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1. Einleitung

Auf dem Halbleitermarkt wurden trotz des Einbruchs im vergangenen Jahr mehr als
100 Milliarden Euro umgesetzt. Um konkurrenzfihig zu bleiben, muss jedes Unternehmen der
LInternational Technologie Roadmap for Semiconductors folgen, in der die
Weiterentwicklung der Technologie fiir die nédchsten Jahre beschrieben ist [1]. Dadurch
entsteht ein Innovationsdruck, der nicht nur die Industrieforschung vorantreibt, sondern auch
indirekt die Forschung an Universitidten und Instituten.

Eines der wichtigsten Produkte sind Speicherbausteine, sogenannte dynamic random
access memories (DRAM). Sie sind verglichen mit anderen Speichern klein, schnell und
billig, verlieren aber die gespeicherte Information, wenn sie nicht stindig aufgefrischt wird,
sind also von ununterbrochener Stromversorgung abhingig. Besonders fiir mobile Gerite, in
denen Batterien einen GroBteil des Gewichts ausmachen, sind nichtfliichtige Speicher
interessant, die Informationen auch ohne stidndige Stromversorgung speichern und so weniger
Energie benétigen. Fiir die dauerhafte Speicherung von Informationen in diesen Gerdten
werden hauptsdchlich Flash-Speicher eingesetzt, die allerdings deutlich langsamer als DRAM
sind, nur eine begrenzte Zahl von Schreiboperationen aushalten (10°) und deren hohe
Schreibspannung von mehr als 10V fiir batteriebetriebene Gerdte problematisch ist.
Loschbare programmierbare nur-lese-Speicher (EPROM) sind wegen des komplizierten
Schreibvorganges nicht fiir das Speichern wihrend des Betriebes geeignet. Festplatten konnen
zwar in stationdren Geréten eingesetzt werden, den Einsatz in mobilen Geréten verbietet aber
ihre GroBe und ihr Energieverbrauch. Aullerdem sind sie vergleichsweise langsam. [2-4]

Als Kandidaten fiir die Losung dieser Probleme gelten zur Zeit magnetische
(MRAM) oder ferroelektrische Speicher (FERAM). Diese konnten theoretisch in GréBe und
Geschwindigkeit mit DRAM konkurrieren und gleichzeitig nichtfliichtig sein. [2,5,6]

1.1. Ferroelektrische Obere Elektrode

Speicher Ferroelektrikum
Untere Elektrode
In einem ferroelektrischen  Dielektrikum (SiO5)

Speicher wird die Information im Gate

Gegensatz zu einem herkdmmlichen  Gate Oxid -

DRAM  nicht als Ladung eines I

Kondensators gespeichert, sondern durch  Source Drain

die Polarisation einer ferroelektrischen N

Schicht. Abbildung 1 zeigt schematisch Si Substrat Transistor

einen moglichen Aufbau eines solchen

Speichers [2,7,8]. Die ferroelektrische ~Abbildung 1

Schicht liegt hier zwischen zwei Schematischer Aufbau einer ferroelektrischen
Elektroden, die durch Anlegen einer Speicherzelle. Die roten Pfeile zeigen mogliche
Spannung das elektrische Feld erzeugen, Diffus‘ionspfade vom  Ferroelektrikum  zum
mit dem  die  Polarisation  des Transistor.



2 1. Einleitung

Ferroelektrikums geschaltet werden kann. Die Schicht mit den Elektroden wird auch als
ferroelektrischer Kondensator bezeichnet. Um die Speicherzelle gezielt ansteuern zu kénnen,
ist zusidtzlich noch ein Transistor notwendig, der in diesem Aufbau unter dem
ferroelektrischen Kondensator liegt und durch einen Kontakt aus polykristallinem Silizium
elektrisch mit diesem verbunden ist. Ansonsten sind Transistor und Kondensator durch eine
isolierende Schicht, im Allgemeinen Siliziumdioxid, voneinander getrennt. Nicht gezeigt sind
hier die Leitungen, die die Zelle mit der Steuerlogik verbinden.

