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1. Einleitung

Ionenstrahlverfahren haben im Verlauf der letzten Jahre mit der wachsenden Anzahl von
Anwendungsméglichkeiten zunehmend an Bedeutung gewomnnen. Die Untersuchung der
Bildungs- und Wachstumsmechanismen von Phasen, unter Bedingungen weit entfernt vom
thermodynamischen Gleichgewicht und die Modifizierung von Oberflichen, sind nur einige
Beispiele von den vielen Moglichkeiten, die der Einsatz von Ionenstrahlverfahren eréffnet.

Die herkdommliche Ionenimplantation, sowie die strahleninduzierte Kristallisation und
Phasenbildung werden dabei zunehmend zur Herstellung von neuen Materialien eingesetzt, die
interessante Eigenschaften aufweisen. Diese Tatsache spiegelt sich auch im zunehmenden
Interesse der Industrie und der steigenden Anzahl der technologischen Anwendungen wider.
Die wohl bekanntesten Beispiele sind hier die Dotierung von Siliziumwafern in der
Halbleiterproduktion und die Erzeugung von vergrabenen SiO,-Schichten (SIMOX: separation
by implantation of oxygen [1]).

Da durch die Implantation Fremdatomkonzentrationen in die Substrate eingebracht werden, die
weit iiber der Loslichkeitskonzentration liegen, treten Effekte auf, die zum Wachstum von
Ausscheidungen (Prizipitaten) und zur Bildung von diinnen geschlossenen Schichten fithren
konnen. Mit der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung kénnen hingegen
kleine Prizipitate (Nanocluster) erzeugt werden, die aufgrund des Phinomens des
pseudomorphen Wachstums die Bildung von metastabilen Phasen erméglichen. Aus dieser
Vielfalt an experimentellen Moglichkeiten, die die Tonenstrahlverfahren erdffnen, ergeben sich
neue Perspektiven und Ideen fiir weiterfiihrende, grundlegende Untersuchungen, sowie fiir
anwendungsorientierte Forschung und Entwicklung im Hinblick auf mikro-, als auch
nanostrukturierte Mehrphasensysteme.

Ebenso wie bei den Tonenstrahlverfahren, ist wihrend der letzten Jahre das Interesse am Si-Fe-
System im betrichtlichen Mafle angewachsen. Die unterschiedlichen Eisensilizidphasen und
deren thermodynamischen und elektrischen Eigenschafien erdffnen viele Méglichkeiten, die zu
cinem industriellen Einsatz filhren konnten [2]. So ist das halbleitende PB-FeSi, mit seiner
direkten Bandliicke von 0.85 eV fiir den Einsatz als opto-elektronischer Koppler zwischen
Glasfaser- und integrierter Siliziumtechnologie ein aussichtsreicher Kandidat, wohingegen das
metallische a-FeSi, in der Thermovoltaik ein groBes Potential aufweist [3]. Ebenso ist der
Einsatz dieser Phasen in der Mikroelektronik als ohmscher- oder Schottky-Kontakt, als Gate-
Elektrode oder leitende Verdrahtung denkbar [4].

Zur Erzeugung der FEisensilizidphasen mit Ionenstrahlverfahren werden hauptsichlich zwei
Methoden verwendet: Die Ionenstrahlsynthese (IBS: ion beam synthesis) und die
ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung (IBIEC: jon beam induced epitaxial
crystallisation). Der ProzeB der Ionenstrahlsynthese setzt sich znsammen aus der Implantation
der Eisenatome in das Si-Substrat bei einer erhohter Implantationstemperatur (typischerweise
350 - 450°C) und einer anschliefenden Temperung. Die Erzeugung von vergrabenen,
epitaktischen Silizidschichten mittels dieses Verfahrens wurde erstmalig von A.E. White et al.
- [5,6] durchgefiihrt. Bei der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung erfolgt
dagegen die Implantation bei Raumtemperatur, der eine Bestrahlung bei erhohter Temperatur
(350°C) mit Siliziumionen folgt. Die Anwendung dieser Tonenstrahlmethoden gestattet die
Herstellung der verschiedenen Eisensilizidphasen und die Untersuchung der Phasenbildung
weit entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht.



Wie viele Untersuchungen und Verdffentlichungen in der Vergangenheit zeigten, ist die
Konversionselektronen-MoBbauerspektroskopie (CEMS: Conversion electron Mdssbauer
spectroscopy) aufgrund ihrer Empfindlichkeit eine ideale Methode zur zerstorungsfreien
Bestimmung der Phasenzusammensetzung von diinnen Schichten und mikrodispersen
Systemen (Prizipitatverteilungen). Sie liefert dabei wichtige Informationen iiber die Prozesse
und Mechanismen, die zur Phasenbildung und zu Phaseniibergingen fiihren. Aufgrund der sehr
hohen Empfindlichkeit der MofSbauer-Sondenatome fiir Verinderungen und Storungen der
lokale Umgebung und der Hyperfein-Wechselwirkungen konnen Informationen gewonnen
werden, die mit anderen Analyseverfahren, wie z.B. der Rontgendiffraktion, nicht zuginglich
sind.

Fiir die Untersuchung der tiefenabhingigen Konzentrationsverteilung, sowie der lateralen
Elementverteilungen in unterschiedlichen Tiefenbereichen der Implantationsprofile erweist sich
die Augerelektronen-Spektroskopie (AES: Auger electron spectroscopy), bzw. die Scanning-
Augerelektronen-Mikroskopie (SAM: scanning Auger electron microscopy) als iiberaus
niitzliche Methode.

Im Rahmen der hier vorgestellten Arbeit wurden die physikalischen Prozesse und
Mechanismen (Nukleation, Ostwald-Reifing und Koaleszenz von Priizipitaten) untersucht, die
zur Phasenbildung und zum Wachstum von Eisensiliziden fiihren. Dazu wurde die
Ionenstrahlsynthese als auch die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung als
Verfahren zur Erzeugung der verschiedenen Phasen eingesetzt. Aufbauend auf
vorangegangene Experimenten [7-11] wurden neue FErgebnissen gewonnen, die die
notwendigen Voraussetzungen und Mechanismen aufzeigen, die zur Phasenbildung fithren.
Durch die Strukturuntersuchungen der Silizide mittels SAM wurde die Korrelation von
Mikrostruktur und Phasenbildung gefunden. Dadurch war es méglich, ein Modell zu
entwickeln, das die Silizidbildung wihrend der JIonenstrahlsynthese wund der
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung beschreibt. Der tiefere Einblick in die
Silizidbildung und das damit gewonnene bessere Verstindnis fiir das Si-Fe-Systems lassen den

moglichen Einsatz dieser Verbindungen in den verschiedensten industriellen Bereichen ein
Stiick niher riicken.

2. Theoretische Grundlagen von
Ionenstrahlexperimenten

2.1. Wechselwirkung von Ionen mit Festkorpern

2.1.1. Reichweiten von Ionen im Festkorper

Erste Untersuchungen der Reichweite und Streuung von geladenen Teilchen in Festkérpemn
wurden bereits um 1900 von Lenard und Rutherford durchgefiihrt [12]. Beim Eindringen eines
Tons in einen Festkorper fithren elastische und inelastische Stofie zwischen den Atomen und die
Wechselwirkung des Projektils mit dem FElektronensystem des Festkorpers zu einem
Energieverlust, und damit zur Abbremsung des Ions. Der gesamte Energieverlust (dE/dX)
setzt sich aus einem nuklearen und einem elektronischen Anteil zusammen und ist abhingig
von der Energie und Masse des Ions, sowie der Masse und Ordnungszahl der Atomart des
Festkorpers. Beide Beitrige kounen als nicht korreliert angesehen werden, das daher eine
getrennte Behandlung der mathematischen Ausdriicke erlaubt und der totale Energieverlust als
Summe dargestellt werden kann [13,14].
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+(£1£_) (2.1)

nuklear elektronisch
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ﬁ total dx
Bei hohen JIonenenergien iiberwiegt der elektronische Energieverlust, wohingegen fir
Energien, wie sie typisch bei Implantationen sind (10 keV - 1 MeV), beide Wechselwirkungen
beriicksichtigt werden miissen. Ist der nukleare und der elektronische Energieverlust bekannt,
kann die zurickgelegte Weglinge R der Ionen mit der Finschufienergie E in einem
strukturlosen Festkérper mit der Teilchendichte n berechnet werden.

! dE (2.2)
(%), %)

2.1.2. Nuklearer Energieverlust

R=

nuklear elektronisch

Die nukleare Wechselwirkung erfolgt durch elastische StéBe am abgeschirmten Coulomb-
Potential der StoBpartner und kann als klassisches Zweikérperproblem im Schwerpunktsystem
behandelt werden. Der Energieverlust ist dabei proportional zur Teﬂchendlchte wnd der
Summe des Energieiibertrages aller Stofle Trax.

dE © Tongx (2.3.)
—(‘E) _=n { T(E,p)2mpdp =n £ Tds(E,T)
M; : Masse des Projektilions
M, : Masse des Festkorperatoms
0 : Streuwinkel
do : differentieller Wirkungsquerschnitt des Streuprozesses
T : Energieiibertrag eines Stofles
T ax : maximal iibertragene Energie

Energie- und Impulserhaltungssatz erlauben dann, die auf das ruhende Festkdrperatom
iibertragene Energie zu berechnen [15]:

4M M, i (e) (24.)

" (M4, + M)

Mit Hilfe des Drehimpulssatzes kann der Streuwinkel 6 in Abhingigkeit vom
Wechselwirkungspotential V der stofenden Partner und dem Stofiparameter p bestimmt
werden. Da kein allgemeingiiltiger Ausdruck fiir dieses Potential V(1/r) existiert, unterscheidet
man daher zwei Energiebereiche. Im Hochenergiebereich kommen sich die Atomkermne so nahe,
daB eine reine Coulombabstofung der beiden Keme stattfindet und der EinfluB der Elektronen
vernachlissigt werden kann. Dagegen muf bei niedrigeren Energien, wie sie bei Implantatlonen
hiufig Verwendung finden, die abschirmende Wirkung der Elektronen durch eine
Abschirmfunktion © mit der Abschirmlinge a beriicksichtigt werden.
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Da der Energieiibertrag bei einem elastischen StoB zwischen den Atomen bis zu 10 keV
betragen kann, findet beim Uberschreiten eines Schwellenwertes (Verlagerungsenergie) die
Bildung eines Frenkel-Paares statt. D.h., da ein Festkorperatom seinen Gitterplatz verlifit, auf

einem Zwischengitterplatz zur Ruhe kommt und mit der zuriickbleibenden Leerstelle diesen
- Defekt bildet. Ist der Energieiibertrag groB genug, kann das zuerst angestoBene
Festkorperatom (primary knock on) seine kinetische Energie durch Stéfe an andere Atome
weitergeben (secondary knock on), wodurch sich eine StoBkaskade ausbildet. Das Modell der
verdiinnten linearen Stoflkaskade wurde von Sigmund entwickelt [16,17] und wird in den
spiter vorgestellten Simulationsprogrammen TRIM und TRIDYN verwendet.

In Abhingigkeit von der Enefgie und Masse der beteiligten Atomsorten werden drei Arten von
StoBkaskaden unterschieden [18]:

1. Single Knock on: Die Projektile sind leichte Ionen mit niedriger Energie und die
StoBkaskade hat nur eine geringe Dichte, d.h. nur wenige Atome sind in Bewegung.

2. Lineare StofBkaskade: Mittelschwere und schwere Ionen mit Energien von einigen keV
verursachen eine Stofkaskade mit groBer Dichte, wobei die Anzahl der bewegten Atome

proportional der deponierten Energie pro Weglingeneinheit ist. Die Wahrscheinlichkeit
von StdBen zwischen den bewegten Atomen ist noch sehr gering.

3. Hohere Ordnung der Stofikaskade: Als Projektil- und Festkorperatome kommen nur
Elemente mit hoher Ordnungszahl und Projektilenergien von tiber 100 keV in Betracht.
Die Dichte der Stofilkaskade ist sehr groB und die Anzahl der bewegten Atome ist der
deponierten Energie pro Volumeneinheit proportional.

2.1.3. Elektronischer Energieverlust

Bei der elektronischen Wechselwirkung findet der Energieiibertrag vom Projektilion auf das
Elektronensystem des Festkorpers statt, wodurch es zur Anregung und JTonisierung der Atome
kommt. Aufgrund der sehr viel geringeren Masse der Elektronen erfolgt pro
WechselwirkungsprozeB nur ein geringer Energieiibertrag ohne eine bedeutende Ablenkung
des Ions. Die hohe Anzahldichte von Elekironen im Festkomper und die damit verbundene
groBe Anzahl von Wechselwirkungen fiihrt aber letztendlich zu einem grofen Energieverlust
pro Weglingeneinheit. Man kann hierbei in Abhingigkeit von der kinetischen Energie bzw. der
Geschwindigkeit des Projektilions zwei Bereiche unterscheiden:

1. Fir groBe Geschwindigkeiten sind alle Elektronen des Projektils abgestreift. Die
quantitative und qualitative Beschréibung der Energiedeposition, und des damit
verbundenen elektronischen Energieverlustes geht auf Bethge [19] und Bloch [20]
zuriick, die das Modell des freien Elektronengases anwendeten. Eine Erweiterung durch
Bohr [21,22], der Umladungseffekte der Projektilionen durch die Einfithrung einer
effektiven Ladung beriicksichtigte, als auch die Einbezichung von weiteren elektronischen
Eigenschaften des Festk6rpers durch Lindhard [23], filhrten zu einer weiteren
Verbesserung der Beschreibung,



2. Bei niedrigen Geschwindigkeiten sind die inneren FElektronen nicht abgestreift und
schirmen die Kemladung ab. Die hierzu entwickelte Lindhard-Scharff-Schigtt-Theorie
(LSS-Theorie [24-27] zeigt, daB der elektronische Energieverlust proportional zur
Tonengeschwindigkeit und damit proportional zur Wurzel aus der kinetischen Energie ist.
Dabei wurde die Annahme der elastischen Streuung von freien Elektronen im statischen
Feld einer abgeschirmten Punktladung zu grunde gelegt. Die Proportionalititskonstante
hingt von der Masse und Ordnungszahl der beteiligten Atome ab.

2.1.4. Strahlenschiiden in Festkérpern

Da in den vorangegangenen Uberlegungen nur strukturlose Materialien in die Betrachtung
einbezogen wurden, miissen bei der tatsichlichen Durchfiihrung von Experimenten auch
Effekte, wie z.B. die Schidigung, das Ausheilen und die Amorphisierung von Kristallgittern
beriicksichtigt werden [28].

Da der Streuquerschnitt ¢ proportional zu E? ist, nimmt dieser mit abnehmender Energie
stark zu. Dies fithrt dazu, daB in einer Stoflkaskade das primir angestofiene Atom durch viele
weitere Stofe seine Energie verliert und letztendlich in einem kleinen Volumen mit einer
Ausdehnung von ca. 10 nm abgebremst wird. Hierbei entstehen weitere Unterkaskaden in
denen viele Stéfe stattfinden, die zur Verlagerungen von Atomen fithren. Unterschreitet die
kinetische Energie des stoBenden Atoms die Verlagerungsenergie Ey (20 - 100 eV) sehr
schnell, so kann der ProzeB bereits nach 10" s beendet sein. Die restliche Energie wird dann
durch Phononenanregungen des Festkorpers abgefiihrt. Ein Grofteil der Verlagerung erfolgt
durch Ersetzungsstofifolgen entlang einer kristallographischen Richtung, d.h. ein Atom
verlagert seinen Gitternachbarn usw.. Die so entstehenden Frenkel-Paare haben ihre Leerstellen
am Anfang und ihre Zwischengitteratome am Ende der StoBfolge. Dadurch werden im Innern
der Kaskade Leerstellen und am Rand Zwischengitteratome erzeugt. Viele dieser instabilen
Frenkel-Paare, bei denen sich das Zwischengitteratom und die Leerstelle in einer Entfernung
von weniger als 1 nm befinden, rekombinieren spontan, Um stabile Frenkel-Paare zu erzeugen,
muf} daher neben der Gitterbindungsenergie zur Erzeugung noch eine Wanderungsenergie zur
Trennung des Paares aufgebracht werden. Somit ergibt sich fiir die Bildung von stabilen
Frenkel-Defekten bei Halbleitern eine Verlagerungsenergie Ep von 10 - 30 €V [29]. Die Anzahl
der stabilen Frenkel-Defekte kann nach der Kinchin-Pease Theorie berechnet werden [30].

Bei einer Implantationstemperatur, bei der die Leerstellen, Zwischengitteratome und kleine
Defektcluster noch unbeweglich sind, fiihrt eine grofere Dosis zn einer hoheren Defektdichte.
Dabei erzeugen iiberlappende Bereiche der StoBkaskaden Leerstellen und Zwischengitteratome
in unmittelbarer Nihe der schon vorhandenen Defekte und tragen so zur Rekombination und
Verringerung der Defektdichte bei. Uberschreitet aber die Defektdichte einen kritischen Wert,
so findet bei Halbleitern ein Phaseniibergang von der kristallinen in die amorphe Phase statt.
Dieser Ubergang wird nach dem Modell von Brimhall et al. [31,32] ausgelost wenn ein
bedeutende Uberlappung mehrerer Kaskaden vorhanden ist. Zur Amorphisierang von Silizium
bei einer niedrigen Implantationstemperatur (Raumtemperatur) reicht schon eine Dosis aus, bei
der ca. jedes 10-te Atom verlagert wird. Bei hoheren Temperaturen werden die Defekte
beweglicher und konnen leichter rekombinieren, weshalb hohere Dosen zur vollstindigen
Amorphisierung notwendig sind. Uberwiegt die Ausheilrate auforund der groBen
Beweglichkeit der Defekte gegeniiber der Erzeugungsrate, so kann keine Amorphisierung
stattfinden.



Morehead und Crowder [33] entwickelten ein Modell, mit dem die Amorphisierungsdosis
abgeschitzt werden kann. Dabei zeigt sich auBerdem, daf oberhalb einer kritischen
Temperatur T, ebenso keine Amorphisierung mehr stattfinden kann. Da der Energieverlust

abhingig ist von der Implantationsenergie und der Zusammensetzung des Festkérpers, ergibt
sich fiir die Implantation von Eisenionen mit 200 keV in Silizium ein Wert von ca. 180°C.

2.2. Berechnung der Energieverluste

Fir die in dieser Arbeit vorgestellten Implantationen und die Bestrahlungen wurden die
Energieverluste mit dem Programm SR (wird von Monte-Carlo-Simulation TRIM95 [15]
verwendet) berechnet. Im weiteren Verlauf wird unter dem Begriff der ,JJmplantation® das
gezielte Einbringen von Projektilionen in einen bestimmten Tiefenbereich verstanden, wogegen
der Begriff ,Bestrahlung” dann Verwendung findet, wenn lediglich eine Energiedeposition
durch die Ionen in einem bestimmten Tiefenbereich stattfindet, aber die Ionen dort nicht zur
Ruhe kommen, '
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Abb. 2.1.: Energieverlust von Fe-Ionen in  Abb. 2.2.: Energieverlust von Si-Ionen in

Siliziom in  Abhingigkeit von der  Silizium in  Abhingigkeit von der
Jonenenergie. Ionenenergie.

In Abbildung 2.1. ist der Energieverlust eines Eisenions in Abhingigkeit von seiner Energie
dargestellt. Im niederenergetischen Bereich dominiert der nukleare Energieverlust, der bei
45 keV mit 0.92 keV/nm ein Maximum hat und mit steigender Ionenenergie abfillt. Der
elektronische Energieverlust nimmt mit E? kontinuierlich mit der ansteigenden Energie zu und
iiberwiegt bei hohen Projektilenergien. Bei ca. 240 keV sind die beiden Werte mit 0.70 keV/nm
gleich.

Fiir die Bestrahtung von Silizium mit Si-Ionen zeigt Abbildung 2.2. fiir die Energie von
500 keV einen totalen Energieverlust von 0.67 keV/nm, wobei der elektronischen Anteil von
0.55 keV/nm gegeniiber dem nuklearen Anteil iiberwiegt. Fiir die Ionenenergie von 3 MeV ist
der nukleare Energieverlust vernachlissigbar (0.04 keV/nm) und die elektronische
Abbremsung mit 2.28 keV/nm dominiert.




2.3. Berechnung der Implantationsprofile

Wie in den vorangegangenen Abschnitten dargestellt wurde, fiithit der Energieverlust der
Projektilionen zu deren Abbremsung und zur Ausbildung eines Implantationsprofils, welches
im einfachsten Fall durch eine GauBlverteilung beschrieben werden kann. Die mittlere
projizierte Reichweite Rp, die projizierte Standardabweichung ARp (longitudinales Straggling)
und die maximale Konzentration von implantierten Atomen charakterisieren dabei die
tiefenabhingige Verteilung. MaBgeblich Parameter fiir die Erzeugung eines solchen
Tiefenprofils ist die Implantationsenergie und die Dosis.

Die Berechnung der Implantationsprofile diente zur Abschitzung der charakteristischen
Werte und des zu erwartenden Verlustes an implantierten Atomen durch das Zerstiuben der
Oberfliche. Die analytische Berechnung der Implantationsprofile mit dem Programm
PROFILE [34] erfolgte unter Verwendung einer Pearson-Verteilung. Die Monte-Carlo-
Simulationen wurden mit dem Programm TRIM95 [15] und TRIDYN [35] durchgefiihrt.
Hierbei beriicksichtigte das dynamische TRIDYN das Zerstiuben der Oberfliche, sowie die
Dichtezunahme infolge der Implantation der Eisenatome. Wie anhand der Ergebnisse spiter
gezeigt wird, konnen weitere Effekte einen wesentlichen Einflufl haben und zu Abweichungen
zwischen den berechneten und den jmplantierten Konzentrationsverteilungen fiihren. Der
Vergleich (Abschnitte 6.1.1. und 6.2.1.) kann daher aufschluBreiche Informationen iiber die
Prozesse liefern, die wihrend der Implantation ablaufen.

2.4. Keimbildung, Wachstum und Koaleszenz von
- Prizipitaten

Die Nukleation und das Wachstums von Prizipitaten wihrend der Ionenstrahisynthese und der
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung werden durch Prozesse verursacht, die
in zwei Gruppen eingeordnet werden konnen: Zum einen mit thermodynamischem Ursprung
und zum anderen die strahlungsinduzierten Effekte. Beide Gruppen werden im folgenden
vorgestellt und die Einfliissse der Parameter verdeutlicht. Eine ausfithrlichere Darstellung dieses
Themengebietes ist z.B. bei Mantl [4,36-38] zu finden.

2.4.1. Thermodynamische Effekte in iibersiittigten Losungen

Die Nukleation und das Wachstum eines Prizipitats in einer Matrix ist bestimmt vom
Bestreben, die Freien Energie des Systems G zu minimieren. Unter Vemachldssigung von
strahlungsinduzierten Effekten ist die Anderung der Gibbschen Freien Energie AG abhingig
von einem Anteil der vom Volumen V und von der Oberfliche A herrihrt, sowie vom
Vorzeichen von AGy und AGg [39]:

AG =V(AG, +AG;) +v4 (2.6.)

V' : Volumen des Prizipitats

A : Grenzfliche des Prizipitats mit der Matrix

AGy : Anderung der Freien Energie in Abhingigkeit vom Volumen V (pro
Einheitsvolumen) des Prizipitats

AGg : Anderung der Freien Energie (pro Einheitsvolumen) infolge der
Zunghme der spezifische elastischen Spannungsenergie E (pro
Einheitsvolumen) fiir das Prizipitat

y  : spezifische Grenzflichenenergie

s



Die Anderung der Freien Energie hingt nicht nur von der Prizipitatbildung der neuen Phase
und der damit verbundenen Zunahme der elastischen Spannungsenergie ab, sondern auch von
der spezfischen Grenzflichenenergie v, die abhingig ist von den Eigenschaften der neuen
Phase und der Matrix. Dabei gilt in Abhingigkeit von der Prizipitatform die folgende
vereinfachte  Abschitzung  fiir die  spezifische  elastische  Spannungsenergie:
AG, (Scheibe) < AG,(Nadel) < AG,(Kugel) [40]. Sphirische Prizipitate konnen nur

wachsen, wenn die Grenzflichenenergie y isotrop ist, wogegen eine anisotrope Verteilung von
v zu einem facettierten Wachstum fiihrt. Flache Formen sind daher verursacht durch ein stark
anisotropes Wachstum in Richtung der lingsten Ausdehnung, und fithren zu Scheiben oder
Nadeln [41].

Die Form eines isolierten Prizipitats in einer Matrix ist im einfachsten Fall und im
thermodynamischen Gleichgewicht nach dem Theorem von Wulff [41] bestimmt durch die
Minimierung des Produkts XA;y;. Hierbei ist ZA; die i-te Teiloberfliche und vy; die zugehérige
spezifische Grenzflichenenergie. Zudem kann die Form durch weitere Effekte, wie z.B. einer
groflen Gitterfehlanpassung und den dadurch verursachten Spannungen beeinflufit werden.

Im allgemeinen besteht eine eindeutige Orientierungsbeziehung zwischen den Kristallgittern
von Prizipitat und Matrix. Diese Anpassung zwischen den beiden Kristallen entlang einzelner
Flichen und Richtungen bestimmt ebenso die sich ausbildende Prizpitatform [42]. Das
Wachstum von Prizipitaten mit einer anderen Kristallstruktur als die Matrix, aber mit festen
Orientierungsbeziehungen wird Endotaxie genannt [43,44]. In (100) und (111)Si ist die
energetisch bevorzugte Grenzflich fiir das Wachstum die {111}-Ebene. Da das Wachstum von
Priizipitaten die Verinderung der totalen Grenzflichenenergie bewirkt, haben die
Orientierungsbezichungen ebenso einen groBen EinfluB auf die Koaleszenz von Prizipitaten.

Fine entscheidende Grofe fiir das Wachstum von Priizipitaten ist der kritische Radius 1c und
die zugehorigen kritischen Freien Energie AGe, die aus der Gleichung (2.6.) folgen [39]:

I S
¢ 7 (AG, +AG,) (2.7)
3
AGy =847 ¥ (2.8)
3 (AG, +AG,)?

Ein Priizipitat mit einem Radius r < rc ist daher instabil und neigt zur Auflosung. Dies legt
nahe, daBl die Entstehung von Keimen und deren Wachstum durch Fluktuationsprozesse
verursacht wird [41,45].

2.4.2. Thermisch induziertes Wachstum

Die unterschiedlichen chemischen Potentiale zweier verschieden grofier Prizipitate haben in
der sie umgebenden Matrix einen Einfluf auf die Léslichkeitskonzentration Cs. An der
Oberfliche des Prizipitats mit dem Radius 1, ist Cs durch die Gibbs-Thomson-Gleichung (2.9.)

gegeben, die fiir Prizipitate mit Ausdehnungen groﬁer als einige Nanometer linearisiert werden
kann (2.10.)[41]. .
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_ 2vV,
Cs = Coo exp(rkBT) (2.9.)

Cew  Loslichkeitskonzentration vor einer ebenen Grenzfliche (r = o)

T  : Temperatur

kg : Boltzmann-Konstante
r Prizipitatradius

V. : Atomvolumen

vV,
Cs =Cxo(1+ . T) (2.10.)

Tkp

Der Konzentrationsgradient zwischen den Prizipitaten fiihrt zu einem Diffusionsstrom vom
kleinen zum groBen Prizipitat, wodurch sich das kleine Prizpitat auflost und das groBe
Prizipitat anwichst. Dieses wettbewerbsartige Wachstum wird Ostwald-Reifung genannt und
wird aufgrund seiner Bedeutung fiir die spiter vorgestellten Experimente im folgenden
Abschnitt etwas genauer vorgestellt. Die Loslichkeitskonzentration in der Matrix zwischen den
Prizipitaten kann niherungsweise und unter Verwendung des experimentell bestimmten
mittleren Prizipitatradius <r>, mit der Gibbs-Thomson-Gleichung bestimmt werden.

Der Proze der Ostwald-Reifung ist nach seinem Entdecker W. Ostwald benannt [46]. Die
Bildung eines Prizipitats einer neuen Phase in einer Matrix geschicht dabei durch einen
Phaseniibergang erster Ordnung. Aufgrund der sich ausbildenden Grenzfliche ist die Mischung
nicht mehr im thermodynamischen Gleichgewicht und das System strebt eine Minimierung
seiner Gesamtenergie an. Diese kann reduziert werden durch einer Verringerung der
Grenzfliche, das eine Zunahme der Prizipitatgrofe der zweiten Phase zur Folge hat. Der
Betrag der tiberschiissigen Energie ist im allgemeinen klein, da die Flicheninderung im
Vergleich zur gesamten Oberfliche nur gering ist.

Die Ursache fiir die Verringerung der Energie ist die Abhingigkeit des chemischen
Potentials p (2.11.) von der Prizpitatform, dh. zur Oberflichenkriimmung (isotrope
Oberflichenenergie y vorausgesetzt) [47]. Dies fithrt dazu, daB Atome aus Regionen mit
grofler Kriimmung in Bereiche mit geringerer Kriimmung fliefien. Dadurch verringert sich die
Oberflichenkriimmung und die Prizipitatgrofe nimmt zu. In der klassischen Theorie werden
dabei folgende Annahmen zugrundegelegt:

1.) Das Prizipitat der neuen Phase und die Matrix, in die es eingebettet ist, sind Fliissigkeiten.
2.) Es wird nur das Wachstum von sphirischen Priizipitaten betrachtet.
3.) Die Prizipitate sind fest im Raum fixiert.

