglistigere Kinetik bedingen kénnen (bereits erwidhnt
worden sind die geringere KristallitgroBe und die erheblich geringere Transfor-

mationsrate), kann in dieser Arbeit nicht auf den verantwortlichen Prozel

geschlossen werden.

Aufgrund der durchgefithrten Wasserstoffdesorptionsmessungen ist vermutlich
mit den letzten Mboglichkeiten zu rechnen. Eine deutliche Wasserstoffabgabe
wurde zwischen 650° € und 7506° C becbachtet, was darauf hindeutet, daBl der
Wasserstoff relativ stark im Festkorper gebunden ist. Vergleicht man hierzu
den Wasserstoffeinbau in amorphen Siliziumschichten /6.38/, so zeigt sich, daB
je nach Wasserstoffgehalt die Schichten in einer unterschiedlichen Struktur
wachsen. Xompaktes Silizium gibt den Wasserstoff erst bei hdheren Tempera-
turen ab (Effusionsmaximum liegt zwischen 550° C und 650° C), d.h. der Wasser-
stoffeinbau ist relativ stabil, wihrend nicht kompaktes Silizium, das eine Vielzahl
von Hohlriumen enthilt, einen relativ instabilen Wasserstoffeinbau (Effusions-
maximum liegt zwischen 300° C und 400° C) zeigt. Es ldBt sich weiter nicht
ausschliefen, daB bei Temperaturen unterhalb vor 6507 C ein geringer Teil des
‘Wasserstoffs nach der Silizidbildung in amorphen Siliziumbereichen gebunden
bleibt, die moglicherweise, bedingt durch geringe Stdchiometrieabweichungen

und nicht vollstindig reagiertes Ausgangsmaterial, im Niobsilizid beschrankt

vorhanden sind.

Die Kinetik am Anfang der Transformation unterscheidet sich sowohl unter
Argon als unter Wasserstoff von der Kinetik am Ende der Transformation, wie
sich aus den Anderungen der Steigungen in den Abb. 5.18 und 5.19 erkennen
148t. In beiden Fillen #ndert sich der Transformationsparameter n von n = 4.5%
0.5 kontinuierlich auf n = 1 + 0.5. Man kann aufgrund des identischen Verlaufs
der Transfoi‘mationsparameter '.davon ausgehen, daBl die Charakteristik der
Transformation nicht vom Wasserstoff beeinfluBlt wird, sondern nur die Grofe

der Nukleationsrate und der Wachstumsgeschwindigkeit.

Unter der Annahme, daB das Material homogen vorliegt, ist nach Christian

/5.5/ der AnfangsprozeB der Umwandlung {der erste linearer Bereich {(n
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in den Abb. 5,18 & 5.19) ein dreidimensionaler nukleations- und wachstums-
bestimmter ProzeB, wobei die Nukleide mit zunehmender {n>4) bzw. konstanter
(n = 4) Keimbildungsrate entstehen. Die Anderung des Transformationsparameters
von n ~ 4 auf n ~ 1 in dem Bereich t/t ~ { miiBte, unter der Annahme das
Dimensionalititseffekte keine bedeutende Rolle spielen, mit einer Anderung der
Transformationscharakteristik verbunden sein. Es besteht die Moglichkeit, daB
wihrend der Reaktion durch die Bildung neuer Oberfldchen, auftretende Spannun-
gen und Zusammenstofen der wachsenden K&rner, der KeimbildungsprozeB

gedndert wird.
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Zusammentfassung der Ergebnisss

In der vorliegenden Arbeit wurde eindeutig gekldrt, welche ProzeBiparameter fiir
die Entwicklung der unterschiedlichen Modifikationen von gesputterten Tantal-
und Niobfilmen verantwortlich sind. Hierzu wurde das Schichtwachstum mittels
“in-situ" Widerstandsmessungen untersucht. Die strukturellen und slektrischen
Eigenschaften der Metallfilme wurden anhand der Sondheimer- und der Fuchs-~
Namba-Relation diskutiert und mit experimentell erhaltenen Daten aus Rontgen-
und TEM-Analysen verglichen. SIMS-Messungen gaben AufschluB iiber die

Reinheit der verschiedenen Diinnschichtmadifikationen.