1.2. Kontamination

Ein mogliches Material fiir den ferroelektrischen Kondensator ist Strontium-Wismut-
Tantalat (SBT) [8-13]. Die Struktur und Eigenschaften des SBT werden in Abschnitt 2.2
beschrieben. Hier soll nur gesagt werden, dass es Strontium, Wismut und Tantal enthilt.

Wie in Abschnitt 2.3 gezeigt wird, verdndern Wismut und in geringerem Malf3e auch
Tantal die elektrischen Eigenschaften des Siliziums, wéhrend Strontium die isolierende
Eigenschaft des Siliziumdioxids angreift. Demzufolge sind diese Elemente im Bereich
elektrisch aktiver Elemente, wie des zur Speicherzelle gehérenden Transistors, unerwiinscht.
Neben Kontamination von auflen ist in einer FeRAM-Zelle die Diffusion das groBte
Kontaminationsrisiko, da alle drei Elemente in hoher Konzentration in unmittelbarer Nihe des
Transistors vorhanden sind. Zum Vergleich: Bei Kontamination auf der Riickseite der
Siliziumscheiben, also 500 um von allen aktiven Bauelementen entfernt, gelten
Konzentrationen von 10'° cm™ als Grenze. In der FeRAM-Zelle liegen Konzentrationen von
10" cm™ nur etwa 1 pm vom Transistor entfernt vor.

In Abbildung 1 sind mdogliche Diffusionspfade durch Pfeile gekennzeichnet.
Diffusion kann durch den Poly-Silizium-Kontakt (bevorzugt entlang der Korngrenzen),
entlang der Grenzflichen zwischen Siliziumdioxid und dem Poly-Silizium oder durch das
Siliziumdioxid erfolgen. In dieser Arbeit wird der dritte dieser Wege betrachtet und die
Diffusion von Strontium, Wismut und Tantal durch Siliziumdioxid untersucht.

1.3. Inhalt dieser Arbeit

In der vorliegenden Arbeit wird Strontium-Wismut-Tantalat untersucht, ein Material,
das als Ferroelektrikum in FeRAMs in Frage kommt. Der Hintergrund der Untersuchungen
sind Kontaminationsrisiken durch die neuen Elemente, die dadurch in die Siliziumtechnologie
eingefiihrt werden. Ein Aspekt davon, die Diffusion durch eine Zwischenschicht aus
Siliziumdioxid, wird in dieser Arbeit untersucht.

Im néchsten Kapitel werden die benutzten Materialien und ihre Eigenschaften
vorgestellt. Das dritte Kapitel behandelt die Diffusion im Allgemeinen und speziell in den fiir
diese Arbeit interessanten Féllen. Im vierten Kapitel werden die angewandten experimentellen
Techniken und die Durchfiihrung der Versuche beschrieben. Auf dem Weg zum endgiiltigen
Diffusionsexperiment wurden einige Vorversuche durchgefiihrt; diese Versuche und deren
Ergebnisse werden in Kapitel flinf dargestellt. Die Eigenschaften der benutzten
Diffusionsquellen werden in Kapitel sechs untersucht und beschrieben. Die folgenden drei
Kapitel beschéftigen sich mit den Diffusionsuntersuchungen, unterteilt in Strontium, Wismut
und Tantal, in den Kapiteln sieben, acht und neun. Die Arbeit endet mit einer
Zusammenfassung aller Ergebnisse in Kapitel zehn.



2. Materialien

2.1. Ferroelektrika

Ferroelektrika sind Materialien mit permanenter elektrischer Polarisation, die ohne
dulleres elektrisches Feld zwei stabile Werte annehmen kann. Wird ein ausreichend starkes
elektrisches Feld angelegt, stellt sich die Polarisation des Materials in Richtung dieses Feldes
ein, wenn das Feld abgeschaltet wird, bleibt die remanente Polarisation Pg in dieser Richtung
bestehen. Erst ein umgekehrtes elektrisches Feld kann diese Polarisation verringern und
umkehren. Bei Erreichen der Koerzitivfeldstirke Ec sinkt die Polarisation auf Null, durch
weiteres Erh6hen der Feldstéirke in der Gegenrichtung wird sie umgekehrt. Die Polarisation
erfahrt also im elektrischen Feld eine Hysterese, die in Abbildung 2 dargestellt ist. [2,8,14]