1= Ho +F,1K {2.11)
Ho : chemisches Potential einer ebenen Oberfliche
V, : molares Volumen
¥ : isotrope Oberflichenenergie
e : Oberflichenkriimmung

i1



Fine Weiterentwicklung dieser Theorie wurde von Lifshitz und Slyozov (LS-Theorie [48]) und
Wagner (LSW-Theorie [49]) vorgenommen. Die LS-Theorie erlaubt die quantitative
Beschreibung des Langzeitverhaltens eines Ensembles von wachsenden Prizipitaten, ohne
jedoch die Nukleation und Koaleszenz zu beriicksichtigen. Die Massenerhaltung der gel6sten
Substanz mufl dabei explizit eingefithrt werden, das geschieht dadurch, daf keine Quellen
zugelassen werden. Die gesamte Anzahl der gelosten Atome ist somit auf die Matrix und die
Priizipitate aufgeteilt.

Ein Grundproblem fiir die Anwendung der Theorie auf Ionenstrahlexperimente sind die
oben gemachten Annahmen und desweiteren, daf die Wachstumsrate der Prizipitate
unabhiingig von deren Umgebung sein soll. Dies trifft aber nur bei einem vernachlissigbaren
Volumenanteilen der neuen Phase zu. Ebenso wird die langreichweitige Coulomb-
Wechselwitkung zwischen den Prizipitaten, die iiber einen Abstand von einigen
Prizipitatdurchmessern wirkt, nicht beriicksichtigt.

2.4.3. Thermisch induzierte Koaleszenz

Im frihen Stadium des Wachstums von Prizipitaten kann der Abstand der
Prizipitatmittelpunkte als nahezu konstant angenommen werden. Mit zunehmender Grofie der
Priizipitate nihern sich dann deren Oberflichen an und berithren sich. Die Gleichung fiir die
Lgslichkeitskonzentration am Beriihrungspunkt (2.12.) kann aus Gleichung (2.9.) durch die
Einfiihrung des Kriimmungsradius p an der Einschniirung (negativ im Vergleich zum
Prizipitatradius 1) (2.12) gewomnen werden. Dabei ergibt sich, daf die
Lgslichkeitskonzentration an der Einschniirung geringer ist als in der umgebenden Matrix.
Dadurch fliefit ein Strom von geldsten Atomen j (2.13.) in Richtung des Beriihrungspunktes
und der Einschniirung, die dadurch aufgefiillt wird. Die Koaleszenz kann unter giinstigen

Bedingungen zur vollstindigen Einebnung und damit zur Bildung von geschlossenen Schichten
fithren [48,50].

- _
Cs(p) = Cxo(1 o 7) (2.12.)
J=vC e
® pszT (2.13.)

2.4.4. Strahlungsinduziertes Wachstum

Zusgtzlich zu den bisher behandelten thermischen Prozessen, wird durch den kontinuierlichen
Tonenstrom eine Vielzahl von strahlmgsinduzierte Effekten ausgeldst, von denen einige hier
aufgefithrt sind [51-53]:

a) Diffusion

b) Wachstum und Koaleszenz von Prizipitaten

¢} Phasenbildung und Phaseniibergiinge

d) Auflésung von Prizipitaten durch Stofikaskaden

¢) Erzeugen und Ausheilen von Defekten

f) Akkumulation von Defekten und Clusterbildung

g) lokale Anreicherung von geldsten Atomen an Defekten

h) Strom von Defekten zur Oberfliche

i} bevorzugte Nukleation von nenen Phasen an Defekien (z.B. an Verlagerungen)
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i) Amorphisieruﬁg
k) Rekristallisation
1) Ionenmischen

Die Nukleation und das Wachstum von Prizipitaten wihrend der Implantation hingt sehr
empfindlich von der Implantationsenergie, Dosis, Temperatur nnd JIonenstromdichte ab.
Besonders die ITonenstromdichte und die Implantationstemperatur bestimmen mafigeblich die
GroBenverteilung der erzeugten Prizipitate. Eine hohe Ionenstromdicht fiihrt aufgrund der
Auflésung von schon vorhandene Prizipitaten zu vielen kleinen Prizipitaten, wohingegen bei
einer niedrige Ionenstromdichte wenige groBe Prizipitate entstehen. Die Auflosung der
Prizipitate ist proportional zur Schidigungsrate und fithit daher bei hoheren
Tonenstromdichten zu einem gréBeren Effekt, welcher der Neuordnung, Ausheilung, emeuter
Nukleation und Wachstum von Prizipitaten entgegenwirkt [54]. Ebenso kann durch die
Temperatur die entstehende Gréfien- und Dichteverteilung der Prizipitate beeinfluft werden:
Viele kleine Prizipitate bei niedriger Temperatur und wenige grofie bei hoher Temperatur [42].
Fiir die Nukleations- und Wachstumsrate, sowie fiir die Dichte- und GroBenverteilung von
Prizipitaten sind daher die Ionenstromdichte und die Temperatur entgegengesetzt wirkende
Grofen. Da fiir das Ausheilen der Schiden, die durch die Implantation erzeugt werden, eine
hohere Temperatur und eine groBle Ionenstromdichte vorteilhaft ist, miissen beide Groflen
entsprechend der Zielsetzung, geschlossene Schicht oder Wachstum von groBen Prizipitaten,
aufeinander abgestimmt sein. Wie in Abbildung 2.3. dargestellt, ist dabei die durch die
Implantation erzeugte Prizipitatverteilung fiir den weiteren Verlauf der strukturellen
Entwicklung wihrend der anschlieBenden Temperung von groBer Bedeutung.

i Tio >> Ti4

Abb. 2.3.: Die schematische Darstellung
nach Mantl [4] verdeutlicht den Einflufl der
Groflen- und  Tiefenverteiling  der
Prizipitate, der Implantationstemperatur T;
und der Ausheiltemperatur T, auf die
Entwicklung der Prizipitatverteilung,

o o o -
o}

13



Durch die Abwandlung der Theorie der Ostwald-Reifung und unter Beriicksichtigung von
strahlungsinduzierten Effekten formulierte Porter et al. ein Modell, demzufolge das Quadrat
des mittleren Prizipitatradius <r>* linear mit der Dosis zunimmt und die erneute Nukleation
von Prizipitaten nur nahe an der Oberfliche stattfinden kann, da diese als Senke fiir
Punktdefekte wirkt [53,55]. Die Auflosung von schon vorhandenen Prizipitaten ist weniger
effektiv im Profilmaximum, wo der Volumenanteil q der Prizipitate im Substrat am gréfBten ist.
Dies fiihrt zu einer erhohten Aufldsung der Prizipitate in den Profilflanken und verstirkt die
Diffusion in Richtung des Profilzentrums. Dadurch wird eine GroBenverteilung erzeugt, die
grfie Prizipitate im Profilzentrum und kleine Prizipitate in den Profilflanken aufiveist, das eine
Voraussetzung fiir die Bildung einer geschlossenen Schicht wihrend der Temperung ist.

2.4.5. Priizipitatumverteilung und Schichtwachstum

Wie schon in 2.4.4. dargestellt wurde, ist im einfachsten Fall fiir die Bildung von geschlossenen
Schichten ein FluB von gelosten Atomen zum Profilzentrum nétig. Der Grund dieses Flusses ist
die ridumlich inhomogene Konzentrationsverteilung und die dadurch entstehenden
Konzentrationsgradienten, die den ProzeB der Ostwald-Reifung in gang setzen. Ebenso kann
eine solche Konzentrationsverteilung eine langreichweitige thermische Diffusion verursachen,
die eine Einebnung der Konzentrationsunterschiede anstrebt. Dabei konnen beide Prozesse
gleichzeitig ablaufen.

Um das Wachstum von geschlossenen Schichten (s. Abb. 2.3.) zu erzielen, miissen daher die
Effekte iiberwiegen, die eine kontinuierliche Verinderung des gauBfSrmigen
Implantationsprofils, hin zu einer kastenformigen Konzentrationsverteilung fordem, das durch
das sukzessives Auflosen und Wachsen von Priizipitaten geschieht. Dabei muB beim Ubergang
vom Prizipitatwachstum zur Koaleszenz ein Wechsel der wirkenden Mechanismen stattfinden,
d.h. dem Prozefl der Ostwald-Reifung mufl zum geeigneten Zeitpunkt die Auffiillung und die
Einebnung der Einschniirung (Abschuitt 2.4.3.) folgen. Da in dieser Phase der Schichtbildung
die beiden Prozesse konkurrieren, ist der richtige Ubergang von besonderer Bedeutung und
erfordert daher, dafl die Implantations- und Temperbedingungen aufeinander abgestimmt sein
miissen. Bei einer tiefenabhingigen GroéBenverteilung der Prizipitate, wie sie im
vorangegangenen Abschnitt beschrieben wurde, ist die Ostwald-Reifung und die Koaleszenz
am effektivsten im Profilzentrum. Ist jedoch die Ausdehnung der Prizipitate schon groBer als
die zu erwartende Schichtdicke, so kann keine Einebnung mehr stattfinden.

Nach der Theorie ist das Produkt von Diffusionskoeffizient D und dem Gradienten der
Loslichkeitskonzentration C in Abhingigkeit von der Temperatur wihrend der Temperung
proportional zum DiffusionsfluB. Fiir die Temperatur von 1150°C, wie sie typischerweise fiir
die hier vorgestellten Temperexperimente gewihlt wurde, liegt das Produkt in dem Bereich,
der nur das Wachstums von Prizipitaten erwarten 1i8t [4]. Eine Beriicksichtigung der Grofen-
und Tiefenverteilung der Prizipitate, sowie weiterer Effekte, wie z.B. der Diffusion von
Defekten zur Oberfliche, findet bei dieser Abschitzung jedoch nicht statt.
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2.4.6. Spannungsinduzierte Effekte

Durch ein unterschiedliches Kristallgitter von Prizipitat und Matrix kann ein elastisches
Spannungsfeld entstehen, das Effekte verursacht, die das Wachstum von Prizipitaten
entscheidend beeinflussen konnen. Im folgenden sind einige Ergebnisse zusammengestellt, die
verdeutlichen sollen, welche Abhingigkeiten von den Implantationsbedingungen bestehen und
wie stark der Einfluf} sein kann [56-59]:

a)
b)
c)

d)

g)
h)

Der Aufbau von Spannungen in Abhingigkeit von der Gitterfeblanpassung ist eine
Funktion der Dosis [60] und der Implantationstemperatur [61].

Die erzeugten Spannungen hingen von der Dichte- und GroBenvertellung der Praz:lpltate
ab.

Der elastischen Wechselwirkung kommt mit zunehmenden Volumenanteilen der Prizipitate
mehr Bedeutung zu, da der Prizipitatabstand abnimmt und die Reichweiten der elastischen
Spannungsfelder zu iiberlappen beginnen.

Spannungen an der Prizipitat/Matrix-Grenzfliche verindern die Grenzflichenenergie, und
fiihren dazu, dafl die Gibbs-Thomson-Gleichung in der Form (2.9.) nicht mehr giiltig ist
[57].

Die bevorzugte Ausbildung von nur einem Prizpitattyp wird durch Spannungen
verursacht.

Spannungsrelaxation kann zur Bildung von Versetzungen in der kristallinen Matrix fithren.
Dies tritt dann ein, wenn die Schichtdicke bzw. die GroBe der Prizipitate, den kritischen
Wert fiir das pseudomorphe Wachstum iibersteigt [62].

Eine Relaxation der Spannung erfolgt, wenn das System seine elastische Energie durch
Ausbildung einer geschlossenen Schicht minimieren kann [63].

Spannungen koénnen ebenso zu einer inversen Ostwald-Reifing fithren, d.h. grofie
Priizipitate 16sen sich auf und kleine beginnen zu wachsen. Dieses inverses Wachstum kann
dann auftreten, wenn das System bei einem bestimmten Abstand zwischen den Prizipitaten
zum elastisch kontrollierten Wachstum iibergeht und das System seine Energie durch
diesen Prozefl minimieren kann [59,64].

Die spannungsinduzierte langreichweitige Diffusion kann zu einer Verlagerung von
Prizipitaten fithren und das Wachstum von geschlossenen Schichten unterstiitzen. Dies
kann in Zusammenhang gebracht werden mit einem stark anisotropen Prizipitatwachstum
und der Prizipitatorientierung [65].
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3. Experimentelle Durchfiihrung der
Ionenstrahlexperimente

3.1. Implantation

Fiir die Ionenstrahlsynthese wurden Eisenatome mit Projektilenergien von 40 keV und
200 keV mit einem Hochstrom-Implanter der Firma DANFYSIK bei 350°C implantiert. Die
40 keV-TImplantationen von *’Fe-Atomen wurden durchgefiibrt, um an den sehr nahe an der
Oberfliche liegenden Implantationsprofilen die hohe Empfindlichkeit der integralen
Konversionselektronen-MoBbauerspektroskopie (CEMS) auszunutzen und um tiefenselektive
Konversionselektronen-Moéfbauerspektroskopie (DCEMS) durchfiihren zu kénnen. Mit der
Energie von 200 keV und Dosen bis zu 7.0 x 107cm? sollten dann moglichst hohe
Eisenkonzentration erreicht werden.

Aufgrund der hohen Dosen, und der damit verbundenen langen Implantationsdauern wurden
bei den 200 keV-Implantationen jeweils 7 x 10"%cm?® der fiir die MoBbauerspektroskopie
notwendigen *'Fe-Atome mit einer Ionenstromdichte von 0.2 pA/cm® implantiert. Zum
Erreichen der hohen Gesamtdosen wurden entsprechend **Fe-Atome mit 4.4 nA/cm? unter den
gleichen Bedingungen mnachimplantiert. Um  einen méglichen EinfluB  der
Tmplantationsreihenfolge auf die Phasenbildung zu untersuchen, wurde diese auch geidndert.

Mit der Implantationstemperatur von 350°C sollten die Ausheilung und die Rekristallisation
der strahlengeschidigten Si-Matrix sowie die Silizidbildung aktiviert werden. Die Temperatur
wurde durch die ohmsche Heizung eines Kupferblocks erreicht, auf dem die Siliziumsubstrate
mechanisch befestigt waren. Die Temperaturmessung erfolgte am Rande der bestrahlten
Probenoberfliche mit einem Thermoelement, welches dort mit Klammern fixiert wurde. Der
Druck in der Implantationskammer betrug wihrend den Fmplantationen ca. 5 x 10°mbar.

Die verwendeten n-leitenden Silizium-Scheiben (konventionelle Wafer mit 2 Zoll
Durchmesser) mit (111)-Orientierung senkrecht zur Probenoberfliche wurden zuvor
naBchemisch mit H,S0,, H,0, und Alkohol gereinigt. Unmittelbar vor dem Finbau in die
Probenkammer wurden diese nochmals fiir eine Minute in 10 % HF getaucht um eine diinne
Oxidschicht, die sich wihrend der zwischenzeitlichen Lagerung gebildet hatte, von der
Oberfliche zu beseitigen.

Wie im Abschnitt 2.2. (Berechnung der Energieverluste) dargestellt wurde, unterscheiden sich
fiir die beiden Projektilenergien (40 keV und 200 keV) die Beitriige von nuklearem und
elektronischem Energieverlust. Da aber die Silizidbildung am Ende der Projektilbahnen zu
erwarten ist, also am Ort, an dem die Eisenatome zur Ruhe kommen, kann davon ausgegangen
werden, daB im Bereich der Implantationsprofile identische Bedingungen fiir die Phasenbildung
herrschen und die gleichen Prozesse stattfinden. Diese Annahme, daB die Phasenbildung in dem
untersuchten Energicbereich unabhingig von der EmnschuBenergie der Projektilionen ist, wird
durch die in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse der CEMS-Phasenanalyse bestitigt,
weshalb die Messungen und Spektren der Proben gemeinsam ausgewertet wurden, und alle
Ergebuisse in das in Abschnitt 6.1.9. vorgestelite Modell fiir die Phasenbildung einflossen.
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Fir die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung wurden mit 200 keV
Gesamteisendosen von 7.0 x 10cm™ - 2.0 x 10"cm? bei Raumtemperatur implantiert. Es
wurden dabei bis zum Wert von 5 x 10"%cm™ nur >’Fe-Atome und entsprechend bei den
hoheren Gesamtdosen noch zusitzlich **Fe-Dosen implantiert. Aufgrund der Energiedeposition
des Ionenstrahls erwirmten sich die Si-Substrate auf ca. 90°C.

3.2. Temperung

Um die Phasenbildung, Phaseniiberginge und das Wachstum von FEisensilizidprizipitaten zu
untersuchen, wurden Temperungen im Ofen und mit Halogenlampe jeweils in Ar-Atmosphire
bei verschiedenen Temperaturen und unterschiedlicher Dauer durchgefiihrt.

Aufgrund von vorangegangenen Untersuchungen [7-9,66-70], die einen sehr langsamen
o—>p-Phaseniibergang von mehreren Stunden zeigten, wurden Temperzeiten bis zu 18 h bei
900°C gewihlt, um den mit der Implantation erzeugten Anteil der o-Phase in die B-Phase zu
uberfithren. Weitere Temperungen bei 900°C fiir eine Stunde sollten dann zeigen, ob der
nukleationskontrollierte o—>B-Phaseniibergang in Abhingigkeit von der implantierten
Prizipitatverteilung in kiirzeren Zeiten erreicht werden kann. Fiir die Erzeugung der o-Phase
wurde die Temperatur von 1150°C und die Dauer von einer Stunde gewihit.

Um zu untersuchen, ob das gewihlte Temperverfahren Einflu auf die Phasenbildung und
die Verinderungen der Implantationsprofile hat, wurden weitere Temperbehandlungen mit
einer Halogenlampe jeweils fiir 30 s bei 900°C bzw. 1150°C durchgefiihrt. Hierbei betrug die
Aufheizphase jeweils 30 s.

3.3. Bestrahlung

Mit dem Ziel, die strahleninduzierte Phasenbildung und Phaseniiberginge zu untersuchen,
wurden Bestrahlungen von ausgesuchten Proben vorgenommen. Fiir die strahleninduzierte
Kristallisation und Phasenbildung wurden die zuvor bei Raumtemperatur implantierten Proben
(Dosen kleiner als 1 x 107cm™?) bei 350°C mit 500 keV Si*-Ionen bestrahlt. Berechnungen mit
TRIM95 in Abschnitt 2.2. zeigen, daB die Si-Atome hinter dem implantierten Eisenprofil bei
ca. 800 nm gestoppt und daher nicht in dieses implantiert werden,

Der Ausgangspunkt fiir ein weiteres Experiment war die mogliche Bildung der
Hochtemperatur-a-Phase bei Temperaturen weit unterhalb von 960°C. Dabei wurde die mit
200 keV und 3 x 10"cm? bei 350°C implantierte Probe mit 3 MeV und 1 x 10'°cm™ Si* Tonen
bei Raumtemperatur an einem TANDETRON-Hochstromimplanter der Firma High-Voltage
bestrahlt. Die Energie wurde so gewihlt, dal zum einen die Projektilionen sehr weit hinter dem
implantierten Eisenkonzentrationsprofils bei ca. 2.5 pm gestoppt werden (berechnet mit
TRIM95, s. 2.2.). Zum anderen sollte dic Energiedeposition infolge der elektronische
Wechselwirkung im Bereich des Konzentrationsprofils eine kurzzeitige und lokale
Temperaturerhhung verursachen (z.B. durch thermal spikes [71]) und dadurch die Bildung
der Hochtemperatur-o-Phase auslosen.
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4. Methoden zur Charakterisierung der
Eisensilizide

4.1. Mofibauerspektroskopie

Im Jahre 1958 entdeckte R.L. MoBbauer die , Kernresonanzfluoreszenz von Gammastrahlung,
die heute allgemein als , MoBbauer-Effekt” bezeichnet wird [72]. Aber erst durch zwei weitere

Entdeckungen wurde der Mofbauer-Effekt fiir weite Bereiche der naturwissenschaftlichen
Forschung interessant:

1.) Der MoBbauer-Effekt gestattet die Realisierung eines  spektroskopischen
Auflosungsvermogen bei Gamma-Absorptionsexperimenten, das zur Untersuchung der
Hyperfein-Wechselwirkung ausreicht. Damit lassen sich aus der Anwendung des
MoBbauer-Effekts kernphysikalische, kristalldynamische, festkorperphysikalische und
chemische Informationen gewinnen.

2.) Wihrend RL. Méfibauer seine ersten Versuche mit *'Ir durchgefiibrt hatte, fand man
bald darauf mit “Fe und 'Sn zwei Nuklide, die ein wesentlich héheres
Auflosungsvermdgen und einfachere experimentelle Bedingungen erlauben. AuBerdem
sind diese beiden Elemente von physikalischen und chemischen Gesichtspunkten und
hinsichtlich ihrer technischen Bedeutung von gréBerem Interesse. Obwohl man heute an
etwa 45 Elementen den MofBbauer-Effekt nachgewiesen hat, wird das *’Fe in den meisten
aller méfBbauerspektroskopischen Untersuchungen verwendet.

Die aufgefiihrten Umstiinde fiihrten dazu, daB sich die Anwendungen des MoBbauer-Effektes
zur Untersuchung von Hyperfein-Wechselwirkungen zahlenmiifig und ijhrer inhaltlichen
Bedeutung nach so schnell entwickelte, dal man bereits seit Anfang der 60er Jahre von der
,MoBbauer-Spektrometrie® als einer eigenstindigen analytischen Methode sprechen muB. Die
Anwendungen erstrecken sich iiber fast alle naturwissenschafilichen Disziplinen: Physik,
Chemie, Materialforschung, Metallurgie, Biologie, Medizin, Mineralogie, Metallurgie,
Archiologie, u.s.w..

Die Hyperfein-Wechselwirkung eines MofSbauer-Sondenkerns mit seiner Umgebung fiihrt zu
Storungen der Kernniveaus, zwischen denen der riickstoBfreie Ubergang erfolgt. In Abbildung
4.1, ist am Beispiel des *'Fe-Atoms der Einflul der verschiedenen Hyperfein-
Wechselwirkungen auf die Kemniveaus und die dadurch entstechenden MoBbauerspektren
dargestelit. In Abhingigkeit von Stirke und Art der Wechselwirkung sind signifikante
Unterschiede festzustellen, die dann Riickschliisse auf die Ursachen erlauben und somit
wertvolle Informationen tiber die Nahordnung des Mofbauer-Sondenatoms liefern.

So gibt die Isomerieverschiebung (Monopol-Wechselwirkung) Aufschliisse iiber die
chemische Bindung, die Quadrupol-Wechselwirkung Aufschliisse iiber chemische und
kristalline Strukturparameter und die magnetische Dipol-Wechselwirkuag Informationen iber
magnetische Eigenschaften [73]. Weitere Ursachen und Einfliisse, die zu Verinderungen der
Spektren und der Hyperfein-Parameter filhren kénnen sind anhand der gewonnen FErgebnisse in
Abschnitt 6.1.4.5. diskutiert.
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Ubergang zwischen dem ungestirten Grundzustand (g) und dem angeregten
Zustand (a) mit Eq = 14.4 keV.
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Abb. 4.1.: Schematische Darstellung der Einfliisse der Hyperfein-Wechselwirkungen auf die
Energieniveaus eines > Fe-Atoms und die MoSbauerspektren.
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Abb. 4.2.: Schematische Darstellung der beiden spektroskopischen Anordnungen.

Die Moglichkeit zwischen verschiedenen experimentellen Anordnungen (Abb. 4.2.) zu wihlen
ermdglicht es, z. B. diinne Proben (Filme, Folien, Bleche,...) in Transmissions- und nicht
durchstrahlbare Proben in Reflektionsgeometrie zu messen. Bei beiden Methoden macht man
sich zunutze, daB der durch die y-Quanten angeregte *’Fe-Atomkern in den Grundzustand
zuriickkehrt und dabei die freiwerdende Energie wieder abgibt. Dies kann durch die Emission
von y-Strahlung in den ganzen Raum geschehen, das zn dem fiir Transmissionsmessungen
charakteristischen  Verlustspektrum  fithrt. Oder durch die Ausnutzung des
Konversionsprozesses bei dem der angeregte Kem die Energie an die Elektronenhiille abgibt
und dabei ein Konversionselektron e:m1tt1ert wird [74]. Beim interessantesten und am
hiufigsten verwendeten MoBbauerisotop >'Fe werden bei ca. 80 % der Kerniiberginge die
Energie durch den Konversionsprozef3 an die kernnahen Elektronen der K-Schale iibertragen
und K-Konversionselektronen emittiert. Zusitzlich entstehen dabei Rontgenstrahlen und durch
den Auger- und Comptoneffekt zahlreiche weitere Elektronen.

Um die Energieverschiebung der gestorten Kernniveaus detektieren zu koénnen, wird die
Quelle periodisch bewegt. Durch den Dopplereffekt kann dann die Abweichung von der
ungestorten Ubergangsenergie Eo durch die Verschiebung der Resonanzlinie auf der
Geschwindigkeitsskala gemessen werden.

Jm folgenden soll nur noch auf die Méglichkeit der Detektion der Konversionselektronen
eingegangen werden, da alle in dieser Arbeit vorgestellten Messungen mit der
Konversionselektronen-MéBbauerspektroskopie durchgefiihrt wurden.

4.1.1. Integrale Konversionselektronen-Mdfbauerspektroskopie

Ein wesentlicher Unterschied zwischen der Transmissions- und der Konversionselektronen-
MoBbauerspektroskopie (CEMS) ist, dafl die Elektronen eine sehr viel geringere Austrittstiefe
besitzen als die y-Quanten, und daher bei CEMS ca. 65 % der detektierten
Konversionselektronen aus den obersten 50 nm der Probe stammen. Aufgrund der kinetische
Energie der erzeugten K-Konversionselektronen von 7.3 keV und des Energieverlustes im
Absorber konnen diese daher nur aus einer maximalen Tiefe von ca. 300 nm zur Oberfliche
gelangen und austreten.
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Die CEMS-Messungen wurden mit einem Standard-MoBbauerspektrometer in Rossendorf
durchgefiihrt, das im Rahmen dieser Arbeit im Oktober ‘95 neu aufgebaut wurde. Zur
Detektion der Konversionselektronen wurde ein GasdurchfluB-Proportionalzihler mit einem.
Helium-Methangemisch als Zihlergas verwendet. Ein wichtiges Kiiterium fiir das
Aufl6sungsvermégen ist die Linienbreite der verwendeten Quelle. Bei den hier vorgestellten
Messungen wurde eine konstant beschleunigte *’Co(Rh)-Quelle verwendet, die eine geringe
Halbwertsbreite von 0.22 mnys besitzt [75]. Die damit verbundene hohe Auflosung erlaubte,
auch in den Fillen von komplizierten Phasengemischen (d.h. viele Subspektren) die
Identifikation der einzelnen Komponenten.

4.1.2. Tiefenselektive Konversionselektronen-
MofBbauerspektroskopie

Wie Bonchev et al. [76] zeigten, kann man sich den Energieverlust der Konversionselektronen
auf jhrem Weg zur Oberfliche bei der tiefenselektiven Konversionselektronen-
MofBbauerspektroskopie (DCEMS) zu nutze machen. Je tiefer sich das emittierende
MofBbauer-Atom im Absorber befindet, desto groBer wird im Mittel der Energieverlust infolge
der Streuung der Elektronen sein. Mit Hilfe eines Elektronen-Energieanalysators, der sich
zwischen Absorber und Detektor befindet und nur Elektronen einer bestimmten Energie
passieren liBt, ist es dann moglich Spektren aus verschiedenen Probentiefen zu erhalten
[77-79]. Aufgrund der statistischen Natur der Streuprozesse kann einem Konversionselektron,
das mit einer bestimmten Energie aus der Oberfliche austritt, keine scharf definierte
Ursprungstiefe zugeordnet werden. Um jedoch die erwiinschte Tiefeninformation zu erhalten,
miissen mit berechneten Gewichtsfunktionen die gemessenen Daten entfaltet werden. Dadurch
ist eine maximale Tiefenauflosung von wenigen Nanometern nahe an der Oberfliche und von
10 - 20 nm mit zunchmender Tiefe realisierbar. Die Messungen wurden mit einem
Konversionselektronen-Spektrometer an der Universitit Duisburg vorgenommen [80].

4.2. Augerelektronen-Spektroskopie

Die AES-Messungen wurden mit einem Scanning-Augerelekironen-Spektrometer
MICROLAB 310F der Firma FISONS INSTRUMENTS durchgefithrt. Die Feldemissions-
Elektronenquelle erméglichte bei 10 kV Anregungsspannung hohe Probenstrome und einen
geringen Durchmesser des Elektronenstrahls von minimal ca. 30 nm. Bei allen Messungen
wurden die Augerlinien Fe(LMM) bei 703 eV, Si(KLL) bei 1616 eV und O(KLL) bei 507 eV
mit einem  hemisphiirischen Sektoranalysator detektiert. Die absolute
Konzentrationsbestimmung erfolgte mit Hilfe von Eichproben. Zur Orientierung der Proben
und dem Auffinden der untersuchten Strukturen wurde die Sekundirelektronen-Mikroskopie
(SEM) verwendet.