Das MNukleations- und Wachstumsverhalten von Nb-Si-Vielfachschichten wurde
unter Variation der Tempergasatmosphire (Argon und Wasserstoff) durch die
Messung von "in-situ” Widerstandsisothermen untersucht. Die Reaktionskinetik
des TransformationsprozeBes wurde, anhand der von Avrami /5.4/ beschriebenen

Transformationstheorie der homogenenen Phasenumwandiungen, diskutiert.
Folgende Ergebanlsse wurden gefunden:

1. Zwei kristallographische Modifikationen diinner Tantalfime k&nnen auf

Quarzglassubstraten kontrolliert und reproduzierbar hergestellt werden.
2. Auf durch IonenbeschuBR vorgereinigten Quarzglasoberfldchen wéchst

; wenn zuerst
eine diinne Zwischenschicht aus Niob als Oberfléchenbelegung aufgesput-
tert wird, wobei die Niobzwischenschichtdicke eine kritische Schichtdicke

von circa 3 nm nicht unterschreiten darf,

Liegt die Dicke der Nicbzwischenschicht unter 3 nm, so erhdlt man eine

Tantalschicht mit Anteilen der o- und B-Phase.

3. Im Gegensatz zur «-Ta Phase zeigt die B-Ta Phase kein metallisches

Widerstandsverhalten. Dieses Schichtmaterial scheint sich an der Mooij-—-

Grenze {Metall-Nichtmetall}) zu befinden.

peratur auf Quarzglassubstraten bei

[t=Y
)
=
jo
o
-
&
[+




2

einer kritischen Schichtdicke von etwa 3 nm eine Phasenumwandlung.
Unterhalb von 3 nm findet man die sog. "low~thickness” Phase mit elek-
trischen und strukturellen Eigenschaften, die deutlich von denen der
normalen bcc-Phase abweichen. TEM-Studien dieser neuartigen Phase
zeigen, daB diese Phase keine bece- oder fec-Stuktur besitzt und mit
Sicherheit nicht amorph ist. Der Vergleich der beobachteten Phasenum-
wandlung mit dhnlichen Befunden fiir Ta /2.2/ legt die Vermutung nahe,
daB die "low~thickness" Nb-Phase isomorph zu 3-Ta ist.

Die "low-thickness” Nb-~Phase ist bei tiefen Temperaturen bis zu gro-
Beren Schichtdicken stabil. Bei 120 K liegt die kritische Schichtdicke bei

circa 5 nm.

Die Tempergasatmosphire zeigt einen deutlichen EinfluB auf das Nuklea-
tions- und Wachstumsverhalten der Nb/ Si-Vielfachschichten. So ist die
Transformationsrate unter Wasserstoff bei 270 ° C um etwa einen Faktor

10° geringer als unter Argon.

Die Nukleation und das Wachstum der NbSi,-Phase setzt unter Wasser-
stoffgasatmosphére erst bei einer etwas hoheren (325 © C) Temperatur

ein als unter Argonatmosphire {300° Q).

Die Kinetik am Anfang der Transformation unterscheidet sich sowohl
unter Argon als unter Wasserstoff von der Kinetik am Ende der Trans-
ormation, wobel die Charakteristik des Transformationsverhaltens nicht

messbar von der Tempergasatmosphire beeinfluBt wird. Der Anfangs-

' prozeB der Umwandlung ist nach Christian /5.5/ ein dreidimensionaler

nukleations~ und wachstums- bestimmter ProzeB, wobei die Nukleide mit

konstanter Keimbildungsrate {n = 4) entstehen.
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