Die Hysterese entsteht dadurch, dass das ferroelektrische Material aus vielen
ferroelektrischen Doménen besteht, in denen die Polarisation eine bestimmte Orientierung
hat. Die Richtungen, die die Polarisation einnehmen kann, werden durch die Ausrichtung der
Kristallachsen in der Doméne bestimmt, nur der Anteil in Richtung des dufleren elektrischen
Feldes tragt zur Gesamtpolarisation in dieser Richtung bei. Bei Verdnderung des dufleren
Feldes wird in einer Domine nach der anderen die Polarisation umgekehrt, so dass bei
ausreichend vielen Dominen ein quasikontinuierlicher Ubergang entsteht. Wenn alle
Dominen in Richtung des elektrischen Feldes ausgerichtet sind, ist die maximale oder
gesittigte Polarisation Py erreicht. [15]

"""""""" 'Psat

Abbildung 2

Ferroelektrische Hysterese. Aufgetragen ist die elektrische Polarisation P iiber das duBlere elektrische
Feld E. Die beiden kleinen Zeichnungen deuten die Position des Tantalions im Vergleich zum
Sauerstoffoktaeder fiir positive und negative Polarisation an.



4 2. Materialien

Ferroelektrizitdt wurde zum ersten Mal 1921 an Seignettesalz (NaKC4H4Og - 4 H,0O)
[16,17], einem seit 1655 bekannten Material beobachtet. Mit Barium-Titanat (BaTiO;, BTO),
wurde 1943 zum ersten Mal ein Material entdeckt, das mechanisch und chemisch stabil und
bei Raumtemperatur ferroelektrisch ist [2-20]. Schon kurze Zeit spiter kam die Idee auf,
dieses Material fiir bindre Computerspeicher zu verwenden. Allerdings waren erst Ende der
80er Jahre die technischen Mdglichkeiten gegeben, dieses Ziel zu verwirklichen.

2.2. Strontium-Wismut-Tantalat

Aussichtsreiche Kandidaten, als Ferroelektrikum in FeERAM verwendet zu werden,
sind Blei-Zirkon-Titanat (PZT, Pb(ZryTi;)O3) und SBT (SrBi,Ta,0¢). PZT ist schon ldanger
bekannt, hat eine hohe remanente Polarisation und die Prozesstemperatur zur Herstellung von
PZT-Schichten ist niedriger als fiir SBT. Trotzdem wurde es von SBT zeitweilig verdrdngt,
wegen des Problems der Ermiidung. Mit zunehmender Zahl der Schaltvorgidnge sank die
remanente Polarisation, bis schlieBlich nach maximal 10° Schreib-/Lesevorgingen die
Auslesung nicht mehr zuverldssig moglich war. Fur SBT dagegen blieb die remanente
Polarisation auch nach 10" Schaltvorgingen konstant bei 2 uC/em?® [15]. Dies ist eine
realistische Abschitzung fiir die Zahl der Schaltvorginge, denen ein ferroelektrisches
Speicherelement wihrend seiner Lebensdauer ausgesetzt ist. [2,10] Ein weiterer Vorteil des
SBT ist die niedrigere Koerzitivfeldstirke (20 kV/ecm) [15], die Operation bei niedrigerer
Spannung erlaubt [4,21,22], was fiir zukiinftige Anwendungen wichtig ist, weil die Spannung,
mit der moderne integrierte Schaltungen betrieben werden, sinkt [1]. Das Ermiidungs-
Problem des PZT wurde durch den Einsatz von Elektroden aus leitfihigen Oxiden wie
Strontium-Ruthenium-Oxid gel6st [23-25] und inzwischen sind ferroelektrische Speicher mit
beiden Materialien in verschiedenen Anwendungen auf dem Markt erhéltlich
[4,6,21,22,26,27]. Die Schaltgeschwindigkeit ist vergleichbar mit DRAM, die maximale
Dichte betréigt aber weniger als 1 Mbit (2% Bit). Das ist wenig verglichen mit 256 Mbit bei
DRAM, es gibt aber inzwischen Ansitze, die ZellgroBe der FeRAM zu verkleinern [13,28]. In
dieser Arbeit wird nur eins der beiden Materialien, nimlich SBT, untersucht.