Zur Bestimmung von Konzentranonstlefenproﬁlen wurde mit 3 keV Ar-Tonen mit einer
Stromdichte von ca. 1 - 2 pA/mm” die Oberfliche der Proben zerstiubt. Der Ar-Strahl wurde
dabei iiber eine Fliche mit ca. 1 mm Durchmesser gerastert. Um Textureffekte auszuschlieBen
und einen gleichmiBigen Materialabtrag zu gewihrleisten rotierten die Proben wihrend des
Zerstiubens. Bei der Detektion der Augerlinien betrug der Probenstrom 10 - 30 nA und der
analysierende Elektronenstrahl hatte einen Durchmesser von 1 - 2 pm. Fiir die Bestimmung der
Atzraten wurden die Tiefen der Sputterkrater nach der Messung mit einem Profilometer
DEKTAK 8000 bestimmt.
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Die Nutzung des Spektrometers fiir die Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM)
gestattete es, 256 x 256 Punkte auf einer Fliche von 2 x 3 pm abzurastern und jeweils die
Intensitit der Augerlinien 2zu  detektieren. Dabei ermoglichte der geringe
Elektronenstrahldurchmesser von ca. 30 nm ein laterales Auflésungsvermogen, das es erlaubte,
Objekte mit Ausdehnungen kleiner als 50 nm abzubilden. Die Probenstrome betrugen bei
diesen Messungen ca. 1 nA. Tiefenabhingige Untersuchungen der lateralen
Elementverteilungen komnnten aufgrund der Grofle und Form der Sputterkrater nach
verschiedenen Sputterzeiten vorgenommen werden.

5. Si-Fe-System

5.1. Das Phasendiagramm des Si-Fe-Systems

Wie im dargestellten Ausschnitt des Gleichgewichtsphasendiagrammes [81] in Abbildung 5.1.
ersichtlich ist, existieren ein Monosilizid (s-FeSi) und auf der siliziumreichen Seite zwei
Eisendisilizide (o- und B-FeSi;). Mit dem Fe/Si-Verhiltnis von 1:1, ist das metallische
Monosilizid e-FeSi zu finden, das bis zu der Temperatur von 1410°C stabil ist. Mit dem
exakten stochiometrischen Verhiltnis von 1:2. existiert das B-FeSi;, das bis 960°C
thermodynamisch stabil ist. Bei hoheren Temperaturen entsteht dann das o-FeSi,, das aufgrund
einer varilerenden Anzahl von Eisenfehistellen unterstochiometrische Fe/Si-Verhiltnisse
aufweist. Bei weiter zunehmendem Siliziumanteil sind keine stabilen Eisensilizide mehr im
Phasendiagramm vorhanden und fiir sehr geringe Fe-Konzentrationen sind die Eisenatome auf
Zwischengitterplitzen im Si-Gitter verteilt.

Auf das Fe;Si mit D0;-Struktur (nicht dargestellt im abgebildeten Konzentrationsbereich)
soll aufgrund der schonm in ausreichendem MaBe erfolgten Charakterisierung mittels der
MoBbauerspektroskopie [82-84], und der fehlenden Bedeutung fiir die hier durchgefiihrten
Untersuchungen nicht weiter eingegangen werden.

Da im Verlauf der letzten Jahre der Einsatz modemer Depositionstechniken und
Ionenstrahlverfahren die Erzeugung von metastabilen Phasen erméglichte, sind in Abbildung
5.2. in Abhingigkeit von der Schichtdicke und Temperatur die Existenzbereiche solcher
Phasen dargestellt [85,86]. Hierbei wird deutlich, daB durch das Phinomen des
pseudomorphen Wachstums eine Vielzahl von metastabile Phasen entstehen kann, die nur
aufgrund von Oberflicheneffekten energetisch stabil sind und daher nur als diinne Schichten
oder kleine Prizipitate existieren konnen.

Das pseudomorphe Wachstum wurde bisher an verschiedenen Systemen beobachtet, wie
zB. dem ¢~Sn auf InSb [87], dem CoSi, und GaAs [88]. Zur Beschreibung des epitaktischen
Wachstams von pseudomorphen Schichten und Priizipitaten muB die Theorie von Frank und
van der Merwe' [89] um den Bereich des nichtlinearen Wachstums erweitert werden. Durch
die unterschiedlichen Gitterkonstanten von Substrat a wund Ubergitter b entstehen
Scherspannungen, die zu einer Anderung der Energiebilanz und damit zur bevorzugten Bildung
einer pseudomorphen Phase fithren kénnen.

! Zweidimensionales Schichtwachstum, bei dem keine neue Monolage wachsen kann, solange nicht die
wachsende Monolage vollstindig aufgefullt ist,
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Abb. 5.1.: Ausschniit aus dem Gleichgewichtsphasendiagramm des Si-Fe-Systems nach
Masalski [81].
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Fiir die quantitative Beschreibung wird hierbei der Begriff der Gitterfehlanpassung £= (b - a)/a
eingefiihrt, der ein MaB fiir die Kompatibilitit des Ubergitters zum Substrat ist. D.h., eine
geringe Gitterfehlanpassung zeigt an, daB sich die Gitterkonstanten nur gering unterscheiden
und daher ein kohiirentes Wachstum méglich ist. Oberhalb einer kritischen Schichtdicke bzw.
Prizipitatgrofe ist dann die gespeicherte Spannungsenergie so groB, daf der Ubergang zu
einer anderen Phase energetisch giinstiger ist und der Phaseniibergang das kohirente
Wachstum beendet. Dabei kann es zur Ausbildung von Versetzungen in der Matrix kommen.
Die Theorie, die diesen strukturellen Ubergang von epitaktischen Ubergittern beschreibt,
wurde von Bruinsma et al. [90] entwickelt. :

Fiir das Si-Fe-System ist die geringe Loslichkeit der Eisenatome im Silizium (0.005 at.%
unterhalb 1300°C [91]) und deren grofle Mobilitit [92] fiir die weitere Betrachtung der
Implantationsexperimente von entscheidender Bedeutung. Die hohe Beweglichkeit der
gelosten Fe-Atome mit einem thermischen Diffusionskoeffizient von Dy = 6.2 x 10 cm’/s und
einer Aktivierungsenergie von E, = 84 kJ/mol erlaubt in Abhingigkeit von der Temperatur eine
sehr schnelle und langreichweitige Diffusion.

5.2. Implantation von Eisen in Silizium

Erste Implantationen von sehr geringen Eisendosen in Silizinm und die Charakterisierung des
implantierten Zustandes mit der MéBbauerspektroskopie wurden von G.D. Sprouse et al. 1968
mit CRIME (Coulomb recoil implantation Mossbauer effect) durchgefiihrt [93]. Weitere
Untersuchungen von Schwalbach et al mit der In-beam-MéBbauerspektroskopie
(1 x 10" Fe/cm™) zeigten, daB im Temperaturbereich von 300 K bis 1500 K die thermischen
Diffusion von Eisenatomen iiber die Zwischengitterplitze des Siliziumkristalls erfolgt [94].

Die Moglichkeit mit hoheren Dosen auch gréfiere Eisenkonzentrationen in einer Si-Matrix zu
erzeugen, nputzten erstmals B.D. Sawicka und JA. Sawicki aus, die bei Raumtemperatur
Eisenatome mit verschiedenen Energien (zB. 70 keV, 2 x 10%cm?® ca. 0.5 Fe at.%)
implantierten [95-103]. Dabei wurde festgestellt, daB schon mit geringen Dosen die
Amorphisierung des Siliziums erreicht wird und die MoBbauerspektren, die ein breites,
symmetrisches Dublett zeigen, gaben zu der Deutung AnlaB, daB mit der zunchmenden
Konzentration eine Agglomeration von Fisenatomen bzw. Clusterbildung stattfindet. Die dabei
sich ausbildende Nahordnung sollte dann zu der beobachteten Abnahme der Quadrupol-
Aufspaltung und der nahezu unverinderten Isomerieverschiebung fiihren. Die Phasenbildung

des ¢-, B-FeSi; oder e-FeSi konnte aber nicht festgestellt werden.

Das wachsende Interesse an dem halbleitenden B-FeSi; und dessen mogliche Anwendung in
der Mikroelektronik war in den letzten Jahren die Ursache fiir die verstirkten Anstrengungen
und systematische Untersuchungen. So wurden =zumnichst mit den verschiedensten
Depositionsverfahren diione B-FeSi Schichten hergestellt und die kristallographischen und
elektronischen Eigenschaften [104-110] bestimmt. Unwesentlich spiter erfolgte dann die
Herstellung von vergrabemen Schichten der [B-Phase in Si-Substraten mit der
Tonenstrahlsynthese (IBS). Hierbei zeigte sich, daB fiir die Silizidbildung eine erhohte
Implantationstemperatur ~ die  Voraussetzung  dst  [111-117].  Aufgrand  der
Nichtgleichgewichtsbedingungen wihrend der Implantation wurde auch die Bildung der
Hochtemperatur-c-Phase beobachtet, die im Anschluff durch einen thermisch induzierten
Phaseniibergang in das B-FeSi, iiberfithrt werden kann [7,8].
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Die weitere Motivation war dann, geschlossene und epitaktische Schichten mit scharfen
Grenzflichen fiir einfache elektronische Bauteile herzustellen. Hierbei offenbarten sich die
Schwierigkeiten, die durch die Kristallstruktur und die grofe Gitterfehlanpassung der B-Phase
zur Si-Matrix verursacht werden [9].

Ein weiteres Verfahren, die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung (ion beam
induced epitaxial crystallization: IBIEC) wird zunehmend eingesetzt, um die Phasenbildung
und deren Mechanismen zu untersuchen. Ein Schwerpunkt ist dabei die Erzeugung des

pseudomorphen y-FeSi,, das in Form von kleinen Prizipitaten in der Si-Matrix vorliegt [118-
122].

5.3. Eigenschaften der Eisensilizidphasen

Im weiteren Verlauf dieses Abschnitts wird auf die FEigenschafien der untersuchten
Eisensilizidphasen (s. Tab. 5.1) niher eingegangen, wobei besonderen Wert auf den
Zusammenhang zwischen den strukturellen Besonderheiten der jeweiligen Phase und deren
MoBbauerspektrum gelegt wird. Zudem ist der aktuelle wissenschaftliche Erkenntnisstand
dargestellt und in Bezichung gesetzt zu dem regen Gedankenaustausch, der im Augenblick in
der Literatur stattfindet.

Tab. 5.L: Struktur, Gitterparametern und Eigenschaften der Eisensilizidphasen.

orthorhombisch <960°C | halbleitend
tetragonal 0.695 0.509 > 960°C metallisch
CaF;, kubisch | =0.543 < 700°C metallisch
_ metastabil
CsCl =0.27 ~500°C | -
metastabil ’ |
CsCl, kubisch 0.45 , < 1410°C metallisch

5.3.1. p-FeSi,

Das unterhalb 960°C thermodynamisch stabile 3-FeSi, wurde 1956 von Abrikosov erstmalig
erzeugt und die halbleitende Eigenschaft nachgewiesen [123]. Als diinne Schichten kann diese
Phase mit den verschiedensten Verfahren hergestellt werden, wie z.B. der Molekularstrahl-
Epitaxie (MBE: molecular beam epitaxy) [124-136], der Festphasen-Epitaxie (SPE: solid
phase epitaxy) [137-144], der ionenstrahlinduzierte-Schichtabscheidung (IBAD: ion beam
assisted deposition) [145,146] und der Ionenstrahlsynthese [7,8,66-70,147-166]. Ebenso ist die
Herstellung der B-Phase als Volumenmaterial mit metallurgischen Verfahren mdglich
[167-172]. Aktuelle Ergebnisse zeigen, daB das B-FeSi; auch als Einkristall mittels des
chemischen Gasphasentransports hergestellt werden kann [173,174].

Nach theoretischen Berechnungen von Christensen [175] entsteht die orthorhombische
Struktur durch die Verzerrung eines kubischen CaF.-Gitters, weshalb das B-FeSi; auch als eine
Modifikation des pseudomorphen und metastabilen y-FeSi; angesehen werden kann. Durch die
Gitterstorung entsteht aufgrund des Jahn-Teller-Effektes eine direkte Bandliicke mit einer
Energie von 0.85 eV,



Im komplizierten orthorhombischen Kiristallgitter mit 48 Atomen in der Einheitszelle [176] ist
jedes Fe-Atom 8-fach koordiniert und von acht Si-Atomen umgeben. Die Si-Atome befinden
sich innerhalb eines verzerrten Tetraeders mit vier Fe-Atomen an den Ecken, wogegen die zwei
existierenden Fe-Gitterplitze jeweils von verzerrten Si-Kuben umgeben sind. Die dadurch
entstehende elektrische Ladungsverteilung fiihrt zu unterschiedlichen elektrischen
Feldgradienten an den Orten der gleichbesetzten Eisenplitze und damit zu einer Quadrupol-
Wechselwirkung. Es erfolgt daher die Aufspaltung des angeregten Kernniveaus der Fe Atome
und zwei Quadrupoldubletts mit gleichen relativen Flichenanteilen erscheinen im
MoBbauerspektrum (Abb. 5.1.). Ebenfalls kann festgestellt werden, dafl wegen der sehr
dhnlichen Umgebungen der beiden Eisenplitze die Betrige der Quadrupolaufspaltungen in
Tabelle 5.JI. nur gering voneinander abweichen. Die Isomerieverschiebungen, die im
wesentlichen durch die Elektronendichte und damit durch die mittleren Fe-Si-Abstinde (Fe; mit
0.234 - 0.239 nm und Fey mit 0.233 - 0.244 nm [176]) bestimmt sind, zeigen aufgrund der fast
gleichen Abstinde ebenfalls nur einen geringen Unterschied (Tab. 5.1L).

Tab. 5.11.: Literaturwerte der Hyperfein-Parameter (in mmy/s) fiir das B- FeSi; nach Wandji
[168], das a-FeSi, nach Helgason [171] und Wertheim [178] fiir das &- FeSi.

0.44 073 | e

? Im weiteren Verlauf dieser Arbeit sind alle Werte der Isomerieverschiebungen & beziiglich
des a-Fe angegeben.

Die unterschiedlichen Intensititen der Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts in Abbildung
5.1. sind auf eine Textur zuriickzufiihren. Ergebnisse aus winkelabhingigen CEMS-Messungen
an einer mit MBE auf Si(001) deponierten kristallinen f3-FeSi,-Schicht mit Rotationsdominen
zeigen, daB der Quadrupolaufspaltung des ersten Eisemplatzes ein negatives Vorzeichen
zugeordnet werden mufl [75]. Dies bedeutet, dall die beiden Vzz-Komponenten der
elektrischen Feldgradienten antiparallel ausgerichtet sind. Untersuchungen von Fanciulli et al.
[134] bestitigen diesen Befind, nehmen aber die Zuordmung der Einzellinien zu den
Quadrupoldubletts in einer anderen Weise vor. Messungen an texturierten Proben, die mittels
der Ionenstrahlsynthese hergestellt wurden, werden in dieser Arbeit vorgestellt und sollen
weiteren Aufschiuf} iiber den augenblicklich diskutierten Sachverhalt liefern.

5.3.2. a-FeSi;

Im Gegensatz zum halbleitenden B-FeSi; ist das o-FeSi; metallisch [179] und im
thermodynamischen Gleichgewicht stabil zwischen 967°C und 1223°C [180]. Die tetragonale
Struktur besitzt Gitterkonstanten von a = b = 0.2695 nm und ¢ = 0.509 nm und die
Gitterpositionen befinden sich bei: Fe[000], Sif0.5, 0.5, z] und Sig[0.5, 0.5, z] mit
z = 0.27 - 0.28 [181-183]. Die Einheitszelle enthilt ein Fe- und zwei Si-Atome, wobei jedes
Fe-Atom acht Si-Atome in einem Abstand von 0.235 nm als niichste Nachbarn an den
Eckpunkten eines Quaders hat. Vier Fe-Atome sind als iiberniichste Nachbam in der zweiten
Fe-Koordinationssphire vorhanden [183].

26




RELATIVE EMISSION

-1 O +1
VELOCITY (mm/s)

Abb. 5.1.: CEM-Spektrum des B-FeSi,.
Deutlich sind die den beiden Eisenplitzen
zugeordneten Quadrupoldubletts zu erkennen.
Die unterschiedlichen Intensititen der
Finzellinien eines jeden Quadrupoldubletts ist
auf die Textur zuriickzufiihren, die bei dieser
Probe vorliegt.

'}’-FCSiz
= T T T T T T T
o
)
)
P
L
e
=
l__
<
—d
Ly
o ] 1 I 1 1 1 1
-1 0 +]1
VELGCITY (mm/s )

Abb. 5.3.: CEM-Spektrum des y-FeSis.
Das CEM-Spektrum wurde mit zwei
Quadrupoldubletts ausgewertet. Aufgrund der
geringen Quadrupolaufspaltungen sind die
Quadrupoldubletts micht aufgelost und
erscheinen daher als breite Einzellinien.
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Abb. 5.2.: CEM-Spektrum des o-FeSi,.
Die zwei Quadrupoldubletts konnen auf
die unterschiedlichen Umgebungen der
Eisenatome  zuriickgefiiirt  werden:
Fe-Atome mit keiner oder mit einer Fe-
Fehlstelle in der wmndchsten Fe-
Koordinationssphire. Wie in Abbildung
5.1. fiir das B-FeSi, zeigen die beiden
Quadrupoldubletts aufgrund einer Textur
unterschiedliche Intensititen der
Einzellinien.
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Abb. 5.4.: CEM-Spektrum des e-FeSi.
Die Verringerung der Punkisymmetsie
verursacht die QuadrupolaufSpaltung der
Einzelfinie, die fiir die kubische Struktur
Zu erwarten wire.



Die tetragonale Struktur der a-Phase besitzt einen elektrischen Feldgradienten am Gitterplatz
der FEisenatome, das zu der im MoBbauerspektrum (Abb. 5.2.) beobachtbaren
Quadrupolaufspaltung fiihrt. XRD-Messungen zeigen, dal die o-Phase unterstéchiometrisch
ist und der Anteil der Fe-Fehlstellen in einem Bereich von 13 - 23 % [181-183] bzw. 8.7 - 16.2
% [184] liegen kann. Dies fiihrt dazu, daB die Beschreibung des MoBbauerspektrums
gegenwirtig auf die unterschiedlichsten Weisen vorgenommen werden und in der Literatur eine
rege Diskussion herrscht.

Das bisher als allgemein richtig anerkannte Modell sieht - ohne aber eine ausreichende
Erklirung fiir die Ursache zu geben - fiir die vollstindige Beschreibung des Spektrums zwei
Quadrupoldubletts vor [171]. In vorhergehenden Arbeiten wurde dagegen eine Verteilung von
Quadrupolaufspaltungen fiir die Auswertung des Spektrums verwendet [169], aber aufgrund
des damaligen Kenntnisstandes konnten keine zutreffenden Aussagen iiber die Ursachen der
Spektrenform der o-Phase gemacht werden. Als eine Weiterentwicklung kann der in den
aktuellen Arbeiten von Fanciulli et al. vorgestellte Ansatz angesehen werden [135]. Wie dort
dargestellt ist, komnte das CEM-Spektrum mit den =zwei Quadrupoldubletts nicht
zufriedenstellend ausgewertet werden. Unter Beriicksichtigung des variierenden Anteils an
Eisenfehlstellen wurden daher n verschiedenen Fe-Fehlstellen-Konfigurationen im Fe-
Untergitter  eingefiihrt. Jede dieser Konfigurationen besitzt eine charakteristische
Isomerieverschiebung und Quadrupolaufspaltung, und die jeweilige Hiufigkeit ihres Aufiretens
fiihrt zu unterschiedlichen relativen Flichenanteilen der Subspektren. Fiir das Spektrum, das an
einer diinnen Schicht (4 nm auf Si(111), MBE, 630°C Substrattemperatur) aufgenommen
wurde, muBl jedoch in Betracht gezogen werden, daB Oberflicheneffekte nicht mehr
vernachlissigbar sind und Veridnderungen der Spektrenform aufireten kénnen. Der mit diesem
Ansatz bestimmte Fe-Fehlstellenanteil betrigt ca. 3 % und ist somit deutlich geringer als die
Werte, die mit XRD-Messungen bestimmt wurden.

Ein eigenes Modell, das von der Kristallstruktur und einem Fe-Fehlstellenanteil von weniger als
10 % ausgeht, fihrit zu zwei Quadrupoldubletts im Spektrum. Diese sind auf die
unterschiedlichen Umgebungen der Eisenatome zuriickzufiihren: Zum einen Fe-Atome mit
keiner und zum anderen mit einer Fe-Fehlstelle in der nichsten Fe-Koordinationssphire. Die
dadurch unterschiedlichen Elektronendichten und elektrischen Feldgradienten sind dann der
Grund fiir die stark abweichenden Hyperfein-Parameter der zwei Quadrupoldubletts. Die
Zuordnung der Einzellinien zu den beiden Quadrupoldubletts erfolgt wie bei Helgason et al.
[171], das zu einer guter Ubereinstimmung der berechneten Hyperfein-Parameter mit den
Werten in Tabelle 5.II. fithit. Aufgrund der variierenden Fehlstellenkonzentration sind
unterschiedliche relative Flichenanteile der beiden Quadrupoldubletts (A; und Ap) zu erwarten.
Die Berechnung des Fe-Fehistellenanteils (u/ng) anhand der relativen Flichenanteile im
Spektrum ergibt: n/no = (6[A/Ag + 7/61)". Eine Diskussion der Ergebnisse im Zusammenhang
mit dem hier vorgestellten Modell ist in Abschnitt 6.1.4.4. vorgenommen.

5.3.3. y-FeSi,

Nach der theoretischen Vorhersage der moglichen Existenz des pseudomorphen y-FeSi; [175],
konnte diese Phase mit Kalziumfluoritstruktur (CaF;) als dimne Schicht mit der
Molekularstrahl-Epitaxie erzeugt werden [124,129,185-193]. Ebenso gelang es dann mit
anderen Schichtabscheideverfahren, wie z.B. der Festphasen-Epitaxie [194] oder der
Fliissigphasen-Epitaxie [195], diinne Schichten der y-Phase herzustellen. Mit dem IBIEC-
Prozef (ion beam induced epitaxial crystallization) gelang es Lin et al. [156] erstmalig, die
pseudomorphe Phase in Form von kleinen Prizipitaten mit einem Ionenstrahlverfahren zu
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erzeugen. Die Anzahl der Publikationen, die sich seitdem mit der Herstellung dieser Phase mit
dem IBIEC-ProzeB befaliten, zeigt, dafl dies ein aktuelles Forschungsgebiet ist und noch viele
offene Fragen bestehen [118-122,156-159,162,163].

Der Nachweis und die strukturelle Charakterisierung des y-FeSi, erfolgen dabel in den
meisten Fillen mit der Transmissionselektronen-Mikroskopie und Elektronenbeugung, die
direkt an den kleinen Prizipitaten vorgenommen werden. Gegenwirtig existieren nur wenige
Arbeiten, in denen die Untersuchung des y-FeSi; mit der MoBbauerspektroskopie erfolgte
[120-122,133,135,136].

Da die kubische CaF,-Struktur des y-FeSi, nur eine sehr geringe Gitterfehlanpassung zum Si-
Substrat aufweist, kann diese Phase energetisch begiinstigt als diinne pseudomorphe Schicht
und als kleine Prizipitate existieren. Der Gitterplatz des Eisens ist von acht Si-Atomen in
einem Abstand von ao(3/4)"?, sechs Fe-Fehlstellen bei ay/2 und zwdlf Fe-Atomen bei ao(3)"?
umgeben. Wegen der kubischen Symmetrie existiert kein elektrischer Feldgradient am Ort der
Eisenplitze. Erstaunlicherweise und entgegen der zu erwartenden Einzellinie sind aber im
CEM-Spektrum in Abbildung 5.3. zwei breite Einzellinie vorhanden. Zur Zeit werden drei
Modelle diskutiert, die diese unerwartete Spektrenform zu erkliren versuchen, und die im
folgenden vorgestellt werden:

1.) Entsprechend der Vorhersage von Christensen [175] sollte diese Phase metallische

Eigenschaften haben und damit ein magnetischen Moment besitzen, welches die
Aufspaltung der Einzellinie verursacht.
Eine mit MBE hergestellte 2.1 nm diinne Schicht der y-Phase wurde von Fanciulli et al.
mit CEMS untersucht (Spektren in [133] und [135] sind identisch). Die Auswertung des
Spektrums fiilhrte zu einer Isomerieverschiebung von 8 = 0.15 mm/s und einem
magnetischen Moment von H/Hy. = 0.08(1). Neuere Mofbauer-Untersuchungen bei
tiefen Temperaturen (4 K) zeigen jedoch, daB kein magnetisches Moment vorhanden
[120] und dieser Ansatz somit hinfillig ist.

2.)) Das CEM-Spektrum wurde mit einer Verteilung von Quadrupolaufspaltungen

ausgewertet, die der Existenz von verschiedenen Umgebungen der FEisenatome
entsprechen [121,122].
Die Spektren wurden an einer mit dem IBIEC-ProzeB hergestellten Probe gemessen und
mit dem obigen Ansatz ausgewertet. Der beste Fit wurde erhalten mit einer breiten
Quadrupolverteilung mit der hiufigsten Quadrupolaufspaltung A™*os = 0.570 mm/s und
einer Halbwertsbreite von ogs = 0.523 mm/s. Ebenfalls wurde eine schmale Verteilung
der Isomerieverschiebung zugelassen, die aber um den mittleren Wert von 0.206 mm/s
nur gering variiert.

3.) Ein weiteres Modell, das in der Verdffentlichung [135] vorgestellt wurde, geht vom
Strukturmodell nach A. Svane und N.E. Cristensen aus. Das MofBbauerspektrum zeigt
demzufolge zwei Einzellinien, die auf zwei Eisenplitze mit jeweils kubischer Umgebung
zuriickgefiihrt werden. Hierbei handelt es sich um den normalen Gitterplatz und um einen
Zwischengitterplatz, auf dem sich die Fisenatome befinden. Damit das stochiometrische
Fe/Si-Verhiltnis von 1:2 erreicht wird, sind im Gitter 50% Eisenfehistellen vorhanden, die
gleich auf die beiden FEisenplitze verteilt sind, und somit zu gleichen relativen
Flichenanteilen der beiden Einzellinien im MBbauerspektrum fithren.

29




Da das y-FeSi; nur in der Form von diinnen Schichten oder kleinen Prizipitaten vorliegt,
ist der Anteil der Fe-Atome in der Grenzschicht zur Si-Matrix im Vergleich zur Anzahl
der Fe-Atome im Prizpitatvolumen grof. Storungen des Silizidgitters, die zur
Entstehung eines elektrischen Feldgradienten in der Grenzschicht fiihren, sind daher nicht
mehr vernachlissigbar und die Quadrupol-Wechselwirkung verursacht dann die geringe
Aufspaltung der beiden Einzellinien.  Wegen der geringen Werte sind die beiden
Quadrupoldubletts allerdings nicht aufgelost und werden vom Betrachter nur als breite
Einzellinien im Spektrum wahrgenommen.

5.3.4. FCo,sSi

Eine ausfiihrliche Untersuchung des FesSi ist in der Dissertation von N. Onda [85] zu finden.
Die Struktur besitzt 50 % Fe-Fehlstellen, die statistisch im CsCl-Gitter verteilt sind, weshalb
unterschiedliche Umgebungen der Eisenatome existieren. Als erste Niherung fiir die
Auswertung des MofBbauerspektrums wird nach Fanciulli et al. [133,135], vergleichbar zur
o-Phase, eine Anzahl von n Fe-Fehlstellen in der benachbarten Fe-Koordinationssphire
eingefiihrt. Diese verschiedenen Konfigurationen werden mit sieben (n = 0,...,6) Unterspektren
beriicksichtigt. Unter Vernachlissigung von Beitréigen héherer Fe-Koordinationssphiren, sollte
fiilrn = 0 und n = 6 die Symmetrie zu keiner Quadrupolaufspaltung fithren, wohingegen in allen
anderen Fillen Quadrupolaufspaltungen vorhanden sind. Das in beiden Verdffentlichungen
gezeigte CEM-Spektrum ist identisch, wurde aber in der ilteren Arbeit nur mit drei
Subspektren ausgewertet.

5.3.5. Fe-Atome im kristallinen Silizium

Wie schon in Abschaitt 5.2. ausgefiihrt wurde, befinden sich bei sehr geringen Konzentrationen
die Eisenatome auf Zwischengitterplitzen im Silizium und die MéBbauerspektren zeigen in
Abhiingigkeit von der Temperatur jeweils ein asymmetrisches Dublett [94]. Bis 570 K kann die
Auswertung mit einer Einzellinie und einem symmetrischen Quadrupoldublett vorgenommen
werden. Bei Raumtemperatur (300 K) sind die Hyperfein-Parameter: 8 = 0.84(1) mmy/s,
T = 0.48(1) mm/s fiir die Einzellinie und & = 0.23(1) mm/s, A = 0.83(1) mm/s und I" = 0.74(2)
mm/s fiir das Dublett.

5.3.6. e-FeSi

Das e-FeSi ist bis 1410°C thermisch stabil und besitzt metallische Eigenschaften. Die kubische
CsCl-Siruktur besitzt eine Gitterkonstante von 0.45 nm und die Einheitszelle enthilt 4 Fe- und
4 Si-Atomen. An den Eisenplitzen herrscht eine trigonale Symmetrie, weshalb die Fe-Atome
ein Si-Atom als nichsten Nachbam in 0.229 nm Entfernung, drei zweite Si-Nachbarn in 0.236
nm und drei dritte Si-Nachbam in 0.253 nm haben [196]. Diese niedrige Punktsymmetrie
verursacht die im MoBbauerspektrum (Abb. 5.4.) aufiretende Quadrupolaufspaltung mit & =
0.283 mm/s und A = 0.495 mm/s [178], bzw. 3 = 0.26 mm/s und A = 0.51 mmy/s nach [171].

Neueste CEMS-Untersuchungen an polykristallinen Schichten zeigen eine Verinderung der
Spektrenform in einem FuBeren Magnetfeld bzw. wenn mechanischen Spannungen in der
Schicht erzeugt werden [136], woraus Riickschiiisse auf die Struktur dieser Phase gewonnen
werden konnen. Die erstmalige Erzeugung dieser Phase mittels Tonenimplantation (600 keV,
1 x 10%m?, 430 K) gelang Miiller et al. [115-117].
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5.3.7. FeSi

- Wie bei den Disiliziden existiert auch beim Monosilizid eine pseudomorphe Phase, die mit SPE
(solid phase epitaxy) von Kiinel et al. im Jahre 1992 erstmals erzeugt wurde [129]. Die
kubische CsCl-Struktur des FeSi mit einer Gitterkonstante von 0.277 nm und die geringe
Gitterfehlanpassung von + 2.5 % zum Si(111)-Substrat [131] erméglichen es, daf diese Phase
als diinne Schicht existieren kann. Degroote et al. gelang die Deposition einer diinnen FeSi-
Schicht mit MBE auf MgO(100) und die Aufiahme eines Mé8bauerspektrums, das aufgrund
der kubischen Struktur eine Einzellinie mit einer Isomerieverschiebung von 8 = 0.26(2) mm/s
zeigt [127]. Ebenso konnte die Phase auch durch die Ionenimplantation erzeugt und mit der
MofBbauerspektroskopie nachgewiesen werden [197].
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6. Resultate und Diskussion

6.1. Ionenstrahisynthese

Wie schon in Abschnitt 3.1. im Detail dargestellt wurde, sind im Dosisbereich von 2 x 10" bis
1 x 10"cm? “Fe-Atome in n-leitendes Si(111) mit 40 keV, und 1 x 10”cm™ bis 7 x 10"cm™
mit 200 keV bei 350°C implantiert worden. Dabei solite die Silizidbildung in einem moglichst
groBen Eisenkonzentrationsbereich mit der integralen wund der tiefenselektiven
Konversionselektronen-MoBbauerspektroskopie untersucht werden.

Mit den anschlieBenden Temperungen im Ofen und mit Halogenlampe bei 900°C und
1150°C soliten die durch die Implantation bei 350°C erzeugten Phasengemische in das o- bzw.
B-FeSi, iiberfiilhrt werden. Ebenso wurde eine Bestrahlung einer implantierten Probe
vorgenommen, um strahlungsinduzierte Effekte zu untersuchen.

6.1.1. Berechnung der Implantationsprofile

Die Konzentrationsprofile wurden analytisch mit dem Programm PROFILE berechnet [34],
sowie mit TRIM95 [15] und TRIDYN [35] simuliert. Die mit PROFILE bestimmten
Werte fiir die mittleren projizierten Reichweiten Rp der Projektilionen, die projizierten
Standardabweichungen ARp, der maximalen Eisenkonzentrationen sind in Tab. 6.1. fiir die mit
40 keV und 200 keV implantierten Proben aufgefiihrt.

40 keV “ 200 keV
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Abb. 6.1.: Mit PROFILE berechnete Eisenkonzentrationsprofile.

Die in Abbildung 6.1. gezeigten Eisenkonzentrationsprofile der mit 40 keV implantierten
Proben sind bei den geringsten Dosen vergraben und weisen nur einen sehr geringen Verlust
der implantierten Dosis auf Bei den hochsten Dosen reichen die Profile aufgrund des
Zerstiubens mit dem verwendeten Zerstiubungskoeffizienten von Y = 2.69 bis an die
Oberfliche und der Gleichgewichtszustand zwischen Materialab- und -Eintrag ist erreicht. Die
in der Probe verbleibende Dosis betriigt bei der hochsten Dosis nur 70 %.
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Fiir die mit 200 keV implantierten Proben zeigen die mit dem Zerstiubungskoeffizienten von
Y = 1.96 berechneten Konzentrationsprofile (nicht alle gezeigt) das gleiche Verhalten. Fiir
Dosen kleiner als 2 x 10"7cm™? entstehen gauBformige Profile, wogegen bei hoheren Dosen das

Zerstiuben an Bedeutung gewinnt und die Sittigungskonzentration bei der Dosis von
7 x 10”cm? erreicht wird.

Tab. 6.I: Durch PROFILE-Berechnung bestimmten Werte der mittleren projizierten
Reichweiten Rp der Projektilionen (bzw. Schwerpunkt der Verteilung bei hohen Dosen), der
projizierten Standardabweichungen ARp (bzw. Halbwertsbreite bei der maximalen Fe-
Konzentration) und der maximalen Eisenkonzentrationen fiir die mit 40 keV und 200 keV
implantierten Proben (s. auch Abschnitt 6.2.: Proben, die bei Raumtemperatur implantiert
wurden).

101

164 101 ,

156 103 7
150 129 14
140 113 18
128 119 22
120 150 30
90 170 38
70 166 44

Fiir die Dosis von 1 x 107cm sind in Abbildung 6.2. die TRIDYN-Simulation und das mit der
AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmte Konzentrationsprofil gezeigt. Fiir die Profilform, die
mittlere projizierte Reichweite und die maximale Eisenkonzentration kann dabei eine gute
Ubereinstimmung  zwischen der Simulation und dem Experiment festgestellt werden.
Desweiteren kann gezeigt werden, daB das zuerst implantierte *"Fe-Profil sich infolge des
Durchmischens wihrend der Nachimplantation mit *°Fe nur sehr gering verbreitert. Daher kann
fiir die CEMS-Phasenanalyse geschlossen werden, daf} die Implantationsreihenfolge keinen
EinfluB auf die detektierte Phasenzusammensetzung haben sollte. Ebenso kann trotz der hohen
Mobilitit der Eisenatome in der Si-Matrix bei der erhohten Implantationstemperatur von
350°C keine Verbreiterung der gemessenen Profile aufgrund der thermischen Diffusion
beobachtet werden, das fiir die weitere Interpretation der Exrgebnisse der strukturellen
Untersuchungen mit SAM von Bedeutung ist.

Anhand der guten Ubereinstimmung der TRIDYN-Simulation und des gemessenen Profils
kann festgestellt werden, daB, wie auch der Vergleich mit den bestimmten Tiefenprofilen im
niichsten Abschnitt und in Abschnitt 6.2.1. zeigt, bei den PROFILE-Berechnungen fiir 40 keV
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der vom Programm verwendete Zerstiubungskoeffizient zu groff war, wodurch das Zerstiuben
der Oberfliche tiberbewertet wurde.
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Abb. 6.2.: TRIDYN-Simulation und mit AES bestimmtes Konzentrationsprofil der mit
200 keV und der Gesamteisendosis von 1 x 10"cm™ implantierten Probe. Ebenfalls sind die
berechneten Verteilungen der zuerst implantierten “Fe-Atome (7 x 10"°cm®) und der
nachimplantierten **Fe-Atome (3 x 10'%cm™) dargestell.

6.1.2. Augerelektronen-Spektroskopie
6.1.2.1. Implantierte Proben

In Abbildung 6.3. sind die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten
Eisenkonzentrationsprofile der mit 40 keV implantierten Proben dargestellt und dic Werte von
Rp, ARy und der maximalen Eisenkonzentrationen in Tabelle 6.11. aufgefiihrt. Zu erkennen ist,
daB es sich bei allen Proben um vergrabene, nahezn gauBformige Profile mit maximalen
Eisenkonzentrationen von 0.3 bis 30.0 at.% handelt. Die Werte fiir R, reichen von 56 nm bis
zu 27 nm bei der héchsten Dosis, bei der das Zerstiuben der Oberfliche schon emen
merklichen EinfluB hat.

Tab. 6.1L: Die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten Werte der mittleren projizierten

Reichweiten Rp der Projektilionen, der projizierten Standardabweichungen ARp und der
maximalen Eisenkonzentrationen fiir die mit 40 keV implantierten Proben.
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Abb.6.3.: Die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten Eisenkonzentrationsprofile der
mit 40 keV implantierten Proben.

Die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten Konzentrationsprofile der mit 200 keV
implantierten Proben in Abbildung 6.4. weisen maximale Elsenkonzentratlon von 12, 26, 28
bzw. 41 at.% auf. Die mit der geringsten Dosis von 1 x 10"cm? implantierten Probe zeigt ein
vergrabenes Profil, wogegen bei den héhere Dosen aufgrund des Zerstiubens der Oberfliche
Konzentrationsverteilungen entstchen, die an der Probenoberfliche schon grofe
Konzentrationswerte fiir das Fisen aufiweisen. Bei der héchsten Dosis von 7 x 107cm”™ ist, wie
durch die PROFILE-Berechnungen vorhergesagt wurde, fast das Gleichgewicht zwischen
Eiseneintrag und Verlust durch das Zerstiuben erreicht. Dies deutet darauf hin, daB bei 200
keV, im Gegensatz zu 40 keV, der im PROFILE-Programm verwendete
Zerstiubungskoeffizient besser gewihlt wurde.
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Abb. 6.4.: Eisenkonzentrationsprofile der mit 200 keV implantierten Proben.
6.1.2.2. Getemperte Proben

Nach der Temperung der mit 7 x 10'°cm™ und 40 keV implantierten Probe kann nach den
einstiindigen Temperungen bei 900°C bzw. 1150°C eine signifikante Verinderung der
Konzentrationsprofile in Abbildung 6.5. beobachtet werden. Unabhingig von der gewihlten
Temperatur ist eine Verbreiterung, sowie eine Verringerung der maximalen Eisenkonzentration
von 22 auf 12 - 13 at.% festzustellen. An der Oberfliche bildet sich mit dem Sauerstoff, der als
Restgas in der Ar-Atmosphire vorhanden ist, jeweils eine ca. 20 nm dicke SiO,-Schicht, die
anhand der charakteristischen Form wund Linienverschiebung der Si(KLL)-Augerlinie

identifiziert werden kann.
25
implantiert
7 x 1016cm™>
getempert:
* 900°C,1h

o 1150°C,1h
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i ‘IEDBU
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Abb. 6.5.: Die mit der AES-Tiefenprofile-Analyse bestimmten Eisenkonzentrationsprofile der
mit 40 keV und 7 x 10"°cro® implantierten Probe und der anschlieBend bei 900°C bzw.
1150°C getemperten Proben.
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Nach der Temperung mit Halogenlampe bei 1150°C fiir 30 s der mit 200 keV implantierten
Proben koénnen in  Abbildung 6.6 ebenso signifikante Verinderungen der
Konzentrationsverteilungen festgestellt werden. Die mit 1 x 10"cm™ implantierte Probe zeigt
nach der Temperung eine Verringerung der Profilbreite, sowie eine Zunahme der maximalen
Fisenkonzentration von 12 auf 15 at.%. Zudem kann, wie auch das Ergebnis der RBS-
Messung im folgenden Abschnitt bestitigt, eine Verlagerung des Schwerpunktes der
Konzentrationsverteilung in eine groBere Tiefe gefunden werden. Im Gegensatz dazu nimmt
bei der Probe mit der niichst héheren Dosis (3 x 107cm™®) die maximale Eisenkonzentration
von 26 auf 17 at.% ab und reicht nun bei unverinderter Profilriickseite bis an die Oberfliche.
Bei der mit der hochsten Dosis von 7 x 10" cm™ implantierten Probe kann das Zuriickweichen
der Eisenverteilung von der Oberfliche und eine Verringerung der maximalen
Eisenkonzentration von 41 auf 28 at.% beobachtet werden. Die mit 5 x 10"cm? implantierte
und anschliefend mit 3 MeV Si-Ionen bestrahlte Probe zeigt dagegen im Vergleich zum
implantierten Ausgangszustand kaum Verinderungen.

Bei allen getemperten Proben wird, wie schon zuvor beobachtet, anhand der
charakteristischen Form und Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie die Bildung einer SiO-
Schicht von bis zu 30 nm an der Oberfliche nachgewiesen.
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Abb. 6.6.: Konzentrationsprofil der mit 200 keV implantierten und anschlieBend getemperten

und bestrahlten Proben.
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Da die Phasenanalyse mit CEMS (5. 6.1.4.2.) zeigt, da die Temperungen mit Halogenlampen
bei 1150°C fiir 30 s nur unvollstindig zur Bildung des o-FeSi, fiihren, wurden weitere
Temperungen im Ofen iiber lingere Zeitriume durchgefiihrt. In Abbildung 6.7. sind die
Parameter der einzelnen Schritte und deren zeitliche Abfolge skizziert. Als Ausgangsmaterial
wurde die mit 200 keV und der Dosis von 3 x 10"cm™? implantierte Probe verwendet, welche
ein vergrabenes Profil mit einer maximalen Eisenkonzentration von 23 at.% in ca. 200 nm Tiefe
hat (Abb. 6.8.).

Implantation
(200 keV, 3 x 107em™
(Abbildung 6.8.) (Abbildung 6.9))
© N
[ 900°C, 18 h [ [ 1150°C, 1 h |
[ 1150°C, 1 h | [ 900°C,1h !

Abb. 6.7. Schematische Darstellung der einzelnen Temperschritte.

—~ 30
NS | SEM- und SAM-Untersuchungen
e

o 25- o
S, implantiert

o 20+ getempert:
g ] 900°C, 18h
§ 154 +1150°C, 1h
q 4

g 10-

o o
M5

i

o |
[l" O-( - T PSS

0 100 200 300 400 500 600

Tiefe (nm)

Abb. 6.8.: Tiefenprofile der mit 200 keV und 3 x 10”cm? implantierten Proben nach der
ersten Temperung bei 900°C fiir 18 h (diinne Linie) und nach der zweiten Temperung bei
1150°C fiir 1 h (offene Kreise). Der Pfeil markiert die Tiefe, in der die spiter in Abschnitt
6.1.6. vorgestellten Untersuchungen mit der Sekundirelektronen-Mikroskopie (SEM) und
der Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) durchgefiihrt wurden.
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Abb. 6.9.: Tiefenprofile der mit 200 keV und 3 x 10”cm? implantierten Proben nach der

ersten Temperung bei 1150°C fiir 1 h (diinne Linie) und nach der zweiten Temperung bei
900°C fiir 1 h (offene Kreise).

Nach der ersten Temperung ist bei 900°C (Abb. 6.8.) eine Verbreiterung des Profils und eine
Verringerung der Eisenkonzentration auf ca. 12 at.% festzustellen. Das plateau-artige Profil
reicht bis an die Oberfliche, und eine SiO,-Schicht von einigen Nanometern Dicke ist an der
Oberfliche entstanden.

Nach der zweiten Temperung bei 1150°C kann eine Verschicbung des Profils in eine gréfiere
Tiefe und das Anwachsen der Oxidschicht auf ca. 50 nm Dicke festgestellt werden.

Nach der ersten Temperung bei 1150°C (Abb. 6.9.) kann im Gegensatz zur zuvor
beschriebenen Probe keine Verschiebung des Profilschwerpunktes und nur eine geringfigige
Verbreiterung des Profils festgestellt werden. Dafiir sind groBe tiefenabhingige
Schwankungen der Eisenkonzentration (keine Artefakte der Messung) beobachtbar. Ebenso
wird eine SiO>-Schicht an der Oberfliche gefunden, deren Dicke aber aufgrund der hoheren
Temperatur schon auf 40 - 50 nm angewachsen ist. Die Sauerstoff- und Eisenprofile zeigen
keine Uberlappung und eine klare Trennung zwischen der Oxid- und Silizidschicht.

Nach der zweiten Temperung bei 900°C ist eine Glittung des Konzentrationsverlaufs
eingetreten. Die mittlere Eisenkonzentration verringert sich, wihrend gleichzeitig eine
Verbreiterung des Profils stattfindet. Die Dicke der Oxidschicht ist nach der zweiten
Temperung unverdndert.
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Abb. 6.10.: Tiefenprofil der mit 200 kev und 3 x 10"cm? implantierten Probe vor und nach
der Temperung mit Halogenlampen bei 900°C fiir 30 s.

In Abbildung 6.10. ist das Tiefenprofil der bei 900°C fiir 30 s mit Halogenlampe getemperte
Probe (gleiches implantiertes Ausgangsprobenmaterial wie zuvor) dargestellt. Im Gegensatz zu
den im Ofen getemperten Proben, ist eine andere Verinderung der Konzentrationsverteiling
festzustellen. Wie bei den oben beschricbenen Proben findet keine Verbreiterung des Profils
statt, sondern durch den ProzeB der Ostwald-Reifung entsteht ein zentrales Maximum bei 199
nm mit einer Eisenkonzentration von 28.7 at.%. An den Flanken entstehen kleine Maxima (9.0
at.% bei 84 nm bzw. 8.3 at.% bei 295 nm), die durch Einschniirungen vom Hauptmaximum
getrennt sind. Aufgrund der maximalen Eisenkonzentration liegt bei diesem Profil der Schiufl
nahe, daf} sich im Zentrum eine nahezu geschlossene Disilizidschicht gebildet hat, die an beiden
Seiten von Prizipitatbdndern umgeben ist. An der Oberfliche ist wihrend der Temperung nur
eine sehr diinne 8i0,-Schicht entstanden.

6.1.2.3. Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie

Bei der Bestimmung der Konzentrationstiefenprofile konnte bei allen Proben eine tiefen- und
konzentrationsabhiingige Verschicbung der Si(KLL)-Augerlinie beobachtet werden. Dies
wurde ermoglicht durch die hohe relative Energieauflosung des Augerelektronen-
Spektrometers von 0.05 % bei der Detektion der hochenergetischen Si(KLL)-Augerlinien. Die
genaue Analyse der Linienlage, die im wnverschobenen Zunstand bei 1616,0 eV liegt, ergibt im
Bereich der Konzentrationsprofile, eine Verschiebung von bis zu 0.8 eV hin zu héheren
Energien.

In Abbildung 6.11. sind Si(KLL)-Augerlinien gezeigt, die an der unoxidierten Oberfliche,
im Zentrum des Implantationsprofils und im Si-Substrat bei der mit 200 keV und 3 x 107cm™
implantierten Probe aufgenommen wurden. Im Vergleich mit der an n-dotiertem Si-Substrat
gemessenen Augerlinie sind deutlich die Verschicbungen der Linienlagen in Abhéngigkeit vom
Ort der Messung zu erkennen [197]. -
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Abb. 6.11.: Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie in Abhéingigkeit vom Ort der Messung bei
der mit 200 keV und 3 x 10"cm™ implantierten Probe.
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Abb. 6.12. Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinie in Abhiéingigkeit von der Dotierung.

Eine #hnliche Verschiecbung der Linienlage der Si(KLL)-Augerlinie wurde ebenso bei
unterschiedlich dotiertem Silizium in Abbildung 6.12. gefunden [197]. Da die Verschicbung
nicht nur fiir das p-leitende B-FeSi,, sondem auch bei den metallischen Phasen (e-FeSi und «-
FeSi,) beobachtet wird, kann daher die elektrische Eigenschaft als Ursachen ausgeschlossen
werden. Da mehrere Einfliisse zu der Verschicbung fithren konnen, ist eine eindeutige
Bestimmung der Ursache im Augenblick noch nicht moglich. Es kann lediglich festgestellt

werden, daB die Verschiebung aufiritt, sobald ein geniigend hoher Anteil an Eisenatomen im
Silizium vorhanden ist.
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In Abbildung 6.13. wird anhand der Messungen an den mit 200 keV implantierten Proben
deutlich, wie die GréfBe der Linienverschiebung von der Konzentrationsverteilung und deren
Verlauf abhingig ist. Der Vergleich mit den gemessenen Konzentrationsprofilen in Abbildung
6.4. zeigt, daB charakteristische Merkmale und Formen der Profile ebenfalls in der
tiefenabhingigen Verschiebung der Linienlagen aufireten.
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Abb. 6.13.: Tiefenabhingige Verschicbung der Si(KLL)-Augerlinie fiir die mit 200 keV
implantierten Proben.
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6.1.3. Rutherford-Riickstreu-Spektroskopie und Gitterfithrung

Die Messungen wurden mit einem 1.5 MeV *He"-Tonenstrahl unter einem Riickstreuwinkel von
¢ = 170° durchgefithrt. Eine detaillierte und umfangreiche Darstellung der Theorie der
Rutherford-Riickstreu-Spektroskopie (RBS) und der Gitterfiilhrung ist in {198,199] zu finden.

In Abbildung 6.14.a-c sind die RBS-Spektren der mit 40 keV und 7 x 10'°cm™ implantierten
und der anschliefend bei 900°C bzw. 1150°C getemperten Proben dargestelit. Die mit der
AES-Tiefenprofil-Analyse gefundenen Verinderungen der Konzentrationsverteilung nach den
Temperungen in Abbildung 6.5., werden anhand der RBS-Spektren bestitigt.

Fiir das Si-Substrat der implantierten Probe ist im Bereich des Implantationsprofils (a) im
Spektrum eine erhohte Riickstreuausbeute vorhanden, die auf die Strahlenschidigung des
Siliziums durch die Implantation zuriickzufiihren ist. Nach der Temperung ist infolge des
Ausheilens der Strahlenschiden bei beiden Proben eine Reduzierung der Riickstreuausbeute fiir
die Si-Matrix festzustellen. Fiir die bei 1150°C getemperte Probe liegt fiir das Eisen im
Gitterfiihrungs-Spektrum ebenfalls eine Verringerung der Riickstreuausbeute vor, die auf die
Relaxation und eine einheitliche Orientierung des Silizidgitters hindeutet, wogegen die bei
900°C getemperte Probe keinerlei Effekt fiir das Eisen zeigt.
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Abb. 6.14.: Zufillig orientierte RBS-Spektren (Linie) und in {111)-Richtung der Si-Substrate
gemessene Spekiren (offene Kreise) der mit 40 keV und 7 x 10'°cm™ implantierten Probe ()
und nach der Temperung bei 900°C (b) bzw. 1150°C (c). Zur Verdeutlichung der Anderungen
sind in Abb. (c) die Eisenspektren (zufillig orientiert) vor und nach den Tempenmgen
dargestellt.
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Die mit 200 keV implantierten und mit Halogenlampe getemperten Proben wurden ebenfalls
mit der Rutherford-Riickstreu-Spektroskopie und Gitterfilhrung untersucht. Die Spektren in
Abbildung 6.15. zeigen ebenso wie die AES-Tiefenprofile die signifikanten Verinderungen der
Konzentrationsverteilungen. Die Auswertung der RBS-Spektren mit dem Programm RUMP
[200,201] ergibt maximale Eisenkonzentrationen von 12, 26, 35 bzw. 45 at.%, die im Rahmen
der Genauigkeit gut mit den Werten tibereinstimmen, die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse
bestimmt wurden. Nach der Temperung ist in den RBS-Spektren der an der Oberfliche
angereicherte Sauerstoff deutlich dem Signal des Siliziums iiberlagert.
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Abb. 6.15.: RBS-Spektren der mit 200 keV implatierten und anschlieBend mit Halogenlampe
bei 1150°C fiir 30 s getemperten bzw. mit 3 MeV Si-Ionen bestrahiten Probe.

Der Vergleich der Spektren der unorientierten und in (111)-Richtung der Si-Substrate
orientierten RBS-Messungen in Abbildung 6.16. zeigt fiir die bei 200 keV implantierten Proben
eine erhohte Riickstreuausbeute fiir das Silizium im Bereich der Implantationsprofile. Die
Deutung der dargestellten Spekiren fiihrt dazu, daB bei allen Proben die Si-Matrix aufgrund
der erhéhten Implantationstemperatur von 350°C kristallin ist, aber Schidigungen vorhanden
sind. Bei allen implantierten Proben kann fiir das Eisen keine Gitterfithrung festgestellt werden.

Nach der Temperung bei 1150°C ist die Riickstreuausbeute fiir die Si-Substrate und das
Eisen deutlich reduziert, was auf die Ausheilung der Schidigungen und die Relaxation der
Kristallgitter zuriickzufithren ist. Fiir die mit 3 x 10”cm” implantierte und anschlieBend
bestrahite Probe ist keine Verinderung des Spektrums feststellbar.
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Abb. 6.16.: RBS/C-Spektren (unorientiert: obere Linie, in {11 1)-Richtung des Si—Su‘i}strate§
orientiert: untere Linie) der mit 200 keV implantierten und anschlieBend mit Halogenlampe bei
1150°C fiir 30 s getemperten bzw. mit 3 MeV Si-Ionen bestrahiten Probe.
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6.1.4 Konversionselektronen-MdaBbauerspektroskopie

6.1.4.1. Implantierte Proben

Die CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten Proben in Abbildung 6.17. und die daraus
gewonnenen Werte fiir die Lage der Minima (Abb. 6.18.) und der Abstinde zwischen den
beiden Maxima (Abb. 6.19.) zeigen in Abhingigkeit von den implantierten Dosen eine
signifikante Entwicklung mit folgenden Besonderheiten: Die symmetrischen Dubletts der drei
Proben mit den niedrigsten Dosen sind von identischer Form, und die Abstinde der Maxima
sind gleich. Tm Gegensatz dazu sind die Dubletts der Proben mit héheren Implantationsdosen
asymmetrisch und in Abhingigkeit von den ansteigenden Dosen weisen die Spektren
Unterschiede auf, die sich auch durch die Verringerung der Abstinde zwischen den Maxima
ausdriicken. Fiir alle Proben ist mit der zunehmenden Dosis eine geringe Verschiebung der
Minima zu kleineren Werten feststellbar.
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Abb. 6.17.: CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten Proben. Fiir jede Probe ist die
implantierte Dosis und die mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmte maximale

Eisenkonzentration angegeben.
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Abb. 6.18.: Lage der Minima in  Abb. 6.19.: Abstinde zwischen den beiden

Abhingigkeit von der implantierten Dosis. Maxima in  Abhdngigkeit wvon  der

implantierten Dosis.

Es kann daher anhand dieser Betrachtung der CEM-Spektren festgestellt werden, daB fiir die
Proben mit einer Dosis kleiner als 1 x 10"cm® und einer geringeren Eisenkonzentration als
2.4 at.% ein grundsitzlich anderes Verhalten fiir die Phasenbildung vorliegt als fiir die Proben,
die mit hohere Dosen (> 3 x 10'cm™ und 10.8 at.%) implantiert wurden. Aufgrund dieses
Befundes wurden fiir die Auswertung der Spektren unterschiedliche Verfahren angewendet,

die im folgenden niher dargestellt werden. Die Auswertung aller CEM-Spektren erfolgte dabei
mit dem Programm NORMOS [203].

Unter Beriicksichtigung der geringen Eisenkonzentration der drei Proben, die mit den
geringsten Dosen implantiert wurden, kann die Bildung des y-FeSi; in Form von kleinen
Prizipitaten in Erwigung gezogen werden. Fiir die Auswertung der MoBbauerspekiren wurde
das in Abschnitt 5.3.3. vorgestelite Strukturmodell von Christensen et al. verwendet und die
dort angegebenen Hyperfein-Parameter als Ausgangswerte fiir die Anpassung der Spektren
benutzt [135].

Die Linienhalbwertsbreiten I, die Isomerieverschiebungen 3, die elektrischen
Quadrupolaufspaltungen A wund die relativen Flichenanteile Ay/TA; der beiden
Quadrupoldubletts wurden dabei als freie Parameter verwendet. Die berechneten Werte, sowie

die relativen Flichenanteile sind in Tabelle 6.III. aufgefiihrt und die CEM-Spektren sind in
Abbildung 6.20. gezeigt.

Die fiir alle Proben nahezu identischen Hyperfein-Parameter lassen im Vergleich mit den
Literaturwerten den Schluff zu, daB bei diesen Proben das y-FeSi; durch die Implantation bei
350°C erzeugt wurde. Die Existenz von weiteren Phasen oder Phasengemischen aus y-, o- und

B-FeSi, kann dagegen ausgeschlossen werden, da keine Auswertung der Spektren mit diesen
Annahmen méglich ist.
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Tab. 6.IIL: Hyperfein—Parameter (in. romy/s) der mit 40 keV implantierten Proben und die i

[135] benen Werte.