2.2.1. STRUKTUR DES SBT

Wie BTO und PZT gehort SBT zur Familie der Perowskite, genauer gesagt ist es ein
Wismut-Schichtperowskit. Die Kristallstruktur, die auch als Aurivillius-Phase bezeichnet
wird, ist in Abbildung 3 dargestellt. Die Perowskitblocke bestehen aus einem Ta’*-Ion, das
von einem Oktaeder aus O*-Ionen umgeben ist. Darum herum sitzen hexaederformig Bi*'-
und Sr*-Tonen. Zwei solcher Blécke sitzen iibereinander, dann wird die Struktur von einer
Schicht Wismutoxid unterbrochen. Die Elementarzelle besteht aus zwei versetzten Doppel-
Perowskitblocken mit den zugehorigen Wismutoxid-Zwischenschichten. [8,10,15,20,29]

Die Zwischenschichten und die dadurch bedingte Schichtstruktur sind der
Hauptunterschied zum PZT und der Grund, dass im SBT keine Ermiidung auftritt. Im PZT
wird die Ermiidung durch Sauerstoffmangel hervorgerufen, der daher kommt, dass das
Perowskit das Elektrodenmaterial oxidiert (deshalb kann das Problem durch Elektroden aus
leitfahigem Oxid gelost werden). Wegen der Schichtstruktur tritt dieses Problem im SBT
nicht auf, es ist keine Sauerstoffmangel in der Nédhe der Elektroden nachweisbar. [4,30]

Das Tantal-lon kann gegeniiber den Sauerstoff-lonen zwei stabile Positionen
einnehmen, entweder iiber oder unter der Mittelebene des Oktaeders, wie in Abbildung 2
angedeutet. Da das Tantal positiv und der Sauerstoff negativ geladen ist, dndert sich damit die
Polarisation des Materials, die durch eine von auflen angelegte Spannung umgeschaltet
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werden kann. [2,8] In SBT, wie auch in
anderen Schichtperowskiten mit einer
geraden Anzahl von Perowskitblocks
zwischen den Wismutoxid-Schichten, ist
Polarisation nur in Richtung der a-Achse
(waagerechte Achse in  Abbildung 3)
moglich. [14,15,31] Die Polarisation eines
Filmes wird also vor allem durch Kristallite
bestimmt, deren a-Achse parallel zum
elektrischen Feld, also senkrecht zur
Oberfliche, steht. Sind die Kristallite
verkippt, so ist ein entsprechend hoheres
Feld nétig, um die Polarisation
umzukehren, stehen sie senkrecht zum
elektrischen Feld, haben sie iiberhaupt
keinen Einfluss auf die Polarisation in
Richtung des duBeren Feldes. In letzter Zeit
ist es gelungen, ferroelektrische Filme
herzustellen, die komplett richtig orientiert
sind [31].

2.2.2. PHASEN

SBT ist nur dann ferroelektrisch,
wenn es in der Perowskitphase vorliegt. Es
gibt aber noch andere Phasen. Bei niedrigen
Temperaturen ist es hauptsdchlich amorph.
Bei Temperaturerhohung wandelt es sich ab
einer Temperatur von 600°C in eine Phase
um, die wegen ihrer Kristallstruktur
Kalziumfluoritphase genannt wird. Ab
680°C wandelt sich diese teilweise und ab
800°C wvollstindig in die Perowskitphase
um. [32] Eine Ausnahme machen
wismutarme oder stark strontiumarme
Korner, die ab 750°C in die sog.
Pyrochlorphase tibergehen, die sich nicht in
die Perowskitphase umwandeln I&sst.
[33,34] Durch leichten Wismutiiberschuss
lasst  sich  die  Temperatur  des
Phasentibergangs von Fluorit zu Perowskit
senken. Aullerdem erhéhen ein leichter
Wismutiiberschuss und leichte

Abbildung 3
Kristallstruktur des SBT in der Aurivilliusphase

Strontiumarmut die spontane Polarisation und die Curie-Temperatur. [14,35] In
wismutreichen Kornern sammelt sich das iiberschiissige Wismut in mobilen Clustern an der
Oberflache der Korner. [36] Die Kristallstrukturen der Kalziumfluorit- und Pyrochlorphase
sind in [33] beschrieben. Scott [9] gibt einen umfangreichen Uberblick iiber ferroelektrische

Filme.