0.373(8) 0.412(9) 10.468(1) 20.143(1) | 0.159(5) 6.151(6) 48.7151.3
0.43(1) | 0.30(3) [0.43(D) | ~0.16(1) | 0.20(2) | 0.18(2) 57.0(43.0

- 2 x 10%cm, 0.3 at.%
)
72
W)
<~
Pl
Lt
| Z
L~>—j 5 x 10%em?, 1.2 at.%
i___-
<
_
L
as
1 x 10%em?, 2.4 at.%

Abb.6.20.2 CEM-Spektren det Proben, die mit den zwei Quadrupoldubletts des y-FeSiz
ausgewertet wurden. Die geringen Quadmpolaufspaltungen fihren dazn, dab die beiden
Quadmpoldubletts nicht aufgelost werden und daher vom Betrachter als zwei breite
Einzellinien wahrgenommen werden.
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Fiir die Proben, die mit Dosen groBer als 3 x 10"°cm implantiert wurden, und daher héhere
Eisenkonzentrationen aufweisen, liegt aufgrund der Beriicksichtigung von Ergebnissen
vergleichbarer vorangegangener Untersuchungen die Vermutung nahe, daB sich ein
Phasengemisch aus a-, -FeSi,, sowie moglicherweise auch das g-FeSi gebildet haben konnte
[7,8,10,11,118,119,203]. Als Ausgangswerte fiir die Auswertung dienten daher die Hyperfein-
Parameter der jeweiligen Phase (s. Tab. 6.IV.) nach Helgason [171], Wandji [168] und
Wertheim [178]. Da die grofle Anzahl der Hyperfein-Parameter und die im folgenden
dargestellten Einschrinkungen und Bedingungen, eine Variation aller Parameter als nicht
sinnvoll erscheinen lieBen, wurden die Linienlagen fixiert und sukzessive verindert bis die beste
Anpassung flir die Spektren erzielt war. Dabei wurden die Hyperfein-Parameter so lange
variiert, bis nur noch eine Abweichung von weniger als + 0.005 mm/s aufirat. Die freien
Parameter waren die Linienhalbwertsbreite I' (fiir alle Subspektren gleichgesetzt) und die
relativen Flichenanteile Ai/2A; der Phasen in den Spektren.

Entsprechend den strukturellen Besonderheiten der B- und o-Phase (s. Abschnitt 5.3.1.
bzw. 5.3.2.) wurden fiir beide Phasen jeweils die relativen Flichenanteile der beiden
Quadrupoldubletts gleich gewihlt. Da nach der Implantation fiir keine der Phasen eine Textur
zu erwarten war, wurden die relativen Flichenanteile der Einzellinien eines jeden
Quadrupoldubletts gleichgesetzt. Die somit bestimmten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.IV.
zeigen fiir jede Probe das Vorliegen eines Phasengemisches aus - und B-FeSi;, wogegen die
Existenz des e-FeSi ausgeschlossen werden kann. Wie in Abbildung 6.21. zu sehen ist, und
auch anhand der in Abbildung 6.22. dargesteliten Subspektren beobachtet werden kann, zeigen
die relativen Flichenaunteile AyZA; eine dosisabhingige Phasenzusammensetzung, Mit
ansteigenden Dosiswerten nimmt der Anteil der 3-Phase zu und der Anteil der a-Phase ab. Die
Anwendung dieses Auswerteverfahrens auf die Probe, die nur mit 1 x 10*em? implantiert
wurde, fiihrt dagegen zu keinem sinnvollen Ergebnis, das die grofen Linienhalbwertsbreiten

und die erheblich von den Literaturwerten abweichenden elektrischen Quadrupolaufspaltungen
verdeutlichen.

Tab. 6.IV.: Hyperfein-Parameter (in mny/s) der mit 40 keV implantierten Proben, die mit einem
Phasengemisch aus o- und B-FeSi, ausgewertet wurden.

0.300 ] 0.205 | 0.186 | 0.462 [0.723| 48.6
| 334

51.4
66.6

oy
Sljnjw
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Abb. 6.22.: CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten Proben, die mit einem
Phasengemisch aus o~ und B-FeSi; ausgewertet wurden. Die beiden Quadrupoldubletts der
o~ und B- Phasen sind jeweils (beginnend von oben nach unten) als Subspektren dargestellt.
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Das zuniichst qualitative Ergebnis, das aus der Betrachtung der CEM-Spektren am Anfang
dieses Abschnitts gewonnen wurde, wird somit durch die Auswertung der Spektren bestiitigt.
Fir niedrige Dosen ist keine Dosisabhingigkeit bei der Bildung des metastabilen y-FeSi,
festzustellen, wohingegen bei héheren Dosen ein Gemisch aus o~ und B-Phase entsteht, das in
Abhingigkeit von der Dosis unterschiedliche Phasenzusammensetzungen aufweist.
Desweiteren kann aufgrund der geringen Eisenkonzentrationen und der Phasenbildung
geschlossen werden, daf} die Silizide als Prizipitate in der Si-Matrix vorliegen miissen.

Wie bei der Auswertung zuvor wurde aufgrund der hohen Dosen und der grofen
Eisenkonzentrationen bei den Proben, die mit 200 keV implantiert wurden, angenommen, daf
sich in Abhingigkeit von der Dosis ebenfalls ein Phasengemisch bilden kann. Um die
Auswertung der CEM-Spektren in Abbildung 6.23. zu vereinfachen wurden die Linienbreiten,
die Isomerieverschiebungen und die relativen Flichenanteile der Phasen als freie Parameter
verwendet und die elektrischen Quadrupolaufspaltung entsprechend den Literaturwerten
fixiert. Die berechneten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.V. bestitigen die Annahme und
erlauben die eindeutige Identifizierung der verschiedenen Silizide. Das Balkendiagramm in
Abbildung 6.24. zeigt in Abhingigkeit von der implantierten Dosis die gefimdenen
Phasenzusammensetzungen. Wie bei den mit 40 keV implantierten Proben nimmt mit
zunehmender Dosis der dominierende Anteil der o-Phase ab, wogegen der Anteil der 8-Phase
bis zu einem Maximum ansteigt. Mit der einsetzenden Bildung des e-FeSi verschwindet dann

der Anteil an o-Phase ganz und der Anteil der $-Phase verringert sich mit zunechmendem Anteil
des e-FeSi.

Tab. 6.V: H:

erfein-Parameter (in mm/s) der

0.337(2) 0267(3) | 0309(1) | 0.267(2) 0.248(1)
0.217(4) | 0.160(17) | 0.208(1) | 0.025(6) | 0.049(35)
0.151(1) 0.130(9) | 0.1602) | 0.115(4) | 0.188(42)

0.160(12) | 0.171(4) 0.154(2) 0.168(1) 0.197(2)

0.078(8) 0.041(3) | 0.056(1) | 0.083(2) 0.082(1)
0.178(5) 0.271(6)
63 42 44 20 —

37 58 56 70 47
10 53

* Bei dieser Probe wurde im Gegensatz zu den anderen Proben zuerst die *Fe- und dann erst
die *’Fe-Atome implantiert.
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Abb. 6.23.: CEM-Spekiren der mit 200 keV implantierten Proben. Die Subspektren der
ecinzelnen Phasen sind von oben nach unten dargestellt, jeweils beginnend mit den beiden
Quadrupoldubletts des - baw. o-FeSi; und darunter das Quadrupoldublett des e-FeSi.
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Um den méglichen Einflu der Implantationsreihenfolge der Fe- (0.7 x 10"cm®) und
*Fe-Atome (2.3. x 107cm?) zu untersuchen, wurde die mit der Gesamteisendosis von 3 x
10"cm? implantierte Probe in beiden Varianten hergestellt. Die Betrachtung der CEM-
Spektren (Abb. 6.23. und Abb. 6.29.) und der Hyperfein-Parameter (Tab. 6.V.) zeigt, daB die
Implantationsreihenfolge, wie schon anhand des simulierten Profils in Abschnitt 6.1.1. vermutet

wurde, wenig Einflub® auf die mit der integralen Xonversionselektronen-
MoBbauerspektroskopie bestimmte Phasenzusammensetzung hat.

6.1.4.2. Getemperte Proben

Ziel der Temperungen war die Erzeugung des $-FeSi; bei 900°C und des o~-FeSi; bei 1150°C,
sowie die Untersuchung des o—>f- bzw. f—a-Phaseniiberganges. Die mit 40 keV und
7 x 10"%cm™ implantierte Probe (22,.8 Fe-at.%) wurde ausgewihlt, weil nach der Implantation
ein Phasengemisch mit nahezu gleichen Anteilen der o- und B-Phase (48.6, bzw. 51.4 %)
vorlag. Bei den Proben (40 keV), die in Abhingigkeit von der Konzentration eine
unterschiedliche Phasenbildung aufweisen und mit 2 x 10¥cm™ (2.4. at.%, nur y-FeSi) bzw.
3 x 10'°cm? (10.8 Fe-at.%, Phasengemisch: 64.3 % o-FeSi; und 35.7 % B-FeSi,) implantiert
wurden, stand die Untersuchung der Bildung des $-FeSi, im Mittelpunkt des Interesses.

Fiir die Auswertung der CEM-Spekiren wurden, wie bei den implantierten Proben, die
Hyperfein-Parameter der o- oder B-Phase nach [171] und [168] als Ausgangswerte verwendet.
Da nach den Temperungen eine Textur zu erwarten war, wurden die Intensititen der
Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts als unabhingige freie Parameter benutzt. Fiir das
B-FeSi, wurde wegen der gleichbesetzten Eisenplitze gleiche relative Flichenanteile der beiden
Quadrupoldubletts gewihlt (A; = Ay) und auferund der Symmetrie die Verhiltnisse der
Einzellinien der beiden Quadrupoldubletts verkniipft (A21; = A21y). Zudem wurde fiir das B-
FeSi, das negatives Vorzeichen fiir die elektrische Quadrupolaufspaltung Ay nach Reuther et al.
[75] beriicksichtigt. Fiir das o-FeSi; wurde den relativen Flichenanteilen der beiden
Quadrupoldubletts gestattet unabhiingig voneinander zu variieren, entsprechend dem in
Abschnitt 5.3.2. vorgestellten Strukturmodell.
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Die in Abbildung 6.26. dargestellten CEM-Spektren zeigen jeweils die fiir das a- und -FeSi;
charakteristische Form (vergleiche auch hierzu Abbildung 5.1. in Abschnitt 5.1.) und anhand
der berechneten Hyperfein-Parameter (Tab. 6.VL.) kann die Existenz des reinen o- bzw. f3-
FeSi; nach der entsprechenden Temperung eindeutig nachgewiesen werden.

Es kann daher zusammenfassend festgestellt werden, dal der Asteil der a-Phase, der bei
den implantierten Proben vorlag, wihrend der einstiindigen Temperung bei 900°C vollstindig
in die B-Phase iibergegangen ist. Der a—>[-Phaseniibergang zeigt aber dabei keine zeitliche
Verzogerung, wie sie z.B. bei den Experimenten von Panknin et al. [7,8] beobachtet wurde.
Mit den gleichen Temperbedingungen kann ebenfalls der y—>f-Phaseniibergang erzielt werden.
Die einstiindige Temperung bei 1150°C von der mit 7 x 10'°cm™ implantierten Probe fiihrt zur
kompletten Umwandlung des Anteils der B-Phase in das o-FeSi;. Die Deutung dieser
Ergebnisse wird im Zusammenhang mit dem in Abschnitt 6.1.9. vorgestellten Modell fiir die
Phasenbildung vorgenommen.
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Abb. 6.26.: CEM-Spektren der mit 40 keV implantierten und anschlieBend getemperten
Proben.

Tab. 6.VI: Hyperfein-Parameter (in mny/s und relative Flichenanteile in %) der mit 40 keV
implantierten und anschlieBend getemperten Proben.

0.233(5) 0.247(23) 0.231¢4) -297(3)
0.154(5) 0.152(22) 0.152(3) 0.206(6)
0.028(2) 0.042(22) 0.033(2) 0.267(4)
- -0.407(3) -0.409(31) -0.410(7) 0.424(10)
0.438(3) 0.452(45) 0.451(6) 0.734(7)
0.928(33) 1.127(195) 1.207(134) 1.073(198)
0.928(33) 1.127(195) 1.207(134) 0.906(135)
45.8
54.2
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Die mit 200 keV implantierten und anschliefend mit der Halogenlampe bei 1150°C fiir 30 s
getemperten Proben zeigen in Abbildung 6.27. untereinander sehr #hnliche CEM-Spekiren.
Diese wurden analog zu den Spektren der mit 40 keV implantierten und anschliefend
getemperten Proben ausgewertet. Wie der Vergleich der relativen Flichenanteile der Phasen in
Tabelle 6.VII. und in Abbildung 6.24. und 6.25. zeigt, bildet sich unabhingig von der
implantierten Dosis eine nahezu gleiche Phasenzusammensetzung aus o~ und f-FeSi;, sowie
einem geringen Anteil an e-FeSi. Eine vollstindige Bildung der reinen o-Phase wird mit den
gewihlten Temperbedingungen nicht erreicht.

Tab. 6.VIL : Hyperfein-Parameter (in mnv/s und relative Flichenanteile in %) der mit 200 keV
implantierten und anschlieBend mit Halogenlampe bei 1150°C und 30 s getemperten bzw. mit
3 MeV Si-Ionen bestrahiten Probe.

0.236 0.233 0.346 0.241
70.199 0219 | 0.194 0.206
0.279 0.278 0.167 0.272
0.488 0.511 0.534 0.478
0.771 0.783 0.831 0.759
0.9820 0.7561 1.0 1.0120
1.1024 0.6217 1.0 0.8795
65 69 66 69
25 31 28 33
40 38 38 36
0.121 0.189 0.154 0.136
0.126 0.076 0.103 0.111

20413 0374 20.488 0414
0.448 0.459 0580 |  0.449
17 20 34 19
0.305 0.307 0.318
0.485 0.543 0.496
18 11 | 12
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Abb. 6.27. CEM-Spektren der mit 200 keV implantierten und anschliefend mit Halogenlampe
bei 1150°C fiir 30 s getemperten Proben. Die Subspektren der einzelnen Phasen sind von oben

nach unten dargestellt, jeweils beginnend mit den beiden Quadrupoldubletts des B- und o-FeSi,
und dem Quadrupoldublett des s-FeSi abgebildet.

Die Auswertung der mit 200 keV und 3 x 10"cm™ implantierten und anschlieBend bei 900°C
fiir 30 s mit Halogenlampe getemperten Probe wurde aufgrund der Form des CEM-Spektrums
(Abb. 6.28) unter der Annahme durchgefiihrt, daf8 sich hauptsichlich das B-FeSi; gebildet hat,
aber auch noch ein Anteil an o-Phase vorhanden sein kann. Die Hyperfein-Parameter in Tabelle
6.VII. bestitigen diese Annahme, wobei der relative Flichenanteil des B-FeSi, 88.4 % betrigt.
Ebenso wie bei 1150°C kann auch bei 900°C nicht die vollstindige Bildung der reinen Phase

mit dieser Methode erzielt werden.
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Abb. 6.28.: CEM-Spektrum der bei 900°C fiir 30 s mit Halogenlampe getemperten Probe
(200 keV, 3 x 10"cm™®). Von oben nach unten sind jeweils die beiden Quadrupoldubletts der
- und der a-Phase abgebildet. Die Spektrenform und der Vergleich mit dem Spektrum des

reinen PB-FeSi, (z.B. Abb. 6.26.) zeigt die Unterschiede, die auf die beiden Quadrupoldubletts
der o-Phase zuriickzufiihren sind.

Da die Temperungen mit Halogenlampe nicht zur Bildung des reinen B- bzw. a-FeSi; fiihrten,
wurden lingere Temperungen im Ofen vorgenommen. Als Ausgangsmaterial wurde die mit
200 keV und 3 x 10" cm® implantierten Probe verwendet, bei der ein Phasengemisch aus f-
und o-FeSi, vorlag (Tab. 6.V).

Nach der jeweiligen ersten Temperung (s. auch Abschnitt 6.1.2.2., Abb. 6.7., Abb. 6.8. und
Abb. 6.9.) zeigen die Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.VIL die Bildung der reinen f-Phase
(900°C, 18 h) und der a-Phase (1150°C, 1h).

Die zweite Temperung, die den jeweiligen Ubergang zur komplementiren Phase erzielen
sollte, fiihrt zu einem fast vollstindigen B—>o-Phaseniibergang, wohingegen der a—>f-

Phaseniibergang nicht eingeleitet werden kann und das CEM-Spektrum nach der Temperung
unverindert ist.

Messungen mit Rontgendiffraktion (s. Abschnitt 6.1.7.) zeigen, daBl sich wihrend der ersten
Temperung bei der o-, als auch PB-Phase eine Textur ausgebildet hat. In den Spekiren in
Abbildung 6.29. sind daher deutlich die unterschiedlichen Linienintensititen zu sehen, die auf
die Textur zuriickzufithren sind. Wie schon in Abschnitt 5.3.1. erwihnt wurde, kann dies, in
Abhingigkeit vom Winkel der einfallenden y-Strahlung, zu unterschiedlichen relativen
Flichenanteile der Einzellinien der Quadrupoldubletts fiihren. Daher wurden winkelorientierte
Messungen an der Probe, die das B-FeSi; aufwies unter 0°, +45° und -45° durchgefiihrt. Die
Verhiltnisse der relativen Flichen der Einzellinien zeigen in Abhingigkeit von der Orientierung
der Probe Anderungen, die aber gering sind. Die Spektren wurden desweiteren auch mit der
Zuordnung der Einzellinien zn den Quadrupoldubletts nach Fanciulli et al. (s. Abschnitt 5.3.1.)
ausgewertet. Mit beiden Verfahren wird eine dhnliche Winkelabhingigkeit festgestellt, wobei

eine Entscheidung, welches der beiden Verfahren die physikalischen Gegebenheiten besser
beschreibt, aber nicht getroffen werden kann.
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Wie beim B-FeSi; wurden winkelabhingig Messungen fiir die a-Phase vorgenommen. Im
Gegensatz zum B-FeSi; zeigen die Spektren aber keine Verdnderungen in Abhiingigkeit von
- der Orientierung.

Tab. 6.VIIL: Hyperfein-Parameter (in mmy/s und relative Flichenanteile in %) der mit 200 keV

und 3 x 10"em™

implantierten Probe nach unterschiedlichen Temperungen

0.289(3) 0.2228(12) 0.291(5) 0.253(2) 0.223(2)
0.2093) | - 0.200(5) 0.236(1) 0.186
0.272(2) 0.267(5) 0.271(1) - 0.266
©0.415(6) | - 0.433(10) 0.498(3) 0.469
0.735(5) 0.744(4) 0.809(2) 0.725
1.131(119) | - 0.889(173) | 0.449(10) 1.000
0.914(60) 1.113(250) | 0.444(10) 1.000
424 | e 49.5 43.3 5.8
57.6 | @ - 50.5 42.6 5.8
100 | - 100 85.9 11.6
----- 0.158(3) ——— 0.13 0.154(1)
0.053(5) 0.11 0.036(1)
----- -0.410(14) -—— 0.40 -0.401(1)
0.456(7) 0.44 0.441(2)
----- 100 ———— 14.1 838.4
6.1.4.3. Bestrahlte Probe

Um zu untersuchen, ob auch ionenstrahlinduzierte Prozesse Phaseniiberginge auslosen
konnen, wurde die mit 200 keV und 5 x 10"cm? implantierte Probe mit 3 MeV Si'-Ionen
(5 x 10"°cm™) bei Raumtemperatur bestrahlt. Besonders die Bildung der Hochtemperatur-o-
Phase infolge der groBen elektronischen Energiedeposition stand hierbei im Mittelpunkt des
Interesses. Die Probe wurde ausgewihlt, weil nach der Implantation ein gréBerer Anteil der -
als a-Phase vorlag. Bei 3 MeV werden die Si-Atome im Bereich des Implantationsprofils fast
ausschlieflich durch die elektronische Wechselwirkung abgebremst und weit hinter der
Silizidschicht bei ca. 2.5 pm gestoppt (Abb. 2.2.). ;

Die Auswertung des CEM-Spektrums in Abbildung 6.30. erfolgte analog zu den bei 1150°C
mit Halogenlampe getemperten Proben. Die Hyperfein-Parameter und die relativen
Flichenanteile in Tabelle 6.VIL zeigen nach der Bestrahlung eine Verinderung der
Phasenzusammensetzung - die auch durch XRD-Messungen bestitigt wurde. Wie in Abbildung
6.24. und 6.25. zu schen ist, hat die a-Phase den groBten Anteil mit 66 % und der
urspriingliche Anteil der B-Phase von 70 % ist reduziert auf 34 %. Das e-Fesi ist nach der
Bestrahlung nicht mehr vorhanden.

Die Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.VII zeigen im Vergleich mit den Werten aus der
Literatur zum Teil auffallende Abweichungen. Insbesonders die groBen elektrischen
Quadrupolaufspaltungen verdeutlichen, dal weitere Effekte einen Einfluf haben, die die
Nahordnung der *'Fe-Atome verindern. Der Vergleich mit den Werten der implantierten und
getemperten Proben ist daher im Abschaitt 6.1.4.5. vorgenommen und eine mogliche Deutung
der Ursachen diskutiert.
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implantiert

3x 1017cm'2, 23 at.%
42 % o-FeSi,

58 % B-FeSi,

Temperung: 900°C, 18 h
B-FeSiz

Temperung: 1150°C, 1 h
o-FeSi;

RELATIVE  EMISSION

o Temperung: 900°C,18h
- +1150°C, 1 h
-3

86 % (I“FeSiz
‘ ; 14 % B-FeSi,
59 7 Temperung: 1150°C,1h
S I . +900°C, 1 h
. a—FeSiz

(unveriindert)

10
VELOCITY (mm/s )

Abb. 6.29.;: CEM-Spektren der mit 200 keV und 3 x 10"cm™ implantierten und anschlieBend
getemperten Proben.
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Abb. 6.30: CEM-Spektrum der mit 200 keV und 5 x 10" cm? implantierten und anschlieBend
mit 3 MeV Si-Ionen (5 x 10°cm’) bestrahlten Probe. Von oben nach unten sind die beiden

Quadrupoldubletts der o~ und der 3-Phasen dargestellt.

6.1.4.4. Struktur des o-FeSi,

Wie im Kapitel 5 dargestellt wurde, ist die Auswertung des MoBbauerspektrums eng
verbunden mit den strukturellen Eigenschafien der einzelnen Silizidphasen. Wihrend beim
B-FeSi, zwei Eisenplitze im orthorhombischen Kristallgitter fiir die zwei Quadrupoldubletts
verantwortlich sind, ist beim o~FeSi, nur ein Eisenplatz im tetragonalen Gitter vorhanden, der
aber zwei unterschiedliche Besetzungen der nichsten Fe-Koordinationssphire haben kann. Da
die Auswertung und Deutung des MoBbauerspektrums der o-Phase der AnlaB einer
gegenwirtig sehr regen Diskussion ist, soll in diesem Abschnitt anhand der vorgestellten
Ergebnisse mehr AufschiuB dariiber gewonnen werden, welche physikalischen Ursachen zu
dem beobachteten Spektrum des a-FeSi, fiihren.

Wie in Abschnitt 5.3.2. ausfiihrlich beschrieben ist, erfolgte die Auswertung aller Spektren der
o-Phase mit zwei Quadrupoldubletts und die vorhandene Textur wurde mit unterschiedlichen
Intensititsverhiltnissen der Einzellinien eines jeden Quadrupoldubletts (A21; und A21p)
beriicksichtigt. Zudem wurden die relativen Flichenanteile der beiden Dubletts (A; und Ag) bei
den Spekiren der reinen o-Phase, entsprechend dem in Abschmitt 5.3.2. vorgestellte
Strukturmodell voneinander unabhiingig verwendet.

Die dabei gewonnenen experimentellen A21- und A2 1y-Werte verdeutlichen zum einen sehr
anschaulich den EinfluB der Textur und zum anderen deuten sie darauf hin, daB die
Orientierung des Silizidgitters zum (111)-Si-Substrat bei allen Proben sehr dhnlich sein muB.

Die A und Ap-Werte der relativen Flichenanteile der beiden Quadrupoldubletts liegen
zwischen 39.2 - 45.8 % fiir A; und 54.2 - 60.8 % fiir Ay. Entsprechend dem Modell und der
dort angegebenen Formel kann damit ein Anteil an Eisenfehistellen von ca. 3 % abgeschitzt
werden. Fine Zuordnung der Quadrupoldubletts zu den jeweiligen Eisenumgebungen kann
aber nicht vorgenommen werden. Der Vergleich mit den Literaturwerten (13 - 23 % [181-
183], 8.7 - 16.2 [184]), die mittels der Réntgendiffraktion gewonnen wurden zeigt, daB der aus
den MoéBbauerspekiren bestimmte Wert deutlich geringer ist.
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Eine mégliche Ursache fiir diese Abweichung koénnte die gemachte Annahme sein, daB der
Anteil an Eisenfehlstellen nur so grof} ist, dafl ein Eisenatom hochstens eine Fehlstelle in seiner
nichsten Fe-Koordinationssphire hat. Die Beriicksichtigung eines hoheren Anteils an
Fehlstellen wiirde dann zu weitere Konfigurationen und damit zu weiteren Subspektren fithren.
Ein solcher Ansatz wurde von Fanciulli et al. zur Auswertung des Spektrums der c-Phase
herangezogen (diinne Schicht mit MBE deponiert) und ein Fehlstellenanteil von 3 % bestinmt
[135]. Auch dieser Wert liegt deutlich unterhalb der Literaturwerte, weshalb die Frage
aufgeworfen werden muBl, ob der direkte Vergleich der unterschiedlich hergestellten Proben
(metallurgisch, implantiert, deponiert) generell moglich ist.

6.1.4.5. Einflufl der Implantation, Temperung und Bestrahlung auf die
Hyperfein-Parameter

Der Vergleich der in dieser Arbeit aufgefiihrten Hyperfein-Parameter der verschiedenen
Proben mit den Literaturwerten in Tabelle S5.II =zeigt, daB sehr geringe als auch
grofiere Abweichungen aufireten. Da zur Kontrolle der CEMS-Phasenbestimmung die
Rontgendiffraktion  herangezogen wurde - soweit dies aufgrund der geringen
Eisenkonzentrationen méglich war - komnen verschiedene Einfliisse, die zu den gefundenen
Abweichungen der Hyperfein-Parameter fiihren, eingegrenzt und identifiziert werden.

Wie schon in Abschnitt 4.1. und ausfiihrlich bei Barb [73] dargestellt ist, reagieren die
Hyperfein-Parameter sehr empfindlich auf Verinderungen in der niichsten Umgebung der >’Fe-
Sondenatome. So ist die Isomerieverschiebung & von der FElektronendichte am Kernort
abhingig und ist hauptsichlich durch die s-Orbitale bestimmt. Dadurch fithren die
verschiedensten Einfliisse, wie zB. die unterschiedliche Besetzung der Orbitale durch
chemische Verbindungsbildung, Kovalenzgrad der Bindung, Temperatur-, Druck- und
Volumenabhingigkeiten, zu einer Verinderung der Isomerieverschiebung. Hierbei zeigt eine
Verschiebung der Isomeneverschlebung zu kleineren Werten an, daB eine Zunahme der
Ladungsdichte am Ort der *’Fe-Atome stattgefunden hat.

Aus Abbildung 6.18. und 6.49. ist daher zu entnehmen, daB bei den Implantationen bei
350°C und bei Raumtemperatur mit ansteigender Dosis die Werte fiir die Minima kleiner
werden. Auffallend ist desweiteren der GroBenunterschied der zwischen beiden Experimenten
besteht. Da bei der Implantation bei 350°C die Phasenbildung erfolgt ist, setzt sich das
gemessene CEM-Spektrum in Abhingigkeit von der Phasenzusammensetzung aus einer
Anzahl von Subspektren mit zugehorigen 5-Werten zusammen. Der Vergleich der
Isomerieverschiebungen der Subspektren der y-Phase mit den Literaturwerten in Tabelle 6. TiL
zeigt zwar geringe Unterschiede, die aber unter Beriicksichtigung der experimentellen
Gegebenheiten (Genauigkeit des Antriebs, Linienbreite der Quelle) als nicht bedeutend
angesehen werden konnen. Da in den meisten Verdffentlichungen die Linjenbreite der
verwendeten Quelle nicht angeben ist, ist daher ein exakter Vergleich nur sehr schwer moglich.
Fir die o- und p-Phase ist der Vergleich noch zusitzlich erschwert, da die
Isomerieverschiebungen der jeweiligen Phasen (Tab. 6.IV.) nur sehr geringe Unterschiede
aufweisen.

Die elektrische Quadrupolaufspaltung A hingt vom Betrag und Richtung des elektrischen
Feldgradienten der Ladungsvertellung anm Kemort ab, und reagiert sehr empﬁnd}lch auf die
Symmetne des Kristallgitters, in das die >’Fe-Atome eingebaut sind. Sie tritt daher auf, wenn
z.B. eine nicht kugelsymmetrische Ladungsverteilung und/oder eine nichtkubische Umgebung
vorliegen. Storungen, wie zB. Gitterverzerrungen durch spannungsinduzierte Effekte
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oder an Grenzflichen, fiihren daher zu deutlichen Verinderungen der elektrischen
Quadrupolaufspaltung.

Was im Abschnitt zuvor fiir die Isomerieverschiebung dargestellt wurde, bzgl. Linienbreite
der Quelle und Auflosungsvermégen des Spektrometers, hat natlirlich ebenso fiir die
elektrische Quadrupolaufspaltung Giiltigkeit. Da fiir die o- und [B-Phase aber grofiere
Unterschiede zwischen den A-Werte bestehen, ist eine bessere Zuordnung der
Quadrupoldubletts zu den Phasen méglich und die Bestimmung der Phasenzusammensetzung

daher durchfithrbar.

Ebenso wie bei den beiden zuvor behandelten Hyperfein-Parametern existierten fiir die
Linienhalbwertsbreite I' eine Reihe von Effekten, die Auswirkungen auf die Linienbreite haben.
So konnen Druck-, Volumen- und Temperaturabhingigkeiten, sowie Diffusion, Storungen der
Kiristallstruktur u.s.w. zu einer Verbreiterung der Linien im Mofbauerspektrum fithren.

Wie Untersuchungen an Eisensiliziden zeigen, sind auch in Abhingigkeit vom
Herstellungsverfahren Abweichungen der Hyperfein-Parameter feststellbar [75,174]. Diese
konnen zB. zuriickgefiihrt werden auf die unterschiedliche kristalline Qualitit der Silizidgitter
(dh. Defekte, Komgrenzen, Kristallitgrofe), die eine Linienverbreiterung hervorrufen kann.
Ebenso konnen Spannungen in den hergestellten Schichten [136,205], oder Verunreinigungen
und  Dotierungen  [206-208] zu  verinderten  Quadrupolaufspaltungen  und
Isomerieverschicbungen fiihren.

Wie Untersuchungen mit XRD und RBS/C zeigen, fiihrt die Temperung zur Ausheilung von
Defekten, sowie zur Relaxation der Kristallgitter von Si-Matrix und der Silizide, weshalb
zunichst die Betrachtung der getemperten Proben viele Informationen iiber die Einflisse auf
die Hyperfein-Parameter liefert. Der Vergleich der gewonnenen Hyperfein-Parameter mit den
Literaturwerten (Tab. 5.JI. und 6.0IX.) zeigt fir die a- und B-Phase nur geringe
Abweichungen, die z.B. dadurch verursacht sind, daB8 die Silizide als Strukturen in der Si-
Matrix eingebettet vorliegen (s. SAM-Untersuchungen) und daher Spannungen an den
Grenzflichen entstehen, die zu Verzerrungen der Silizidgitter und damit zu den leicht
verinderten Quadrupolaufspaltungen und Isomerieverschiebungen fiihren kénnen.

Eine zusitzliche Komplizierung tritt dann bei den implantierten Proben auf, die ein
Phasengemisch aufweisen. Die Silizide liegen hier als Prizipitate in der noch nicht véllig
ausgeheilten Si-Matrix vor und die geringe Grofe der Prizipitate filhrt zu einem verstirkten
EinfluB der Silizid/Silizium-Grenzfliche. Dieser Effekt wird besonders deutlich bei der
Auswertung des Spektrums der y-Phase, bei der die beiden Einzellinien jeweils in ein
Quadrupoldublett aufspalten.

Signifikante Verinderungen der Hyperfein-Parameter (Tab 6.VIL), msbesonders der
elektrischen Quadrupolaufspaltungen weist die mit 3 MeV Si'-Tonen bestrahlte Probe auf. Die
deutlich groBeren A-Werte fiir die o~ und B-Phase deuten unter Beriicksichtigung der RBS/C-
und XRD-Messungen auf eine geschidigte Kristallstruktur der Si-Matrix und der Silizide nach
der Bestrahlung hin. Da keine Verfinderung des urspriinglichen Implantationsprofils
festzustellen ist, aber eine verinderte Phasenzusammensetzung vorliegt, muf davon
ausgegangen werden, daB die Silizide noch als Prizipitate vorliegen. Die Bestrahlung hat
demzufolge nmicht die Auflosung dieser Prizipitate bewirkt, sondem lediglich
Umordnungsprozesse der Silizidgitter infolge des Energieeintrags und der Schidigung und
damit die Phaseniiberginge ausgelost.
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6.1.5. Tiefenabhiingige Phasenanalyse mit DCEMS

Um AufschluB iiber die tiefenabhingige Phasenzusammensetzung nach der Implantation zu
erlangen, wurden Untersuchungen mit DCEMS (s. Abschnitt. 4.1.2.) durchgefiihrt. Die
Konzentrationsverliufe und die maximalen Fisenkonzentrationen von 17.6 at.% in 40 nm Tiefe
bzw. 30.0 at.% in 27 nm Tiefe bei den mit 40 keV und 5 x 10'%cm? bzw. 1 x 107cm?
implatierten Proben, lieBen daher diese als die geeignetsten erscheinen.

Fir verschiedene Energien der K-Konversionselektronen wurden die CEM-Spektren
aufgenommen und entsprechend dem in Abschnitt 6.1.4.1. verwendeten Verfahren fiir ein
o-/B-Phasengemisch ausgewertet. Da im Gegensatz zu der folgenden Untersuchung nur sehr
geringe Unterschiede der CEM-Spektren vom Betrachter mit dem Auge wahrgenommen
werden konnen, sind die insgesamt 16 Spektren hier nicht abgebildet.

5x10%cm” ~ 1x10"em?
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Abb. 6.31.: Konzentrationsverliufe und tiefenabhingige Phasenzusammensetzungen fir die mit
40 keV implantierten Proben.

Die gewonnenen Verhdlinisse der Anteile der o- und B-Phase und die mit der AES-
Tiefenprofil-Analyse bestimmten Konzentrationsverliufen sind in Abbildung 6.31. gezeigt. Es
kann zunichst festgestellt werden, daB bei der Probe mit der hoheren Dosis (1 x 107cm™) ein
groBerer Anteil an B-Phase vorliegt als bei der Probe, die mur mit 5 x 10%m?
implantiert wurde. Desweiteren ist ersichtlich, daB zwischen den tiefenabhingigen
Phasenzusammensetzungen und den Konzentrationsverteilungen ein Zusammenhang besteht:
Der Anteile der B-Phase ist jeweils am groBten im mittleren Bereich des Konzentrationsprofils.
Mit ansteigenden Konzentrationswerten im vorderen Profilbereich nimmt der Anteil der B-
Phase zu und erreicht seinen grofiten Wert im Maximum der Konzentrationsverteilung. Die
Verringerung der Konzentration an der Profilriickseite fithrt zu einer Abnahme des B-Anteils
und zu einem nahezu konstanten und tiefenunabhingig o/B-Verhiltnis fiir den Schwanz der
Konzentrationsverteilung.

Da bei diesen Proben davon ausgegangen werden muB, daB die beiden Phasen als kleine
Priizipitate in der fiir die MoBbauerspektroskopie inaktiven Si-Matrix vorliegen, konnten nur
die o/B-Verhiltnisse, aber nicht die relativen Phasenanteile bestimmt werden.
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An der mit 200 keV und 7 x 107cm? implantierten Probe wurde ebenfalls mit DECMS die
Phasenzusammensetzung untersucht [204]. Der Konzentrationsverlauf, der mit 28 at.% an der
Oberfliche beginnt und auf 41 at.% in ca. 70 nm Tiefe zunimmt (s. Abb. 6.4.) und die mit
CEMS bestimmte Phasenzusammensetzung (47 % B-FeSi; und 53 % e-FeSi) lassen vermuten,
daB in Abhingigkeit vom Verlauf des Konzentrationsprofils eine Tiefenabhingigkeit fiir die
Phasenzusammensetzung vorliegt.

Die aus den CEM-Spektren (nichste Seite, Abb. 6.34.) gewonnenen absoluten spektralen
Flichen der beiden Phasen sind in Abbildung 6.32. als Funktion der Energie der detektierten
K-Konversionselektronen aufgetragen. Mit den Gewichtsfunktionen und unter Verwendung
des bekannten Eisenprofils wurden unter Beriicksichtigung der unterschiedlichen Eisenanteile
der Phasen, die relativen Phasenanteilen (Abb. 6.33.) in Abhingigkeit von der Tiefe
berechnet.
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Abb. 6.32.:. Darstellung der gemessenen Abb. 6.33.: Relativer Anteil der beiden
(Symbole) und der berechneten (Linien) Phasen in Abhéngigkeit von der Tiefe.
absoluten spektralen Flichen.

Fir die Auswertung muflte eine fiir die MoBbauer-Spektroskopie inaktive Schicht von
ca. 2 nm an der Oberfliche eingefiihrt werden. Diese Schicht, von der kein Signal detektiert
werden konnte, ist auf die Bildung einer Siliziumoxidschicht zuriickzufiihren, die wihrend der
Lagerung der Probe an Luft entstanden ist. Desweiteren wurde verwendet, daBl die Phasen
gleiche Debye-Waller-Faktoren besitzen.

Aufgrund des Verlaufs des Eisenkonzentrationsprofils wurde fiir die DCEMS-Auswertung
angenommen, daf ausschliefllich die beiden Silizidphasen und keine Si-Ausscheidungen in der
untersuchten Schicht vorliegen und es deshalb moglich war, die relativen Phasenanteile zu

bestimmen.

Die Darstellung der Ergebnisse in Abbildung 6.33. wie auch die Betrachtung der Spektren
(Abb. 6.34.) zeigt, daB an der Oberfliche nur das B-FeSi, vorliegt. Dessen Anteil nimmt bis in
eine Tiefe von 20 nm kontinuierlich bis auf 50 % ab, wihrend gleichzeitig der Anteil des e-FeSi
auf 50 % ansteigt. Bis in den Bereich der maximalen Informationstiefe bei ca. 80 nm bleiben
dann die Anteile der beiden Phasen nahezu konstant.
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Abb. 6.34.: CEM-Spektren von der mit 200 keV und 7 x 10"cm™ implantierten Probe. Fiir

unterschiedliche Energien der detektierten K-Konversionselektronen sind die Spektren

beginnend von oben, d.h. von der Oberfliiche bis in eine Tiefe von ca. 80 nm dargestellt.. Die

Anderung der relativen Flichenanteile der Quadrupoldubletts (beide oberen B-FeSi;, darunter

e-FeSi) der beiden Phasen verdeutlicht, daB mit abnehmender Elektronenenergie, d.h.

zunehmende Tiefe, eine Zunahme des Anteils der - und eine Abnahme des Anteils der B-
Phase stattfindet.
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Wie oben angefiihrt ist, wurde zur Berechnung der absoluten spektralen Flichen in Abbildung
6.33. die bekannte Eisenverteilung verwendet. Die Moglichkeit, aus den CEM-Spektren die
Tiefenverteilung der MoaBbauer-Sondenatome zu bestimmen, ist in diesem Abschnitt
dargestelit.

An die MeBpunkte der absoluten spektralen Flichen in Abbildung 6.32. wurden die
berechneten Kurven mit einer geeigneten Eisenverteilung angepalit. Die somit gewonnene
Verteilung entspricht damit der Tiefenverteilung der Eisenatome, die zum Signal in den
Spektren beitragen. Der Vergleich mit der mittels AES bestimmten Konzentrationsverteilung in
Abbildung 6.35. zeigt eine sehr gute Ubereinstimmung. Aus diesem Ergebnis kann daher
geschlossen werden, daB die bei dieser Probe zuerst implantierten *’Fe-Atome (0.7 x 10"cm?)
durch das Durchmischen wihrend der Nachimplantation von 6.3. x 10"7cm™ an **Fe-Atomen
gleichmiBig tiber das gesamte Fisenkonzentrationsprofil verteilt sind. Dies ist insbesonders fiir
die Interpretation der integralen CEMS-Ergebnisse wichtig, da dort die Signale gleichzeitig aus
allen Tiefen und unterschiedlich gewichtet detektiert werden.
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6.1.6. Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie

An den mit 200 keV und 3 x 10" cm™ implantierten und anschlieBend bei 900°C bzw. 1150°C

getemperten Proben wurden Untersuchungen mit der Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie

(SAM, Abschnitt 4.2.) durchgefiihet [209]. Ausgehend von der mit CEMS nachgewiesenen

Bildung der Disilizide und der maximalen Eisenkonzentration von weniger als 33 at.% muf

gefolgert werden, daBl die o~ und B-Phase als Priizipitate in der Si-Matrix vorliegen und
dadurch eine in der lateralen Ebene inhomogene Fisenverteilung vorhanden sein muf.

Die in Abbildung 6.36. gezeigten Sekundirelektronen-Mikroskopie (SEM) Aufnahmen der
beiden getemperten Proben (900°C und 1150°C) zeigen helle Strukturen von unterschiedlicher
Form. Das SEM-Bild fiir die Probe, die bei 900°C getempert wurde, ist nach einer Sputterzeit
von 30 s aufgenommen, d.h. im vorderen Bereich des plateau-artigen Konzentrationsprofils
(s. auch Abbildung. 6.8.). Es zeigt Gebilde, die Ausdehnungen aufweisen von 50 nm bis zu 1
um. Bei der bei 1150°C getemperten Probe wurde wegen der Oxidschicht, die sich durch das
Tempern an der Oberfliche gebildet hat, und der Form des Konzentrationsprofils bis zn einer
Tiefe von ca. 140 nm die Oberfliche abgetragen (s. Abb. 6.9.), Die SEM-Aufhahme zeigt eine
ausgedehnte netzwerkartige Struktur, die sich iiber den gesamten Bereich erstreckt und an eine
Durchdringungsstruktur erinnert [210].

B-FeSi, o-FeSi;
900°C, 18 h 1150°C, 1 h

Abb. 6.36.: SEM-Aufnahmen der mit 200 keV implantierten und anschliefend bei 900°C bzw.
1150°C getemperten Proben.

Im Vergleich mit den Anfnahmen in Abbildung 6.36. sind in Abbildung 6.37. SEM- und SAM-
Aufnahmen mit einer 8-fach hoheren VergroBerung abgebildet. Wie zuvor sind die Strukturen
mit ihrer fiir die jeweilige Phasen charakteristischen Formen zu erkennen. Tm Gegensatz zur
Sekundirelektronen-Mikroskopie sind die hellen Gebiete in den SAM-Aufnahmen auf die
ethohte Emission von Augerelektronen zuriickzufiihren, wodurch aus den detektierten
Intensititen der Augerlinien die Konzentrationen und damit die Iateralen Elementverteilungen
bestimmt werden konnen.
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B-FeSi: o-FeSi,
900°C, 18 h 1150°C,1 h

Sekundirelektronen-Mikroskopie (SEM)

Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM)

Fe-Verteilung

L—1 500 nm

Abb. 6.37.: SEM- und SAM-Aufaahmen, die mit einer 8-fach hoheren VergroBerung als bei
Abbildung 6.36. aufgenommen wurden,
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Bei beiden Proben korrespondieren helle Bereiche in der Eisenverteilungen mit dunklen
Bereichen in der Silizinmverteilung und umgekehrt. Die AES-Analyse an ausgewihlten
Punkten zeigt, da in den hellen, eisenreichen Gebiete ein Fe/Si-Verhiltnis von etwa 1:2
vorliegt, wogegen in den dunklen Gebieten der Eisenverteilung kein Fisen detektiert werden
kann. Unter den gegebenen experimentellen Bedingungen konnen bei der Probe, die bei 900°C
getempert wurde, in der lateralen Eisenverteilung Prizipitate bis zu einer Ausdehnung, von
weniger als 30 nm nachgewiesen werden, das entspricht auch dem lateralen
Auflosungsvermogen entspricht. Fiir beide Proben kann keine bevorzugte Ausrichtung oder
Orientierung der Strukturen gefunden werden.

Die Untersuchung des Kraterbodens nach der vollstindigen Aufhahme der Tiefenprofile
zeigt eine glatte Oberfliche und keinerlei Strukturierung des Siliziums, wodurch
ausgeschlossen werden kann, daB die gefindenen Strukturen durch das Sputtern mit den 3 keV
Ar*-Tonen erzeugt wurden.

In Verbindung mit den Ergebnissen der CEMS-Phasenanalyse kann somit festgestellt
werden, daBl nach der Temperung bei 900°C isolierte B-FeSi,-Prizipitate existieren, wogegen
bei 1150°C eine netzwerkartige Struktur aus o-FeSi, vorhanden ist.

Um die Frage zu kliren, ob die gefundenen Strukturen wihrend der Implantation oder der
Temperung entstanden sind, wurde ungetempertes Probenmaterial untersucht. Da es sich bei
der implantierten Probe (200 keV, 3 x 10"7cm™) um eine vergrabene Schicht handelt, wurde bis
in den Bereich des Profilmaximums das Probenmaterial abgetragen (320 s, Abb. 6.8.). In der
SEM-Aufhahme, als auch in der lateralen Si-Verteilung sind keine Kontrastunterschiede
feststellbar, wogegen in der lateralen Eisenverteilung (Abb. 6.38.) quer iiber das Bild
verlaufende Streifen zu sechen sind. Die AES-Analyse an verschiedenen Punkten offenbart
Schwankungen der FEisenkonzentrationen von bis zu 10 %. Da das laterale
Auflosungsvermogen durch den Durchmessers des analysierenden FElektronenstrahls auf
ca. 30 nm beschrinkt war, liegt daher der SchiuB nahe, daB eine Prizipitatverteilung mit
geringeren Ausdehnungen in der Schicht existiert.

Abb. 6.38.: SAM-Aufiiahme der lateralen
Eisenverteilung im  Maximum  der
Konzentrationsverteilung der implantierten
Probe (200 keV, 3 x 10" em™).

L— 1 500 nm

Die nach der Temperung bei 1150°C gefundenen tiefenabhiingigen Schwankungen der
Eisenkonzentration (Abb. 6.9.) und die gefindenen Strukturen fithrten zuniichst zu der
Vorstellung, daB es sich uwm sehr flache Gebilde handeln miiBte. Um diese Annahme zu
iiberpriifen, wurden daher in unterschiedlichen Tiefen SEM-Bilder (Abb. 6.39.) aufgenommen.
Nach der Sputterzeit von 30 s (oberflichennaher Bereich), 210 s, 450 s (Profil) und 950 s
(Profilende) sind jeweils Strukturen zu erkennen, die sehr dhnlich mit der in Abbildung 6.37.
sind. Desweiteren kann festgestellt werden, daB die in Abbildung 6.39. gezeigten Strukturen in
allen Aufnahmen identisch sind, d.h., dafl die Form der Strukturen unabhingig von der Tiefe ist
und durch die ganze Silizidschicht reicht. Die Silizidstruktur liegt in Form von Wiinden vor, die
aufrecht in der Si-Matrix stehen, also parallel zur {111)-Richtung des Siliziums und somit
senkrecht zur Probenoberfliche.
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Ebenso wie bei dieser Probe wird beim (-FeSi; in der bei 900°C getemperten Probe die
tiefenunabhiingige Form der Strukturen gefunden. Unter Beriicksichtigung der lateralen
Ausdehnung der Strukturen von bis zu einem Mikrometer und der Schichtdicke von ca. 350
nm kann daher beim o-FeSi; von den schon erwihnten aufrecht stehenden Winden und beim
B-FeSi, von flachen scheibenformigen Gebilden gesprochen werden.

Aufgrund dieser Ergebnisse war die obige Aunahme, dafl sehr flache Gebilde die Ursache
fiir die tiefenabhiingigen Schwankungen der Eisenkonzentration sind nicht mehr haltbar. Zur
tatsichlichen Erklirung mufl der Durchmessers des bei der AES-Tiefenprofil-Analyse
verwendeten Elektronenstrahls von 1 - 2 um und die laterale Ausdehnung der untersuchten
Strukturen beriicksichtigt werden. Da beide eine vergleichbare Grofie aufeisen, kann schon
ein sehr geringer Versatz des Elektronenstrahls und/oder der Probe dazu fithren, dafl mehr
oder weniger Fliche einer eisenreichen Struktur getroffen wird. Als wahrscheinlichste Ursache
gilt hierbei der Versatz der Probe. Da diese wihrend des Abtragens der Oberfliche rotierte,
konnte eine geringe Ungenauigkeit bei deren Zentrierung dazu fiihren, daB der analysierte
Bereich geringfiigig von der zuvor eingenommen Position abwich.

In der SEM-Aufiaahme von der bei 1150°C getemperten Probe in Abbildung 6.39. ist in einer
Tiefe von ca. 10 nm (30 s) deutlich eine Struktur erkennbar, wie sie fiir das a-FeSi; typisch ist.
Da aber das Konzentrationsprofil zeigt, daB sich wihrend der Temperung eine ca. 40 - 50 nm
dicke SiO,-Schicht an der Oberfliche gebildet hat und kein Fisen in dieser Tiefe vorhanden ist,
mub gefolgert werden, daB diese Struktur nicht aus einer Eisensilizidphase besteht. Es wurden
daher SAM-Untersuchungen der lateralen Fe-, Si- und O-Verteilung in unterschiedlichen
Tiefen des Konzentrationsprofils durchgefiihrt.

In Abbildung 6.40. sind jeweils die SAM-Aufhahmen der drei Elemente in verschiedenen
Tiefen gezeigt: nach 30 s, d.h. im Bereich der SiO,-Schicht, und nach 210 s im Bereich der
Silizidschicht. Im oberflichennahen Bereich kann iiber die gesamte untersuchte Fliche kein
Eisen detektiert werden und nur eine laterale Si- und O-Verteilung mit korrespondierenden
Strukturen. ist vorhanden. In groBerer Tiefe ist kein Sauerstoff mehr nachweisbar und die
identischen Strukturen sind nuu in der lateralen Fe- und Si-Verteilung zu finden.

Bei beiden Proben wurden die gleichen Bereiche nach der zweiten Temperung erneut
untersucht, wobei keine Verinderung der lateralen Strukturen festgestellt werden konnte. Die
Formen der Strukturen sind immer noch tiefenunabhingig und verlaufen durch das ganze
Konzentrationsprofil. AES-Analysen an identischen Punkten der Strukturen, aber in
unterschiedlichen Tiefen zeigen, daB in den hellen, eisenreichen Gebieten Eisenkonzentrationen
von 20.9 - 33.1 at.% vorliegen, wohingegen in den dunklen, eisenarmen Bereichen nahezu kein
Eisen (< 2 at.%) nachgewiesen werden kann.
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Sekundiirelektronen-Mikroskopie (SEM)

30s 210 s
oberflichennaher Bereich Silizidschicht
Si0,-Schicht

o~FeSi,

450 s 950 s
Silizidschicht Profilende

L—1 500 nm

Abb. 6.39.: SEM-Aufnahmen von der bei 1150°C getemperten Probe nach Sputterzeiten von
30,210 s, 450 sund 950 s.
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Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM)

210 s
7 Silizidschicht (o-FeSi,)

Fe-Verteilung

Abb. 6.40.; SAM-Aufuahmen der lateralen Elementverteilung des Eisens, Siliziums und
Sauerstoffs von der bei 1150°C getemperten Probe.,

72




Wie bei den Untersuchungen der lateralen Fe-, Si- ynd O-Verteilungen der bei 1150°C
getemperten Probe weisen die SiO,-Schichten der beiden zweifach getemperten Proben
ebenfalls die charakteristischen Strukturen auf. Dabei konnen fiir die laterale O-Verteilungen
nur geringe Konzentrationsunterschiede von 37.3 - 40.8 at.% gefunden werden, wobei in den
Strukturen niedrigere Konzentrationswerte vorliegen als zwischen diesen. Desweiteren zeigen
die Untersuchungen, daf bei beiden Proben die Strukturen in der SiO,-Schicht durchgehend
sind und von der Silizidschicht bis zur Oberfliche reichen.

Im folgenden wird fiir die Entstehung dieser Strukturen in der Silizid- und Oxidschicht ein
Modell entwickelt, das sich an den Besonderheiten des Si-Fe-Systems orientiert und die
experimentellen Befunde erklirt.

Aufgrund der hohen Beweglichkeit der Eisenatome in der Si-Matrix (s. Abschnitt 5.1.) und
der hohen Temperatur wihrend der Temperung kénnen die Fe-Atome unter Bildung einer
Silizidstruktur in kurzer Zeit bis an die Oberfliche gelangen. Im weiteren Verlauf der
Temperung findet dann die langsame Eindiffusion von Sauerstoffatomen und die Oxidation des
Siliziums statt. Da die Diffusion und Oxidation im Silizim und im Silizid unterschiedlich
verliuft, ist die Aufhahme und Anreicherung von Sauerstoffatomen in den beiden Bereichen
nicht gleich. Da in der Silizidstruktur vor der Oxidation des Siliziums die Fe-Si-Bindungen
aufgebrochen und die freiwerdenden Eisenatome verdringt werden miissen, kann sich hier
weniger Sauerstoff ansammeln. Die Oxidation des Siliziums ist dagegen giinstiger und fiihut zn
einem erhéhten Einbau von Sauerstoffatomen in die Si-Matrix und zur Bildung eines
unterstochiometrischen Dioxids. Dadurch wird die zuvor entstandene Silizidstruktur in der
Silizivmoxidschicht reproduziert und die unterschiedliche Anreicherung von Sauerstoffatomen
fiihrt zu den beobachtbaren hell/dunkel Kontrasten in den SEM- und SAM-Aufnahmen.

Der unvermittelte Ubergang zwischen der SiO,- und der Silizidschicht deutet desweiteren
darauf hin, da die Geschwindigkeit, mit der die Oxidationsfront voranschreitet, in den
Silizidstrukturen und der Si-Matrix nicht stark voneinander abweichen und nur der
mengenmifBige Einbau der Sauerstoffatome Unterschiede aufweist.

Das ginzliche Fehlen des Eisens im Bereich der SiO,-Schicht und die Verschiebung der
Profilriickseiten in grofiere Tiefen (s. Abb. 6.8. und Abb. 6.9. ) deutet darauf hin, daff Fhnlich
wie bei anderen Ubergangsmetallsiliziden (zB. CoSi,) eine Diffusion der verdringten
Eisenatome entlang von Korngrenzen des Silizids und an der Silizid/Silizium~Grenzfliche
stattfindet. Die parallele Orientierung der Strukturen zur (111)-Richtung der Si-Substrate und
die epitaktischen Orientierungsbezichungen (s. 6.1.7.) der Silizid- zum Siliziumgitter fithrt
daher auf der Profilriickseite zum fortgesetzten Wachstum der Strukturen.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, daf sich wihrend der Temperung bei 900°C
isolierte scheibenformige B-FeSi-Prizipitate bzw. bei 1150°C senkrecht aufrechtstehende
Winde aus o-FeSi, in der Si-Matrix gebildet haben. Mit einer zweiten Temperung bei 1150°C
kann die B-Phase ohne eine Verdnderung der Struktur in die c-Phase tiberfithrt werden. Dies
deutet darauf hin, daB wihrend des Phaseniiberganges mur ein kurzreichweitiger
Umordnungsprozefy des Kristallgitters eine Rolle spielt. Fiir das o-FeSiz kann der o->p-
Phaseniibergang wiibrend der einstiindigen Temperung bei 900°C nicht erreicht werden, was
darauf zuriickzufiihren ist, daB die Bildung von Keimen der B-Phase an energetisch
begiinstigten Stellen, wie z.B. an Defekten, Komgrenzen oder der Siliziuny/Silizid-Grenzfliche,
nur sehr langsam vonstatten geht.
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6.1.7. Rontgendiffraktion

Die Untersuchungen wurden mit Cu-K-Strahlung (40 kV und 30 mA) unter streifendem
Einfall (o = 1° bzw. 2°) im 20-Winkelbereich von 10° bis 60° mit A26 = 0.05° durchgefiihrt.
Fiir die Bestimmung der Textur an den mit 200 keV implantierten (3 x 10"cm?) und
anschliefend bei 900°C (B-FeSiz) und 1150°C (a-FeSi;) getemperten Proben wurden beim
o~FeSi; der (101)-Reflex bei 20 = 37.811° und beim B-FeSi, der (220)-Reflexes bei 20 =
29.100° verwendet.

Fir das p-FeSi; konnten die von Derrien und Cevrier [211] bestimmte Epitaxie-
Bezichungen der B-Phase zum Si(111)-Substrat gefunden werden. Hiernach gilt fiir die
azimutalen Orientierungen: (101)B-FeSi, || (111)Si mit [010] B-FeSi; || [110]Si und [101] B-
FeSi, || (111)Si mit [001] B-FeSi; || [110]S1.

Das Kiristallgitter des o-FeSi, zeigte die gleiche epitaktische Beziehung, wie sie auch von
Berzier et al. [124] mit der hochauflosenden Elektronenmikroskopie an deponierten Schichten
(MBE) gefunden wurde: (112)o-FeSi; || (111)Si mit [-110] a-FeSi, || [1-10]Si und [-1-11]
o-FeSi; mit 2.5° zu [-1-12]8i.

6.1.8. Transmissionselektronen-Mikroskopie

An Querschnittsproben der mit 200 keV und 3 x 10" cm™ implantierten Probe sind mit einem
Transmissionselektronen-Mikroskop der Firma PHILIPS TUntersuchungen durchgefithrt
worden. Dabei wurde der gesamte implantierte Bereich untersucht, beginnend an der
Oberfliche bis in eine Tiefe, bei der keine Auswirkungen (Schidigungen) der Implantation
mehr feststellbar waren.