6 2. Materialien

2.3. Strontium, Wismut und Tantal in der Silizium-
Technologie

Strontium und Wismut sind Materialien, die bisher in der Halbleitertechnologie nicht

eingesetzt wurden. Im Rahmen der Einfithrung von SBT und anderen Strontium oder Wismut
enthaltenden Materialien wie (Ba,Sr)TiO; wurden einige Untersuchungen zum Thema
Kontamination durchgefiihrt.
Demnach reichert Strontium sich im Siliziumdioxid an, wo es elektrische Defekte verursacht,
die zum elektrischen Durchbruch des Oxides fiihren kdnnen. Strontium diffundiert langsam in
Silizium, Ergebnisse reichen von D=10"® cm*/s bei 800°C bis D=2-10""" cm?/s bei 950°C. An
der Siliziumoberfliche beschleunigt es die Oxidbildung. Auf die Lebenszeit von
Minoritdtsladungstragern im Silizium hat Strontiumkontamination keinen messbaren Effekt.
[7,37-42] Varshneya et al. [43] geben fiir den Diffusionskoeffizienten von Sr2* in
K,0-SrO-Si0,-Glas 3,5-10"° cm*/s an mit einer Aktivierungsenergie von 1,85 eV, sagen aber
dazu, dass der Arrhenius-Fit schlecht war (siehe Abschnitt 3.2).

Wismut als Element der fiinften Hauptgruppe wirkt in Silizium als Donator,
verdndert also die Dotierung und ist deshalb gefdhrlich fiir elektronische Bauelemente. An der
Oberflache dampft Wismut im Gegensatz zu Strontium das Oxidwachstum [38]. Wegen
seines niedrigen Schmelzpunktes (T=271°C [44]) dampft Wismut bei hohen Temperaturen
von der Oberfliche ab, bildet also auf diese Weise ein deutliches Kontaminationsrisiko,
wihrend Strontium starke Bindungen zum Silizium aufbaut und nicht abdampft [37]. Die
Wismut-Diffusion bei 800°C wird als nicht messbar beschrieben, bei 1300°C reichen die
Werte von D=2-10"2 em?/s bis D<10™'® cm?/s. Die Léslichkeit von Wismut in Silizium liegt
bei 10" cm™, der Anteil des substitutionell geldsten Wismut sinkt mit TemperaturerhShung,
weil das Wismut mit Leerstellen Komplexe bildet. Diese sollen fiir die schnelle Diffusion
verantwortlich sein, sind aber andererseits nicht elektrisch aktiv. [7, 45-51]

Tantal ist erst seit der Einfithrung von Kupferleiterbahnen als Diffusionsbarriere in
reiner Form oder als Tantalnitrid in Gebrauch [52-55]. Auch Siliziumdioxid wurde auf seine
Eignung als Kupfer-Diffusionsbarriere hin untersucht, es zeigte sich aber, dass die
Kupferdiffusion im Siliziumdioxid zu schnell ist [52,53,57]. Aus diesen Studien ist der
Diffusionskoeffizient von Kupfer in Tantal und Siliziumdioxid bekannt. Der
Diffusionskoeffizient von Tantal in Siliziumdioxid wurde allerdings nie gemessen. Man weif3
nur, dass die Diffusion langsam vor sich geht, nur aus diesem Grund ist Tantal als Barriere
zwischen Kupfer und Siliziumdioxid geeignet. Im Silizium ist Tantal das am langsamsten
diffundierende Ubergangsmetall, fiir den Diffusionskoeffizienten bei 1000°C gilt
D<10" em*/s. Im Silizium ist Tantal zum groBten Teil elektrisch inaktiv, nur ein kleiner Teil
bildet zwei Donorzusténde in der Bandliicke. [53]

2.4. Siliziumdioxid

Siliziumdioxid ist der am weitesten verbreitete [solator in der Halbleitertechnologie.
Die Tatsachen, dass Silizium sich oxidieren ldsst und so Halbleiter und Isolator aus einem
Material hergestellt werden konnen und dass dieses Oxid wasserunloslich ist, sind zwei
wichtige Griinde, warum Silizium heute das meistgenutzte Halbleitermaterial ist [3].