Abildung 6.41. zeigt die kristalline Si-Deckschicht und den vorderen Bereich des
Implantationsprofils (s. auch Konzentrationsprofii in Abbildung 6.8.). In dieser
hochauflosenden Aufaahme sind die Netzebenen der Si-Matrix und Stapelfehler zu erkennen.
Die nach der Implantation bei 350°C vorhandenen Schiden des Siliziumkristalls deuten darauf
hin, daB die Bildung von Silizidprizipitaten (obere rechte Ecke) in der Matrix zu Spannungen
fiihrt, die dann durch die Bildung der Defekte verringert werden kénnen (s. Abschnitt 2.4.5.).

In Abbildung 6.42. wird eine weitere hochauflésende Aufnahme des Implantationsprofils
aus ca. 80 nm Tiefe gezeigt. Deutlich erkennbar sind die Ausscheidungen und die Moiré-
Muster [124,212], die von den Silizidgittern der Prizipitate in der Si-Matrix erzeugt werden.
Im Bereich des Maximums des Konzentrationsprofils sind die Prizipitate am grofiten und
haben Ausdehnungen von bis zu 10 nm.
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Abb. 6.41.: Vorderer Bereich des Konzentrationsprofils der mit 200 keV und 3 x 3;{)17@1111“2
implantierten Probe. In dieser hochauflosenden Aufnahme ist die kristalline Si-Deckschicht zu
sehen, die Stapelfehler (dunkle, quer durchs Bild verlaufende Linien) aufiveist.
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Abb. 6.42.: Hochauflosende Aufnahme der gleichen Probe wie in Abbildung 6.41., aber in ca.
80 nm Tiefe. Deutlich zu erkennen sind Prizipitate mit Ausdehnungen von bis zu 20 nm und
Moiré-Muster.
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6.1.9. Phasenbildung und Wachstum von Eisensiliziden wiihrend
der Ionenstrahlsynthese

Wie von fritheren Arbeiten bekannt ist, kann wihrend der Implantation bei 350°C ein

Phasengemisch aus o- und B-FeSi; entstehen (z.B. [7,8,]). Diese Untersuchungen beschrinkten
sich aber lediglich auf die Erzeugung von vergrabenen und geschlossenen Schichten des
B-FeSi,, weshalb nur hohe Dosen implantiert wurden, die zu maximalen Eisenkonzentrationen
von iiber 10 at.% fiihrten. Der Bereich niedrigerer Konzentrationen wurde daher im
Zusammenhang mit der Phasenbildung der Eisendisilizidle noch nicht weiter untersucht.
Deshalb war ein Ziel dieser Arbeit, durch geeignete Experimente die Silizidbildung in einem
groffen Dosis- und Konzentrationsbereich zu untersuchen und anhand der gewonnenen
Ergebnisse ein Modell fiir die Phasenbildung und das Wachstum der Eisensilizide wihrend der
Ionenstrahlsynthese zu entwickeln. In den folgenden Abschnmitten werden die emnzelnen

Prozefschritte (Implantation und Temperung) behandelt und der Bezug zur Theorie in
Abschnitt 2.4, hergestellt.

6.1.9.1. Implantation
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Abb. 6.43.: Phasenzusammensetzung in Abhingigkeit von der maximalen Eisenkonzentration.

Die Auftragung der Phasenzusammensetzung gegen die jeweilige maximale Eisenkonzentration
in Abbildung 6.43. zeigt erstens, dah fiir die Implantationsenergien von 40 keV und 200 keV
kein Unterschied in der gefundenen Phasenbildung besteht. Zweitens, daB mnach der
Implantation in Abhingigkeit von der Dosis bzw. maximalen Eisenkonzentration zwei Bereiche
der Phasenbildung unterschieden werden kénnen. Bei kleinen Fisenkonzentrationen entsteht
nur das metastabile y-FeSi,, wogegen sich bei hoheren Werten in Abhiingigkeit von der
Konzentration ein Phasengemisch aus a-, 8-FeSi, und e-FeSi bildet. Beide Bereiche sind klar

voneinander getrennt und eine Koexistenz des y-FeSi, mit den anderen Phasen wird nicht
beobachtet.
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Wiihrend der Implantation unter den geschilderten experimentellen Bedingungen verursacht die
Tonenstromdichte von 0.2 pA/cm” fiir die *'Fe- bzw. 4.4 pA/cm’ fiir die **Fe-Atome eine
lokale Ubersittigung von Eisenatomen in der Si-Matrix. Die sehr geringe Loslichkeit, die
groBe Mobilitit der Fe-Atome im Silizium und die Implantationstemperatur von 350°C
erméglichen die Nukleation und das Wachstum von Silizidprizipitaten. Die Keimbildung

- erfolgt dabei im Bereich des Implantationsprofils statistisch verteilt und wird begiinstigt durch
Defekte, die durch die Implantation erzeugt werden.

Die vorgestellten FErgebnisse der CEMS-Phasenanalyse zeigen, dafl wunterhalb einer
maximalen Eisenkonzentration von 10 at.% nur das y-FeSi, entsteht, woraus geschlossen
werden kann, daB sich wibrend der Implantation bei 350°C die Eisenatome mit den

" Siliziumatomen der Matrix ausschlieBlich Keime der metastabilen y-Phase bilden. Die
Nukleation dieser Phase wird ermoglicht durch die gute Kompatibilitit des Silizid- zum
Siliziumgitter und fithrt zum pseudomorphen Wachstum von kleinen Prizipitaten, die in zwei
epitaktischen Bezichungen zum (111) orientierten Silizinm existieren konnen [124]. Wie bei
der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung kann davon ausgegangen werden,
daB die y-Priizipitate Durchmesser von 1 - 2 nm haben [119]. Die groBere Gitterfehlanpassung
der o~ (0.7 % [162,163]) und B-Phase (-1.45 % bzw. +5.5 % [124]) verhindert dagegen deren
Keimbildung. Wihrend der weiteren Implantation nimmt der Eisenanteil zu und die
vorhandenen kleinen y-Prizipitate wachsen. Beim Erreichen einer kritischen GroBe ist die
pseudomorphe y-Phase dann nicht mehr stabil und die Minimierung der Gesamtenergie des
Systems kann nur noch durch den Phaseniibergang zur a- oder B-Phase erreicht werden
(vergleiche hierzu auch Abschnitt 2.4. und Gleichung 2.6.). In Abhingigkeit von den lokalen
Bedingungen (Gitterfehlanpasung, Orientierung, Defekte, Spannungen, Grenzflicheneffekte,...)
konnen sich dabei beide Phasen bilden.

Die Bildung der Hochtemperatur-o-Phase bei einer Temperatur deutlich unterhalb der
Phaseniibergangstemperatur von 960°C kann auf die Nichtgleichgewichtsbedingungen wihrend
der Implantation und den Energieeintrag durch die Projektilionen zuriickgefithrit werden. Im
Vergleich mit der B-Phase ist die Bildung der a-Phase aufgrund der bessere Kompatibilitit zur
Si-Matrix und der geringeren Gitterfehlanpassung (d.h. eine geringere Oberflichenenergic)
begiinstigt. Die Minimierung der Gesamtenergie kann daher bei diesen kleinen Prizipitaten
dazu fithren, daB der Energiegewinn fiir die Prizipitate der a-Phase groBer ist als fiir die der
-Phase.

Wie oben dargestellt ist, findet wihrend der Implantation nur die Keimbildung der y-Phase
statt, was zuniichst im Widerspruch zu den CEMS-Ergebnissen steht, wonach bei héheren
Dosen keine y-Phase gefunden wird. Da im Verlauf der Implantation die o- und B-Prizipitate
aufgrund der in -der Matrix herrschenden Konzentrationsunterschiede und des Prozesses der
Ostwald-Reifung weiter anwachsen, vergrofert sich deren Volumenanteil. Dadurch wird das
fiir die Nukleation zur Verfiigung stehende freie Volumen in der Si-Matrix stindig verkleinert
und zu einer Verringerung der Nukleationsrate fiihrt. Desweitern verursachen die sich
zwischen den Priizipitaten ausbildenden Konzentrationsunterschiede Diffusionsgradienten, die
mit zunehmender GroBe der o~ und B-Prizipitate eine zunehmende Auflsung der kleinen
v-Prizipitate durch die Ostwald-Reifung und das weitere Wachstum der grofen Prizipitate zur
Folge hat. Dieser Effekt fiihrt ebenfalls mit hoherem Eisenanteil zu einer weiteren

Verringerung der Nukleationsrate der y-Phase.
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Aufgrund der mit CEMS gefundenen klar abgegrenzten Bereiche der Phasenbildung folgt, daf
die Nukleation der y-Phase oberhalb der kritischen Konzentration stark verringert ist, bzw.
ganz unterbunden wird. Das volistindige Fehlen des y-FeSi; in den CEM-Spektren deutet
vielmehr darauf hin, daB beim Uberschreiten der kritischen Konzentration die schon

bestehenden y-Prizipitate aufgrund ihrer anwachsenden Grofe sich in die o~ und B-Phase
umwandeln oder sich auflosen.

Das beobachtete Verhalten der Phasenbildung bei maximalen Eisenkonzentrationen von iiber
30 at.%, d.h. die Verringerung des Anteils der a-Phase bis hin zu deren Verschwinden, kann
cbenso anhand dieses Modells verstanden werden. Zunichst ist die Bildung des o-FeSi;
aufgrund seiner strukturellen Eigenschaften (Kompatibilitit zur Si-Matrix) gegeniiber dem
B-FeSi; bevorzugt ist, was auch zu dem groBeren Anteil der a-Phase bei geringeren
Konzentrationen fiihrt. Mit zunehmendem Fisenanteil wachsen die o-Prizipitate soweit an, da
die a-Phase (vergleichbar mit der y-Phase) nicht mehr existieren kann und sich in das B-FeSi;
uwmwandelt. Die Minimierung der Freien Energie des Systems wird dann nicht mehr durch die
Flichenanteile, sonder durch die Volumenbeitrige bestimmt (Gleichung 2.6.). Da eine
GrofBenverteilung der Prizipitate mit einer mittleren Ausdehnung und einer gewissen Breite
vorliegt, gehen die a-Priizipitate somit nach und nach in die thermodynamisch stabile 3-Phase
iiber, wodurch die kontinuierliche Abnahme des o-FeSi-Anteils entsteht. Das Einsetzen der
Bildung des e-FeSi ist dann auf den hohen Eisenanteil in der Si-Matrix und die im Vergleich zu
den Disiliziden geringere Bildungsenthalpie das Monosilizids [213] zuriickzufithren.

Das vorgestellte Modell der Phasenbildung wird ebenso durch die CEMS-Ergebmsse bestiitigt,
die an Proben mit unterschiedlicher Implantationsreihenfolge der *°Fe- und *'Fe-Atome
gewonnen wurden. An der zuerst mit den “'Fe-MoBbauer-Sondenatome (7 x 10 cm*) mit
200 keV implantierten Probe wird nach dem Erreichen der Gesamteisendosis von 3 x 10 em™
die Bildung eines Phasengemisches aus o~ und B-FeSi; festgestellt. Nach den Vorhersagen des
Modells fiihrte die *'Fe-Implantation zunichst zur Nukleation des y-FeSi,, das dann mit
zunehmender Dosis und Prizipitatgrofie in die o- oder B-Phase iibergeht. Fiir die Probe mit
der umgekehrten Implantationsreihenfolge zeigen die CEMS-Ergebnisse eine fast 1dennsche
Phasenzusammensetzung. Entsprechend dem Modell konnen die zuletzt implantierten *Fe-

Atome, die dann zunichst in der Si-Matrix gel6st sind, zum Wachstum der schon bestehenden
Prizipitate der o- und -Phase beitragen, oder neue Keime der y-Phase bilden. Es kann daher
aus dem Fehlen der y-Phase im Spektrum geschlossen werden, daB in diesem Stadium der
Implantation keine Nukleation der y-Phase mehr stattfindet. Dies bestitigt die weiter oben
gemachte Annahmen einer verringerten Nukleationsrate, einer behinderten Keimbildung und
der Auflésung der noch existierenden y-Prizipitate.

Aufgrund der groflen Mobilitit der FEisenatome in der Si-Matrix bel der
Implantationstemperatur von 350°C kénnte man die Diffusion der Eisenatome und damit
eine Verbreiterung der Implantationsprofile erwarten. Die Betrachtung der
Konzentrationsverteilungen zeigt im Vergleich mit den berechneten Implantationsprofilen, daBl
eine solche Verbreiterungen wihrend der Implantation nicht stattgefunden hat. Hieraus kann
geschlossen werden, daB durch die thermische oder strahlungsnﬂuzaerte Diffusion bei der
Implantationstemperatur von 350°C kein langreichweitiger Transport der implantierten
Eisenatome erfolgt, wie er z.B. nach den Temperungen beobachtet wird. Die Atome, dic am
Ende ihrer Projektilbahn zur Ruhe kommen, diffindieren lediglich zu den nichsten
umgebenden Prizipitaten und tragen so zu deren Wachstum bei.
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Wie in der Literatur dargestellt ist, kaon ein Zusammenhang zwischen dem
Konzentrationsverlauf und der Groflenverteilung der erzeugten Prizipitate bestehen.
Demzufolge kémnten nach dem hier entwickelten Modell in - den Flanken der

Implantationsprofile kleine y- und im Zentrum grofie o~ und B-Prizipitate zu erwarten sein.
Experimente, bei denen mit der Implantation oder Bestrahlung solche Gréfenverteilungen von
Priizipitaten erzeugt wurden, zeigen diese tiefenabhingige Existenz der verschiedenen Phasen
und bestitigen damit das hier vorgestellte Modell fiir die Phasenbildung [4,120,122].

Da bei den hier prisentierten DCEMS-Ergebnissen (s. Abschnitt 6.1.5, Abb.6.31) in den
Profilflanken keine y-Phase gefunden wird und eine tiefen- bzw. konzentrationsabhingiges
Phasenzusammensetzung aus o~ und [-Phase vorliegt, kann erstens daraus geschlossen
werden, daB8 die Prizipitatgrofie oberhalb der kritischen Existenzgrofe fiir die y-Phase liegen
mub. Zweitens, daB im Bereich der Profilmitte gréBer Prizipitate vorliegen miissen, die die
Existenz der $-Phase gegeniiber der o-Phase begiinstigen. Diese Schlufolgerungen werden
auch durch die TEM-Untersuchungen bestitigt, wobei die gefundenen Grofenunterschiede fiir
die verschiedenen Bereiche des Implantationsprofils nur gering sind. Dieser Sachverhalt hat
dann, wie im folgenden Abschnitt gezeigt wird, fiir die weitere Entwicklung der
Konzentrationsverteilungen wihrend den anschlieBenden Temperungen entscheidende
Auswirkungen.

6.1.9.2. Temperung

Wihrend der Temperung koémnen die gleichen Prozesse ablaufen wie sie schon im
Zusammenhang mit der Implantation behandelt wurden (Nukleation, Phasenbildung,
Phaseniiberginge, thermische Diffusion, Ostwald-Reifung). Ebenso kénnen weitere Effekte
auftreten, wie z.B. die Koaleszenz von Prizipitaten oder das Ausheilen und die Relaxation der
Kristallgitter. In Abhéngigkeit von den gewihlten Parametern der Implantation und der
Temperung kénnen dann geschlossene Schichten, oder wie in dieser Arbeit, charakteristische

Strukturen erzeugt werden.

Nach der Temperung ist bei den meisten Proben infolge der thermischen Diffusion eine
langreichweitige Verlagerung von Eisenatomen bis hin zur Oberfliche festzustellen. Ursache
dafiir sind die, durch die Implantation erzeugten groBen Konzentrationsunterschiede und die
Oberfliche selbst, die als Barriere fiir die Diffusion wirkt. Einen weiteren Einfluf hat das
Ausheilen des Kristallgitters der Si-Matrix und der damit verbundene Flul von Defekten, der
die Diffusion der Eisenatome zur Oberfliche unterstiitzt. Im Gegensatz zur langreichweitigen
thermischen Diffusion fithrt die Ostwald-Reifung lediglich zu einem riumlich eng begrenzten
FluB von FEisenatomen zwischen den Prizipitaten. Das tatsichliche Diffusionsverhalten ist
daher eine Uberlagerung der verschiedenen Prozesse und wird durch viele Einfliisse bestimmt.
Aufgrand des im vorangegangenen Abschnitts entwickelten Phasenbildungsmodells fiir die
Implantation und der DCEMS-Ergebnissen wurde zunichst eine tiefenabhiingige
GroBenverteilung der Prizipitate postuliert und mit TEM-Untersuchungen bestitigt. Da aber
die Prizipitate nicht gréBer als 20 nm sind und nur geringe Grofenunterschiede iiber den
Verlauf des Implantationsprofils gefinden werden, kann dazu filhren, daB zwar wihrend der
Temperung die Prizipitate aufgrund der Ostwald-Reifing wachsen, aber gleichzeitig das
,Auseinanderlaufen” der Konzentrationsprofile durch die dominierende thermische Diffusion

stattfindet.
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Die Bildung der Strukturen (Abschnitt 6.1.6.) kann ausgehend von einer Prizipitatverteilung in
der lateralen Ebene verstanden werden. Die in der Schicht nach der Implantation zufillig
verteilten Prizipitate wachsen wihrend des Temperns aufgrund der Ostwald-Reifung. Dabei ist
das Wachstum von grofien Prizipitaten begiinstigt und kleine Prizipitate 16sen sich auf. Dies
geschieht so lange, bis sich mit zunehmender Priizipitatgrofe ein Gleichgewicht der
Diffusionsgradienten in der lateralen Ebene zwischen den Prizipitaten eingestellt hat. Dieser
stationire Zustand verhindert dann das weitere Wachstum in der Ebene, da sich die
Diffusionsgradienten zwischen den Prizipitaten gegenseitig kompensieren und damit keine
~ Diffusionsstrome mehr fliefen kénnen. Dies fiihrt zum einen dazu, daB das Wachstum der
Prizipitate nur noch in die Richtungen senkrecht zur Ebene méglich ist, d.h. hin zur Oberfliche
oder ins Substrat. Dadurch entsteht unter Beriicksichtigung der unterschiedlichen
Ausdehnungen (Tiefe und Ebene) und der vorgegebenen Orientierung des Si-Kristalls
die tiefenunabhingige Form der Strukturen. Zum anderen verhindert dieser
Gleichgewichtszustand, dafl wihrend der zweiten Temperung eine Veriinderung der Strukturen
stattfindet. ‘

Die phasenabhingige Ausbildung der Strukturen infolge der Ostwald-Reifung und der
Koaleszenz der Prizipitate kann auf die unterschiedlichen anisotropen Grenzflichenenergien
zuriickgefiihrt werden. Die geringe Anisotropie bei der B-Phase fiilhit zu der ovalen
Prizipitatform. Fiir die a-Phase existiert hingegen eine stark bevorzugte Wachstumsrichtung,
die die Bildung von linglichen Prizipitaten verursacht, deren Koaleszenz dann die
netzwerkartige Struktur erzeugt.

DaB fiir beide Phasen keine bevorzugte Orientierung der Strukturen in der Ebene, aber
jeweils eine Textur der Silizidgitier und Orientierungsbeziehungen zur Si-Matrix gefunden
wird, deutet auf den EinfluB von weiteren Effekten hin. So koénnen z.B. Gitterschidigungen,
Verzerrungen oder Spannungen in den Schichten dazu fiihren, daB die Grenzflichenenergien,

stark von den lokalen Bedingungen abhingen und dadurch die zufillige Orientierung der
Strukturen entsteht.

Die unverinderte Struktur und der erzielte B—>a-Phaseniibergang infolge der zweiten
einstiindigen Temperung bei 1150°C zeigt an, daB die o-Phase nur durch die Umordnung des
Silizidgitters entsteht. Im Gegensatz dazu, kann der o—>f-Phaseniibergang mit der
einstiindigen Temperung bei 900°C nicht erzielt werden. Da die Nukleation der 3-Phase an der
Silizid/Si-Grenzfliche erfolgt, vorzugsweise an Defekten oder Stellen, die die Keimbildung
energetisch begiinstigen, behindern die ausgeheilten und relaxierten Kristallgitter den
nukleationskontrollierten  o—>f-Phaseniibergang. Hierbei spielen ebenso das schon
Vorhandensein von Keimen der B-Phase, als auch die Grofe der gesamten Oberfliche der
Silizidprizipitate und das Wachstum von Strukturen eine wesentliche Rolle. Daher wird
deutlich, warum bei implantierten Proben, bei denen beide Phasen in Form von kleinen
Prizipitaten vorliegen, der o—>B-Phaseniibergang schon durch eine einstiindige Temperung bei
900°C erreicht wird.

Ausgehend vom y-FeSi; bewirkt die Temperung bei 900°C die Bildung der B-Phase.
Dabei kann das Modell der Phasenbildung durch die Tmplantation ebenfalls auf den
y—>B-Phaseniibergang angewendet werden, da die wihrend der Temperung anwachsenden
v-Prizipitate dann beim Erreichen der kritischen Grfe in die B-Phase iibergehen.
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Die schon erwihnte Umordnung der Silizidgitter wihrend der a<>f3-Phaseniiberginge hingt
desweiteren vom unterschiedlichen Fisenanteilen der jeweiligen Phasen ab. Wihrend bei der a-
Phase wegen der Eisenfehlstellen beim o—>p-Phaseniibergang ein Defizit an Eisenatomen
entsteht, ist beim B—>o-Phaseniibergang ein UberschuB an Eisenatomen vorhanden.

Die bei der Temperung mit Halogenlampe bei 1150°C beobachtete Bildung eines
geringen Aanteils des e-FeSi konnte anhand dieser Tatsache erklirt werden. Nach dem
B—>a-Phaseniibergang sind in dem Silizidgitter der o-Phase iiberzihlige Eisenatome
vorhanden, die aufgrund der niedrigeren Bildungsenthalpie des Monosilizids [213] mit Si-
Atomen des Disilizid das e-FeSi bilden. Die geringe Anzahl der freien Fisenatome, die an
diesem ProzeB beteiligt sind und die umgebende Kristallstruktur der neu gebildeten a-Phase
fiihren dann letztendlich dazu, daB die Umwandlung des Monosilizids in das Disilizid
energetisch begiinstigt ist. Es ist daher anzunehmen, daB die kurze Zeitspanne von 30 s fiir
diesen Phasentibergang nicht ausreichend ist, da nach einstiindigen Temperungen kein Anteil

an s-FeSi nachweisbar ist.

Wie in dieser Arbeit gezeigt ist, konnen mit der Ionenstrahlsynthese grofe Prizipitate und
Silizidstrukturen erzeugt werden. Experimenten, die unter vergleichbaren Bedingungen bzgl.
Tmplantationsenergie, Ionenstromdichte, Dosis und Temperatur durchgefiihrt wurden, fiirten
dagegen zur Bildung von geschlossenen Schichten (z.B. [9]). Der Vergleich der Experimente
zeigt dabei, daB das Wachstum wibrend der Temperung sehr empfindlich von der
GréBenverteilung der Prizipitate abhingt. Da die hier verwendeten Implantationsenergien,
Dosen und Ionenstromdichten (infolge der *’Fe- und **Fe-Implantationen) keinen EinfluB auf
die gefundene Phasenbildung zeigen, mufl die Implantationstemperatur als bestimmender
Parameter angesehen werden. Diese Annahme wird auch dadurch bestitigt, daB bei den in der
Literatur beschriebenen Experimenten unterschiedliche Verfahren der Messung der
Probentemperatur (Thermoelement an den verschiedensten Orten an der Probe und am
Probenhalter) und verschiedene Methoden zur Erreichung der gewiinschten Temperatur
(ohmsche Heizung, Heizung durch den Ionenstrahl) verwendet wurden. Die Ergebnisse kénnen
daher nur bedingt miteimander verglichen werden, da die Abstimmung der
Implantationsparameter die letztendliche Grofenverteilung der Priizipitate bestimmt, und somit
das weitere Verhalten wihrend der Temperung festlegt.




6.2. Ionenstrahlinduzierte und thermische
Kristallisation und Phasenbildung

Nachdem im Kapitel 6.1. die Phasenbildung der Silizide bei der Tonenstrahlsynthese untersucht
wurde, sollen nun die Ergebnisse fiir ein zweites Ionenstrahlverfahren, die ionenstrahlinduzierte
Kristallisation und Phasenbildung (IBIEC, ion beam induced epitaxial cristallization) vorgestellt
werden. Im Gegensatz zur Ionenstrahlsynthese wurden beim IBIEC-Prozef die Eisenatome
(7.0 x 10%cm™ bis 2.0 x 10" cm’™®) mit 200 keV bei Raumtemperatur in das Silizium implantiert
und anschlieBend mit 500 keV und 1 x 10'°cm™ Si"-Ionen bei 350°C bestrahlt (s. Kapitel 3).
Diese Bestrahlung 16st die Phasenbildung aus und bewirkt die Rekristallisation des zuvor
amorphisierten Siliziums.

Erste Untersuchungen mit der MoBbauerspektroskopie wvon Proben, die bei
Raumtemperatur implantiert wurden, sind vom Ehepaar Sawicki et al. [95-103] durchgefijhrt
worden. Wie in Abschnitt 5.2. dargestellt wurde, konnte aber keine endgiiltige Deutung der
Ergebnisse gewonnen werden. Lin et al [156] gelang es erstmalig 1992 mit dem
IBIEC-Prozefl das pseudomorphe y-FeSi; zu erzeugen, das nach der Bestrahlung als kleine
Prizipitate mit Ausdehnungen von 1 - 2 nm in der rekristallisierten Si-Matrix vorliegt
[118,119,122]. Die Ausfiihrungen in Abschnitt 5.3.3. bzgl der Bildung und der
Charakterisierung dieser metastabilen Phase mittels der M68bauerspektroskopie verdeutlichen
die gegenwirtige Diskussion und waren Ausgangspunkt fiir die hier vorgesteliten Experimente.

6.2.1. Augerelektronen-Spektroskopie
6.2.1.1. Implantierte Proben

In Abbildung 6.44. sind die mit der AES-Tiefenprofile-Analyse bestimmten
Konzentrationsverteilungen der implantierten Proben abgebildet. An die Kurven wurde jeweils
eine GauBverteilung angepalit und die Werte der maximalen Eisenkonzentrationen, Rp und ARp
bestimmt (Tab. 6.IX.). Der Vergleich mit den berechneten Kurven in Abbildung 6.1. in
Abschnitt. 6.1.1. zeigt bzgl. der Form der Profile ein gute Ubereinstimmung und zeigt, daB das
Zerstiuben der Oberfliche mit dem verwendeten Zerstiubungskoeffizienten im Rahmen der
Ungenauigkeiten angemessen beriicksichtigt wurde. Die bestimmten Werten in Tabelle 6.1 und
6.IX. zeigen, daB fiir alle Proben nur geringe Abweichungen fiir die maximalen
Eisenkonzentrationen vorliegen, wogegen fiir die Rp- und ARp-Werte Unterschiede feststellbar
sind. Die Ursache fiir diese Abweichungen ist die mechanische Bestimmung der Tiefe der
Sputterkrater nach der AES-Analyse. Besonders bei diesen Proben waren wegen der Wolbung
der Probenoberflichen nach der Implantation die Tiefenmessungen erschwert. Der dadurch
hervorgerufene Fehler fiihrte dann bei der Umrechnung von der Zeit in die Tiefenskala zu den
Abweichungen, die auch innerhalb dieser Probenserie festzustellen sind. Diese Verformungen,
die im Gegensatz zu den bei 350°C implantierten Proben auftraten, konnen durch Spanmumgen
in den Schichten verursacht sein, die infolge der Schiidigung und Amorphisierung durch die
Implantation bei Raumtemperatur entstehen.

Wie bei den in Abschnmitt 6.1.2. beschricbenen AES-Messungen ist ebenfalls eine
Verschiebung der Si(KLL)-Augerlinic zu hoheren Energien fiir die Proben vorhanden. Die
Verschiebung erfolgt, wie auch in Abschnitt 6.1.2.3. dargestellt ist, in Abhdngigkeit vom
Verlauf der Konzentrationsverteilung.
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Abb. 6.44.: Mit AES-Tiefenprofile-Analyse bestimmte Konzentrationsverteilungen des Eisens
der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten Proben.

Tab. 6.IX.: Mit der AES-Tiefenprofil-Analyse bestimmten Werte der mittleren projizierten
Reichweiten Rp, der projizierten Standardabweichungen ARp und der maximalen
Eisenkonzentrationen.

6.2.1.2, Bestrahlte Proben

Die in Abbildung 6.45. dargesteliten Konzentrationsprofile weisen nach der Bestrahlung
deutliche Verinderungen auf Bei der Probe mit der niedrigsten Dosis sind grofe
Schwankungen der Konzentrationswerte vorhanden, die auf die sehr geringen Konzentrationen
und die AES-Nachweisempfindlichkeit zuriickzufiihren sind. Die beiden mit 2 x 10'°cm™ bzw.
5 x 10%cm? implantierten Proben zeigen im Vergleich zum implantierten Zustand nach der
Bestrahlung eine Verringerung der maximalen Eisenkonzentrationen und die Verlagerung der
Profilschwerpunkte in groflere Tiefe. Diese Verinderungen sind durch den nuklearen
Energieverlust verursacht, der Stoflkaskaden entstehen 1iBt, die zu einer Durchmischung der
implantierten Konzentrationsverteilungen fithren. Die Berechnung der Reichweitenverteilung
der 500 keV Si-Ionen mit TRIM95 ergab eine mittlere projizierte Reichweite von 735 nm und
eine projizierte Standardabweichung von 157 nm. Dadurch kann ansgeschlossen werden, daf
Si-Atome wihrend der Bestrahlung in die Eisenverteilung implantiert werden.