Siliziumdioxid in all seinen verschiedenen Modifikationen, wie z. B. Quarz oder
Glas, besteht aus dem selben Grundbaustein: Ein Tetraeder mit einem Siliziumatom in der
Mitte und vier Sauerstoffatomen an den Ecken. Diese Tetraeder sind iliber gemeinsame
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Sauerstoffatome  miteinander verbunden (Abbildung 4 a). Die unterschiedlichen
Modifikationen unterscheiden sich nur durch die Anordnung der Tetraeder. Im Quarz und
anderen kristallinen Modifikationen bilden sie ein regelmiBiges Gitter mit einer
langreichweitigen Ordnung. Im Glas dagegen sind die Tetraeder zufillig verteilt und bilden so
eine amorphe Struktur. Abbildung 4 b) zeigt eine zweidimensionale Darstellung von
kristallinem und amorphem Material. Die Bindungsenergien ebenso wie die Bindungsldngen
zwischen den einzelnen Atomen sind dabei in beiden Fiéllen anndhernd gleich. Durch die
unregelméfBige Anordnung der Tetraeder im Glas kdnnen aber die Bindungswinkel veréndert
werden. Der Si-O-Si-Bindungswinkel hat die geringste Energie bei 144°, im Siliziumdioxid
werden aber Winkel von 120° bis 180° gefunden. Dadurch wird die Energie, die zum
Aufbrechen der Bindung nétig ist, verringert. [59-64]

Da es eine Nahordnung gibt, konnen wie in einem Kristall Punktdefekte wie z. B.
Leerstellen auftreten [65,66]. Viele Diffusionsmechanismen hingen mit Punktdefekten
zusammen (siehe Kapitel 3), deshalb wird die Anwesenheit solcher Defekte fiir die Diffusion
eine Rolle spielen. Da die Tetraeder =zufdllig angeordnet sind, gibt es keine
Vorzugsrichtungen, wie im Kristall z. B. entlang der Kristallachsen, und der
Diffusionskoeffizient ist isotrop.

Allerdings verdndert sich amorphes Siliziumdioxid beim Tempern. Das in dieser
Arbeit benutzte, mit chemischer Dampfphasen-Abscheidung (chemical vapor deposition,
CVD) abgeschiedene Oxid enthilt einen relativ hohen Anteil an Hohlrdumen und, da der
Precursor Wasserstoff enthilt, auch einen Anteil von bis zu 5 % Wasserstoff. Beim Tempern
werden die Hohlrdume teilweise ausgeheilt, die Dichte erhoht sich um wenige Prozent. Aus
diesem Grunde bezeichnet man getempertes Oxid auch als verdichtet. Besonders stark
gestauchte oder gestreckte Bindungen werden ausgeglichen, dadurch wird das Material
homogener. [62,66] AuBerdem sinkt der Wasserstoffanteil durch Ausdiffusion des
Wasserstoffs. [67,68] Der Einfluss dieser Verdnderungen auf die Diffusion wird in
Abschnitt 3.3 besprochen.

a)

Abbildung 4
a) Zwei Siliziumoxid-Tetraeder. b) Zweidimensionale Darstellung der regelméBigen Quarzstruktur
(links) und der zufilligen Glasstruktur (rechts) nach [69].
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Diffusion ist der Transport eines Stoffes durch einen anderen (Fremddiffusion) oder
auch von Teilchen (Atomen, Molekiilen) im gleichen Stoff (Selbstdiffusion). Sie entsteht
durch die statistische Bewegung der Teilchen, aus denen der diffundierende Stoff besteht. Der
einzelne Schritt eines Teilchens ist dabei vollig zufillig. Da es aber in einem Gebiet mit hoher
Konzentration mehr Teilchen gibt, die sich fortbewegen konnen, als in einem Gebiet mit
niedriger Konzentration, ergibt sich, wenn man viele Teilchen betrachtet, ein gerichteter
Diffusionsstrom von hoher in Richtung niedriger Konzentration. Die Diffusion kann dann
makroskopisch mit der Kontinuumtheorie beschrieben werden.

3.1. Diffusion im Kontinuum

Bei ausreichend hoher Verdiinnung der diffundierenden Teilchen gilt fiir den
Diffusionsfluss F das erste Ficksche Gesetz:

oC
F=-DZ=, 1
5 (1)

wobei der Proportionalititsfaktor D der Diffusionskoeffizient ist, C die orts- und
zeitabhingige Konzentration des diffundierenden Stoffes, x die Ortskoordinate. Die Formel
wird hier in eindimensionaler Darstellung angegeben, weil alle Diffusionsexperimente in
dieser Arbeit auf ein eindimensionales Problem reduziert werden konnen. Das Minuszeichen
vor D zeigt, dass die Diffusion von hoher in Richtung niedriger Konzentration verlduft. Im
Allgemeinen ist D ein Tensor zweiter Stufe. In dieser Arbeit wird aber nur die Diffusion in
Siliziumdioxid betrachtet. Da Siliziumdioxid, wie in Abschnitt 2.4 erwéhnt, isotrop ist, ist der
Diffusionskoeffizient ein Skalar.

Nach der Kontinuititsgleichung hingt die Anderung der Konzentration iiber die
Zeit t in einem bestimmten Gebiet von zwei GréBen ab. Der Netto-Fluss in das Gebiet hinein
ist die Differenz zwischen dem Fluss, der auf einer Seite in das Gebiet hinein fliefit, und dem,
der auf der anderen Seite hinausflieBt, also die Anderung des Flusses iiber die Linge des
betrachteten Gebietes. Der Netto-Fluss in das Gebiet hinein ist positiv, wenn mehr herein- als
herausflieBt, der Fluss iiber die Lénge also abnimmt, daher das Minuszeichen in
Gleichung (2). Dazu kommt Material, das in dem Gebiet neu entsteht bzw. verschwindet.
Letzteres kann z.B. durch chemische Reaktionen passieren, wie in Abschnitt 3.4.2
beschrieben und wird hier durch den Quellterm Q angegeben.

oC oF

b 2

- ox Q 2)
Aus Gleichungen (1) und (2) kann man das zweite Ficksche Gesetz herleiten:

oC  ¢oF 0 . oC 0’

—=——+Q=—D—+Q=D C+Q,

ot 0x Q ox 0Ox Q ox’ Q )
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wobei das letzte Gleichheitszeichen gilt, wenn D unabhingig vom Ort und von der
Konzentration ist. [70,71] Wenn keine Reaktionen zwischen diffundierendem Material und
Matrix stattfinden, bei denen diffundierendes Material freigesetzt wird oder verschwindet, gilt

Q=0.

3.2. Diffusion im Kristall

Im Kristall kann ein Fremdatom substitutionell auf einem Gitterplatz eingebaut sein
und diffundieren, indem es unter Zuhilfenahme von Fehlstellen (z. B. Leerstellen) von einem
Gitterplatz zum nichsten springt. Oder es ist interstitiell im Zwischengitter eingebaut und
springt von einem Zwischengitterplatz zum néchsten. In beiden Fillen muss es fiir jeden
Sprung eine Energiebarriere iiberwinden, deshalb gilt fiir den Diffusionskoeffizienten D
[71,72]:

D=D, -exp[— E;ATJ “)

Dabei ist Ex die zu {iberwindende Energiebarriere, die Aktivierungsenergie fiir den
Diffusionssprung, k die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur. Dy ist eine Konstante,
die die Gitterschwingungsfrequenz und geometrische Faktoren enthilt.

3.2.1. DIREKTE MECHANISMEN

Wenn das diffundierende Atom im Zwischengitter sitzt, besteht ein Diffusionssprung
daraus, dass das diffundierende Atom von einem Zwischengitterplatz auf den nichsten
springt. Dafiir sind keine Punktdefekte erforderlich. Auf diese Weise diffundieren z. B.
Kupfer, Nickel und Eisen, aber auch Wasserstoff in Silizium.