Im Gegensatz dazu ist bei der mit 3 MeV Sj-Jonien bestrahlten Probe (Abschnitt 6.1.2.2.
und 6.1.3.) keine Verinderung des Profils feststellbar, da der hier wirkende elektronische
Energieverlust nur zu einer Energiedeposition ohne Ausbildung von ausgedehnten Kaskaden

bewegter Atome fiihrt.
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6.2.1.3. Getemperte Proben

Die in Abbildung 6.46. gezeigten Tiefenprofile der mit 1und 2 x 10"cm™ implantierten Proben
weisen nach der Temperung bei 900°C bzw. 1150°C ihnliche Verinderungen auf Unter
Verringerung der maximalen Eisenkonzentrationen laufen die Profile auseinander und
tiefenabhingige Konzentrationsschwankungen sind feststellbar. Ebenso kann die
temperaturabhingige Bildung von SiO:-Schichten an den Oberfliche (900°C: 10 - 25 nm,
1150°C: 30 - 40 nm) nachgewiesen werden.

SEM-Aufnahmen von den Flanken der Sputterkrater im Bereich der Eisenprofile zeigen
helle und dunkle Strukturen, die an die in Abschnitt 6.1.6 untersuchten Silizidstrukturen
erinnern. Mit der AES-Punktanalyse kann in den hellen Gebieten Eisen und Silizium
nachgewiesen werden, wogegen in den dunklen Bereichen nur Silizium vorhanden ist. Das
Aufireten der tiefenabhingigen Konzentrationsschwankungen kaun daher wie im Abschnitt
6.1.2.2. auf die Bildung von lateralen Strukturen wihrend der Temperung zuriickgefiihrt
werden.
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Abb. 6.46.: Konzentrationsprofile der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten und
mp imp
getemperten Proben.

6.2.2. Konversionselektronen-MoBbauerspektroskopie

6.2.2.1. Implantierte Proben

Die CEM-Spektren in Abbildung 6.47. zeigen fiir alle Proben ein breites und symmetrisches
Dublett. Wie in Abbildung 6.48. dargestellt ist, nimmt die Lage der Minima mit zunehmender
Dosis linear ab und der Abstand der Maxima in Abbildung 6.49. zeigt fiir geringe Dosen einen
steilen Abfall und ist dann bei den hohen Dosiswerten konstant.

Die Auswertung der Spektren erfolgte unter der Annahme, dal eine Silizidbildung
stattgefunden hat. Aufgrund der Spektrenform (symmetrisch und breite Aufspaltung) wurde
daher zumdchst das y-FeSi; als wahrscheinlichste Moglichkeit in Erwiigung gezogen. Dabei
wurde wie in Abschnitt 6.1.4.1. beschricben, das Strukturmodell von A. Svane und
N.E. Christensen, sowie die Literaturwerte fiir die Linienlagen nach [135] als Ausgangswerte
verwendet (s. Tab. 6.I1L). Die berechneten Hyperfein-Parameter (Tab. 6.X.) und die Form der
MboBbauerspektren weisen auf die Existenz des y-FeSi, hin, was auf Seite 90 noch ausfiihrlich
diskutiert wird.

Eine Aufwertung unter der Annahme, dafl eine Mischung aus hauptsichlich y-FeSi; und
geringen Anteilen an o~ und B-FeSi; vorliegt, zeigt aufgrund der unzureichenden Anpassung
der Spektren und der Hyperfein-Parameter, dal die Existenz der o- und B-Phase
ausgeschlossen werden kann. Desweitern kann die Existenz des amorphen FeosSi
ausgeschlossen werden. :
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Abb. 6.47.: CEM-Spektren der implantierten Proben.
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Tab. 6.X.: Hyperfein-Parameter aller Auswertungen, die mit den zwei, nicht aufgeldsten
drupoldubletts des y-FeSi; durchgefithrt wurden

I 0.404(13) 0.572(2) 0.195(7) .
i 0.386(13) | -0.230(2) 0.195(7) 49.4
I 0.381(6) 0.521(1) 0.163(3) 50.3
i 0.375(5) -0.195(1) 0.166(3) 49.7
I 0.357(7) 0.501(1) 0.163(4) 49.4
I 0.372(8) -0.192(1) 0.157(5) 50.6
I 0.367(3) 0.480(1) 0.155(2) 50.4
I 0.350(3) -0.191(1) 0.157(2) 49.6
I 0.353(3) 0.475(1) 0.153(2) 50.0
i 0.351(3) -0.187(1) 0.157(2) 50.0
I 0.343(3) 0.471(4) 0.159(2)

I 0.353(3) -0.185(4) 0.151(2)

I 0.372(14) 0.520(2) 0.155(9)
I 0.363(14) -0.175(2) 0.171(8) 49.3
i 0.355(4) 0.505(4) 0.158(2) 49.7
I 0.365(4) -0.180(1) 0.162(2) 50.3
I 0.352(3) 0.505(4) 0.158(2)
I 0.386(13) -0.230(2) 0.162(2)

0.352(2) 0.495(1) 0.161(1

0.43(1) 43(1) | 0.202)
0.30(3) -0.16(1) 0.18(2) 43.0

49.9
50.1

I
Bi
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6.2.2.2. Bestrahlte Proben

Die Spektren der bestrahlten Proben in Abbildung 6.50. sind nahezu identisch und die
Auswertung der Spektren erfolgte mit den Hyperfein-Parametern der y-Phase. Fiir Probe mit
der niedrigsten Dosis liegt im Vergleich zum implantierten Zustand eine Verringerung des
Abstandes der beiden Maxima bei unverinderter Lage des Minimums vor. Dagegen zeigt die
mit 2 x 10°cm™ implantierte Probe nur eine sehr geringe Verinderung des Spektrums und der
Hyperfein-Parameter und bei Probe mit der nichst hheren Dosis ist fast keinerlei Verinderung
nach der Bestrahlung festzustellen. Wie nach der Bestrahlung zu erwarten war, zeigen die
berechneten Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.X. das Vorliegen des y-FeSi, an.

I T I T I T T
7x 10’5cm'2 '
=
O
N
U
>
L1
2 x 10%em™
Lyl
=
‘_
<[
1
L]
o |, o
- 5x 10%em™
e e it
i i | 1

ﬂ ! L
-1 O +]
VELOCITY Cmm/s )
Abb. 6.50.. CEM-Spektren der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten und

anschlieBend bestrahlten Proben. Die Bestrahlung erfolgte mit 500 keV Si-Tonen und
1x 10*°cm™ bei 350°C.



Der Vergleich der CEM-Spektren des y-FeSi, in Abbildung 6.20. mit den Spektren in
Abbildung 6.50. und der Hyperfein-Parameter in Tabelle 6.IIl. und 6.X.zeigen nur sehr
geringfiigige Unterschiede. Diese Betrachtung bestitigt, dall nach der Bestrahlung das y-FeSi; .
vorliegt. Die geringen Unterschied kdénnen, wie auch schon in Abschinitt 6.1.4.5. diskutiert
wurde, ihre Ursachen in den zwei verschiedenen Herstellungsweisen haben. So kann eine
gering abweichende mittlere Prizipitatgrofie, Defekte in der Si-Matrix oder Spannungen in den
Grenzflichen dazu fiihren, daBl die Hyperfein-Parameter geringfligig variieren.

Die Tatsache der identischen CEM-Spektren von der mit 5 x 10'°cm™ implantierten Probe
vor und nach der Bestrahlung (bei den niedrigeren Dosen nahezu identisch), fiihrt zu der
SchluBfolgerung, daB sich die y-Phase schon wihrend der Implantation bei Raumtemperatur
gebildet haben konnte. Dies setz aber voraus, dal} kristalline Bereiche in der amorphisierten Si-
Matrix vorliegen, die die Bildung dieser pseudomorphen Phase erméglichen. Da die
Implantationsdosen zwar schon oberhalb der Amorphisierungsschwelle liegen, aber die
Probentemperatur aufgrund der Heizung durch den Ionenstrahl tatsichlich ca. 90°C betrug,
konnte ein teilweise strahleninduzierte Ausheilung der Si-Matrix stattgefunden haben.

Im Gegensatz zu den drei Proben mit den niedrigsten Dosen, bei denen wegen des geringen
Eisenanteils die Bildung des y-FeSi, zu erwarten war, weist die mit der nichst héheren Dosis
von 1.0 x 10"cm?® (14.2 at.%) implantierte Probe nach der Bestrahhmg ein deutlich
unterschiedliches MéBbauerspektrum (Abb. 6.51.) auf Die Auswertung des Spektrums mit
den zwei Quadrupoldubletts der y-Phase konnte aber nicht zufriedenstellend vorgenommen
werden, woraus geschlossen werden kann, daf die Bestrahlung nicht zur Bildung des y-FeSi,
gefiihrt hat. Wie in der aktuellen Literatur [122,214] gezeigt wird, kann bei hohe
Eisenkonzentration (28 at.%) ein Phasengemisch aus o~ und B- FeSi, durch die Bestrahlung
entstehen. Unter Beriicksichtigung dieses Ergebnisses konnte das Spektrum zufriedenstellend

mit einem Phasengemisch aus o~ und B-Phase ausgewertet werden.

1x10Vem?
I'=0.315 mm/s

B-FeSi,: 46.8 %
I 6 =0.128 mm/s, A = 0.404 mn/s
IT: 8 =0.143 mm/s, A = 0.442 mm/s

—’J\L a-FeSiz: 53.2 %
I: 3 = 0.057 mm/s, A = 0.472 mm/s
W I: 5 = 0.130 mm/s, A = 0.738 mm/s
————‘\-——_'/ )
! . I )
N R
VELOCITY (mm/s )

RELATIVE EMISSION

Abb. 6.51.: CEM-Spektrum der mit 200 keV und 1 x 107cm? bei Raumtemperatur
implantierten und anschliefend bestrahlten Probe. Die Bestrahlung erfolgte wie bei den

Proben mit den geringeren Dosen mit 500 keV Si-Ionen und 1 x 10™cm” bei 350°C. Von

oben nach unten sind jeweils die beiden Quadrupoldubletts des f3- bzw. a-FeSi; dargestellt.
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Um auszuschliefen, daf sich das Phasengemisch wihrend der Bestrahlung bei 350°C mnur
aufgrund der erhdhten Temperatur gebildet hat, wurde implantiertes Probenmaterial von der
mit 1 x 10"cm™ implantierten Probe bei 350°C fiir 1 h (vergleichbar der Bestrahlungszeit) in
Ar-Atmosphire getempert. Der Vergleich der CEM-Spektren und der Hyperfein-Parameter
(Tab. 6.X.) der implantierten und der getemperten Probe zeigt keine Unterschiede. Da die
thermische Rekristallisation des Siliziums erst ab ca. 500°C einsetzt, mufl daher festgestellt
werden, daBl die Silizidbildung nur aufgrund der Bestrahlung erfolgt ist.

6.2.2.3. Getemperte Proben

Die CEM-Spektren der bei 1150°C getemperten Proben in Abbildung 6.52. weisen die

charakteristische Form des a-FeSi; auf, und die Hyperfein-Parameter bestitigen die Existenz
dieser Phase.
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T = 0.297(3) mm/s
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———/\L Ar=0. 411(8) mom/s
Ar=39.2 %, A21; = 1.43(25)

Sp= 0. 273(2) mm/s
Ag=0. 724(4) mn/s
A= 60.8 %, A21; = 0.72(5)

2 x10"cm™

T = 0.295(3) mm/s

8= 0. 209(4) mny/s

Ar=0. 411(7) mmw/s
Ar=41.1 %, A21;=1.39(19)
Op = 0273(2) /s

Ax= 0. 726(4) mm/s

a Ap=58.9 %, A21;= 0.70(5)
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Abb. 6.52.: CEM-Spektren der mit 200 keV und 1 x 107cm® bei Raumtemperatur
implantierten und anschliefend fiir eine Stunde im Ofen bei 1150°C getemperten Proben.

Die Spektren aller bei 900°C getemperten Probe in Abbildung 6.53. zeigen die fiir die B-Phase
typische Form. Bei der mit 2 x 10°cm” implantierten Probe kann aber eine deutliche
Verbreiterung wahrgenommen werden, die auf eine weitere Komponente im Spektrum
hinweist. Die Auswertung wurde daher unter der Annahme vorgenommen, daB hauptsichlich
das B-FeSi; und ein geringer Anteil der o-Phase vorliegen kann. Wegen des geringen Anteils
der a-Phase wurden deren Hyperfein-Parameter nach [171] fixiert und die Flichen der beiden
Quadrupoldubletts gleichgesetzt. Anhand der Hyperfein-Parameter in Tabelle 6. XL wird
deutlich, dafl der gemachte Ansatz zum Erfolg fiihrt und hauptsichlich das B-FeSi bei allen
Proben vorliegt. Die Bildung der $-Phase ist dabei unabhingig von der Art der Temperung
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(Ofen, Halogenlampen) und der implantierten Dosis. Gleichzeitig muf} festgestellt werden, dal3
ein geringer, aber mnicht vernachlissigbarer Anteil (0.6 - 13.8 %) der a-Phase bei fast allen
Proben nach der Temperung bei 900°C vorliegt. Das Aufireten der o-Phase zeigt keine
Systematik hinsichtlich des implantierten Ausgangszustandes und der Temperbedingungen. Die
Bildung der o-Phase unterhalb der Phaseniibergangstemperatur kann darauf zuriickgefiihrt
werden, dafl wihrend der Rekristallisation der amorphen Si-Matrix Defekte und Gitterschiden
in den Silizumkristall eingebaut werden, die die Bildung dieser Phase energetisch erméglichen.

Halogenlampe, 60 s
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7 x 10%cm?
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1x107em™
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Abb. 6.53.: CEM-Spektren der mit 200 keV bei Raumtemperatur implantierten und
anschlieBend bei 900°C im Ofen (1 k) bzw. mit Halogenlampe (60 s) getemperten Proben.
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6.2.3. Ionenstrahlinduzierte Phasenbildung und Vergleich mit der
Ionenstrahlsynthese

In diesem Abschnitt wird auf der Basis der vorgestellten Ergebnisse ein Modell der
ionenstrahlinduzierten Phasenbildung fiir die Eisendisilizide entwickelt und diskutiert. Durch
die Implantation der Eisenatome bei Raumtemperatur erfolgt die Amorphisierung der
Si-Matrix. Dabei kann keine Phasenbildung stattfinden und die Fisenatome sind in der
amorphen Matrix geldst. Durch die sich anschliefende Bestrahlung bei 350°C findet die
strahleninduzierte Rekristallisation des Si-Kristalls statt und es bilden sich Keime der y-Phase,
die als kleine Prizipitate vorliegen. In Abhingigkeit von der implantierten Dosis und dem
damit verbundenen Anteil an Eisenatomen in der Si-Matrix, kénnen die y-Prizipitate dann auch
soweit anwachsen, daB sie die kritische GroBe iiberschreiten und der Phaseniibergang zum

o~ und B-FeSi; stattfindet.

Wie bei der Ionenstrahisynthese werden fiir die Phasenbildung zwei Bereiche gefunden. Bei
niedriger Eisenkonzentrationen bildet sich das y-FeSi;, wogegen bei hoheren Werten ein
Phasengemisch aus o- und B-FeSi; entsteht. Da die Phasenbildung bei der Ionenstrahlsynthese
schon wihrend der Implantation bei 350°C vonstatten geht, wird beim IBIEC-Prozefl die
Phasenbildung erst durch die Bestrahlung ausgeldst. Da sich die Verfahren bzgl. der beteiligten
Prozesse unterscheiden, sollen im folgenden die Unterschiede als auch die Gemeinsamkeiten
herausgearbeitet und diskutiert werden.

Fiir die Silizidbildung muB bei beiden Verfahren das Vorhandensein einer kristallimen Si-
Matrix als notwendige Voraussetzung angeschen werden. Bei der Ionenstrahlsynthese wird
dies erreicht durch die erhohte Implantationstemperatur von 350°C, die zusammen mit
ionenstrahlinduzierten Prozessen die erzeugten Schidigungen des Siliziumkristalls schon
wiihrend der Implantation ausheilen 148t und damit eine Amorphisierung verhindert. Im IBIEC-
ProzeB wird die Rekristallisation erst durch die Bestrahlung bei 350°C erreicht.

Desweiteren ist fiir die Aktivierung der chemische Bindung in beiden Fillen eine erhdhte
Temperatur notwendig, die in Verbindung mit dem Energieeintrag wihrend der Implantation
und Bestrahlung die Phasenbildung erméglicht. Da die Energiedeposition bei beiden Verfahren
auf unterschiedliche Weise geschieht (nuklear bzw. elektronisch) kann gefolgert werden, dafl
ein kritischer Wert fiir den minimalen Energieeintrag existiert, der aber unabhingig von der Art
der Ion-Festkorper-Wechselwirkung ist.

Auffallend fiir das untersuchte Si-Fe-System ist der Zusammenahng zwischen der
Phasenbildung und der erzeugte Mikrostruktur. Die PrizpitatgroBe und die lokalen
Bedingungen in der Si-Matrix legen dabei die Bildung der jeweiligen Phasen fest, was zu dem
sehr dhnliche Verhalten bzgl. der Phasenbildung fiir die beiden Ionenstrahlverfahren fiihrt.
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7. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Phasenbildung der Fisendisilizide bei der
Ionenstrahlsynthese und der ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung
untersucht. Das Hauptgewicht der Bemiihungen lag dabei auf der Phasenanalyse mit
der integralen und tiefenselektiven Konversionselektronen-MdBbauerspektroskopie
(CEMS, DCEMS), sowie der Untersuchung der tiefenabhingigen wund lateralen
Konzentrationsverteilungen mit der Augerelektronen-Spektroskopie (AES).

Réntgendiffraktion (XRD), Transmissionselektronen-Mikroskopie (TEM) und Rutherford-
Riickstreuspektroskopie/Gitterfiilhrung  (RBS/C) dienten zur weiteren  strukturellen
Charakterisierung der implantierten, getemperten und bestrahlten Proben.

Ionenstrahlsynthese

Es wurden fiir die lonenstrahlsynthese mit 40 keV und 200 keV Eisendosen von 2 x 10"cm

bis 7 x 10”cm’ bei 350°C in n-leitendes Si(111) implantiert. Die dadurch erzielten maximalen
Eisenkonzentration reichen von weniger als 1 at% bis 44 at.%. Die erzeugten
Konzentrationsprofile sind bei den niedrigen Dosen vergrabene, wogegen bei den hochsten

Dosen das Zerstiuben der Oberfliche dazu fiihrt, daB die Fisenverteilungen bis an die
Oberfliche reichen.

Mit der CEMS-Phasenanalyse werden in Abhingigkeit von der Dosis bzw. der maximalen
Eisenkonzentration zwei unterschiedliche Bereiche fiir die Phasenbildung wihrend der
Implantation bei 350°C gefunden. Bei Konzentrationswerten kleiner als 10 at.% bildet sich des
metastabile y-FeSi;, wihrend bei hoheren Werten ein Gemisch aus o~ und B-FeSi;, entsteht. Die
Phasenzusammensetzung ist konzentrationsabhiingig, wobei bei niedrigen Konzentrationen
zunichst der Anteil der a-Phase iiberwiegt. Mit zunehmender Konzentration nimmt dieser
Anteil ab und die B-Phase stellt den Hauptanteil. Uber 30 at.% wird die Bildung des s-FeSi
beobachtet, und der Anteil des o-FeSi; nimmt in diesem Konzentrationsbereich weiter
kontinuierlich ab. Fiir Werte tiber 40 at.% kann nur noch ein Gemisch aus B-FeSi; und s-FeSi
nachgewiesen werden, wobei der Anteil des e-FeSi mit ansteigender Konzentration anwiichst.

Die Ergebnisse der tiefenselektive Phasenanalyse mit DCEMS zeigen einen Zusammenhang
zwischen dem Verlauf der Konzentrationsverteilung und der Phasenzusammensetzung. fm
Konzentrationsbereich < 30 at.%, in dem die Bildung der o~ und B-Phase vorliegt, nimmt mit
ansteigendem Konzentrationsprofil der Anteil des B-FeSi; gegeniiber dem Anteil des o-FeSiz
zu. Im Maximum des Implantationsprofils ist der Anteil der B-Phase maximal und nimmt mit
zunechmender Tiefe wieder ab. Im noch groBeren Tiefen hinter dem Maximum ist die
Phasenzusammensetzung nahezu konstant und tiefenunabhingig. Bei Konzentrationsprofilen
mit héheren Konzentrationen (> 40 at.%) wird korreliert mit dem ansteigenden Verlauf der
Konzentrationsverteilung die Abnahme des Anteils des B-FeSi; und eine Zunahme des Anteils
des g-FeSi festgestellt.

Die anschlieBenden Temperungen der implantierten Proben fithren auferund der Ostwald-
Reifing und Koaleszenz zum Wachstum von ausgedehnten Silizidstrukturen, die in
Abhingigkeit von der Phase unterschiedliche Formen aufweisen. Bei 1150°C entsteht das
a-FeSi;, welches in Form einer netzwerkartigen Durchdringungsstruktur vorliegt. Im

Gegensatz dazu wachsen bei 900°C groBe Priizipitate aus B-FeSi,, die isoliert in der Si-Matrix
eingebettet sind.
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Untersuchungen mit Scanning-Augerelektronen-Mikroskopie (SAM) zeigen, daf} die lateralen
Elementverteilungen unabhingig von der Tiefe sind, das bedeutet, daB die Silizidstrukturen als
Winde fiir die a-Phase bzw. flache scheibenformige Prizipitate fiir die -Phase in der (111)-
orientierten kristallinen Si-Matrix vorliegen. XRD und CEMS zeigen, dall beide Phasen eine
Textur und die Silizidgitter eine feste Orientierungsbeziehungen zum Siliziumkristall haben.
Mit einer zweiten, sich anschlieBende Temperung kann keine Verinderung der Strukturen
erreicht werden. Aufgrund der durchgefiihrten Temperexperimente kann festgestellt werden,
daB der o—>B- und B—>«-Phaseniibergang nukleationskontrolliert ist und durch interne
Umordnungsprozesse in den Silizidstrukturen vonstatten geht.

Die Ergebnisse der Phasenanalyse und der strukturellen Untersuchungen erlauben es, ein
Modell fiir die Phasenbildung und das Wachstum der Silizide zu entwickeln, das alle
Abschnitte der Silizidbildung wihrend der Ionenstrahlsynthese beschreibt: Die Nukleation
erfolgt entsprechend diesem Modell als y-FeSi;, das in Form von kleinen Prizipitaten vorliegt,
die mit zunehmenden Eisenanteil wihrend der Implantation anwachsen. Beim Erreichen einer
kritischen Grofe ist diese pseudomorphe y-Phase micht mehr stabil und geht in Abhingigkeit
von den lokalen Bedingungen in die a- oder B-Phase iiber. Mit ansteigendem Eisenanteil
wachsen die Prizipitate aufgrund der Ostwald-Reifung weiter, bis fiir das o-FeSi; ebenfalls
eine kritische GroBe erreicht wird. Diese Phase ist dann nicht mehr stabil und der
o—>B-Phaseniibergang findet statt. Mit der weiteren Zunahme des Eisenanteils findet dann fiir
alle o~Priizipitate der Phaseniibergang statt und der Anteil der a-Phase geht kontinuierlich
zuriick, Gleichzeitig ist der Eisenanteil geniigend hoch, damit sich das &-FeSi bilden kann,
dessen Anteil mit dem weiter zunehmenden Eisenanteil wichst.

Tonenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung

Fiir die ionenstrahlinduzierte Kristallisation und Phasenbildung wurden mit 200 keV
Eisendosen von 7 x 10%cm? bis 1 x 107cm? in n-leitendes Si(111) bei Raumtemperatur
implantiert. Um die Rekristallisation der dadurch amorphisierten Si-Substrate und die
Silizidbildung zu erzielen, schlo sich eine Bestrahlung mit 500 keV von 1 x 10°cm? Si*-Tonen

bei 350°C an.

Die Ergebnisse der CEMS-Phasenanalyse und die experimentellen Bedingungen lassen auf die
Bildung des y-FeSi; wihrend der Implantation schliefen. Die Bildung des o- und B-FeSi,
sowie anderer Silizidphasen kann dagegen fiir den ganzen untersuchten Dosisbereich

ausgeschlossen werden.
Nach der anschlieBenden Bestrahlung wird in den Proben mit Eisenkonzentrationen kleiner

als 7.5 at.% das y-FeSi, nachgewiesen, wogegen bei hoheren Konzentrationen die Bildung
eines Phasengemisches aus o~ und B-FeSi; erfolgt. Durch Tempermn der implantierten Proben
bei 900°C wird unabhingig von der Dosis und der Art der Temperung (Ofen und
Halogenlampe) das B-FeSi; erzeugt. Begiinstigt durch die lokalen Gegebenheiten in der
rekristallisierenden Si-Matrix entsteht ebenfalls ein geringer Anteil der ¢-Phase unterhalb der
Phasentibergangstemperatur von 960°C. Temperungen bei 1150°C filhren zur Bildung der

¢-Phase.
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Wie bei der Ionenstrahlsynthese wird ein Modell fiir die verschiedenen Abschnitte der
ionenstrahlinduzierten Kristallisation und Phasenbildung anhand der gewonnenen Ergebnisse
entwickelt. Demzufolge findet in der vollstindig amorphisierten Si-Matrix wihrend der
Implantation der Eisenatome bei Raumtemperatur keine Phasenbildung statt. Durch die
anschlieBende Bestrahlung rekristallisiert das Siliziumgitter und die Silizidbildung kann
einsetzen. Vergleichbar mit der Tonenstrahlsynthese erfolgt die Bildung von Prizipitaten, die in
Abhingigkeit vom implantierten FEisenanteil zunichst aus dem pseudomorphen vy-FeSi,
bestehen und dann mit anwachsender PriizipitatgroBe in das o~ oder B-FeSi, iibergehen.

Die Ionenstrahlsynthese und die ioneninduzierte Phasenbildung und Kristallisation zeigen bzgl.
der Phasenbildung ein sehr dhnliches Verhalten. Die zwei Bereiche der Phasenbildung (y-, bzw.
o~ und B-Phase) und die Abhéngigkeit vom implantierten Fisenanteil sind bei beiden Verfahren
vorhanden. Ebenso besteht der enge Zusammenhang von Prizipitatgrofie und Bildung der
Phasen. '

Eine Bedingung fiir die Silizidbildung ist das Vorhandensein einer kristallinen Si-Matrix,
damit die Bildung des pseudomorphe y-FeSi, méglich ist. Desweiteren ist eine erhohte
Temperatur wihrend der Implantation bzw. Bestrahlung zur Aktivierung der chemischen
Bindungsbildung notwendig. Ebenso muf} die Energiedeposition durch die Projektilionen und
strahlungsinduzierte Effekte als wichtige Kriterien fiir die Silizidbildung angesehen werden.
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8. Ausblick

Die hier prisentierten Ergebnisse ermoglichen zundchst, vom Standpunkt der
Grundlagenforschung, ein besseres Verstindnis und einen tieferen Einblick in das
Si-Fe-System. Die Moglichkeit mit der Ionenimplantation und der ionenstrahlinduzierten
Phasenbildung mikrodisperse Systeme unterschiedlicher Phasenzusammensetzung zu erzeugen,
erlaubt die exemplarische Untersuchung von grundlegenden Prozessen, wie z.B. der Ostwald-
Reifing und der Koaleszenz von Priizipitaten, bis hin zur Ausbildung von diinnen Schichten,
weit ausgedehnten Silizidstrukturen oder Prizipitatbindern. Durch den Vergleich mit
theoretischen Berechnungen und Simulationen wiirden hierbei die einzelnen Prozesses besser
verstanden und ein vollstindigeres Bild von der Ionenstrahlphysik kénnte entwickelt werden.

Ein weitere Bereich, in dem Ionenstrahlverfahren hier eingesetzt werden konnten, ist die
gezielte Herstellung von Nanostrukturen zur Untersuchung von quantenmechanische Effekten.
Ebenso kénnten Mehrphasensysteme erzeugt werden, die in Abhiingigkeit von der Tiefe eine
variierende Phasenzusammensetzungen aufweisen. Solche Schichtsysteme kénnten aufgrund
der verschiedenen elektronischen Eigenschaften der Phasen (halbleitend/metallisch), zu
dreidimensionalen Strukturen in einer Si-Matrix fithren.

Erwihnenswert ist das noch groBe Potential der tiefenselektiven Méfbauerspektroskopie,
die hier erstmalig zur Untersuchung solcher Systeme eingesetzt wurde. Dabei ist die
Moglichkeit, tiefenabhingige Phasenzusammensetzungen zerstorungsfrei und mit einer sehr
grofien Empfindlichkeit zu bestimmen, vielen anderen Analysemethoden weit iiberlegen.
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