Atome, die sich auf Gitterplédtzen fortbewegen, sind auf Punktdefekte angewiesen, da
ein direkter Austausch zweier benachbarter Atome in der Natur nicht vorkommt [71,72]. Ein
Fremdatom kann nur dann auf einen benachbarten Gitterplatz wechseln, wenn dieser
Gitterplatz unbesetzt ist, sich dort also eine Leerstelle befindet oder wenn es von einem
Eigenzwischengitteratom verdrdangt wird und seinerseits ein anderes Atom von einem
benachbarten Gitterplatz verdrangt und diesen einnimmt. Wegen der nichtverschwindenden
Entropie enthélt ein Kristall immer einen temperaturabhingigen Anteil an Leerstellen und
Eigenzwischengitteratomen. Die Transportkapazitdt des substitutionellen Mechanismus ist
dann das Produkt aus Diffusionskoeffizient und Leerstellen- oder Eigenzwischengitteratom-
konzentration. Diese Mechanismen beschreiben beispielsweise die Diffusion der Dotierstoffe
Bor, Aluminium, Phosphor, Arsen und Antimon in Silizium. [73]

Die diffundierende Spezies muss nicht immer atomar vorliegen, Kalzium in Quarz
diffundiert z. B. als Ca-O-Komplex, der interstitiell eingebaut wird, indem er eine Si-O-
Bindung aufbricht und sich zwischen zwei Tetraeder einbaut [74]. Wismut in Silizium bildet
Komplexe aus einem Wismutatom und einer Leerstelle, die wesentlich schneller diffundieren
als substitutionell eingebaute Wismutatome alleine (siche Abschnitt 2.3). Auch Sauerstoff in
Silizium diffundiert teilweise als O,-Molekiil schneller als interstitieller atomarer Sauerstoff
[75].

3.2.2. HYBRIDE MECHANISMEN

Zusiétzlich gibt es noch die Moglichkeit, dass ein Fremdatom hauptsichlich
substitutionell geldst ist, sich aber im Zwischengitter bewegt. Platin und Gold in Silizium
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diffundieren z. B. auf diese Weise. [71-73] Die Loslichkeit im Zwischengitter ist dabei gering
gegeniiber der substitutionellen Loslichkeit, gleichzeitig ist die Beweglichkeit im
Zwischengitter hoch, wihrend das substitutionell eingebaute Atom als immobil angesehen
werden kann. Um sich zu bewegen, muss das Atom also von einem substitutionellen in einen
interstitiellen Zustand wechseln und umgekehrt. Es gibt zwei Mechanismen, die diesen
Wechsel erlauben: Beim Frank-Turnbull-Mechanismus springt das substitutionell eingebaute
Atom (Pt;) ins Zwischengitter (Ptj) und hinterldsst eine Leerstelle (V). Im Zwischengitter
kann das Atom schnell diffundieren, bis es von einer Leerstelle eingefangen und wieder auf
einem Gitterplatz eingebaut wird:

Pt, < Pt; + V 5)

Beim Kick-Out-Mechanismus wird das substitutionelle Fremdatom von einem
Eigenzwischengitteratom (I) ins Zwischengitter gedringt, wobei das Eigenzwischengitteratom
die Position des Fremdatoms einnimmt. Nach Diffusion im Zwischengitter besetzt das
Fremdatom einen Gitterplatz und dridngt dabei ein Matrixatom ins Zwischengitter:

Pt,+ 1< Pt (6)

Wie man aus den Gleichungen erkennen kann, hidngt die Beweglichkeit des
Fremdatoms von der Konzentration der beteiligten Punktdefekte ab. Beim Frank-Turnbull-
Mechanismus bewirkt ein Uberschuss an Leerstellen eine Verlangsamung der Diffusion, weil
alle interstitiellen, also beweglichen, Atome schnell von einer Leerstelle eingefangen werden.
Ein Mangel an Leerstellen dagegen erlaubt den Fremdatomen, weit zu diffundieren, bevor sie
wieder immobilisiert werden. Beim Kick-Out-Mechanismus bewirkt ein Uberschuss an
Eigenzwischengitteratomen eine Beschleunigung der Diffusion, weil substitutionelle
Fremdatome schnell wieder ins Zwischengitter gedrdngt werden, ein Mangel dagegen eine
Verlangsamung. Diese Abhingigkeit hat Einfluss auf die Form der Diffusionsprofile. Da
Oberflachen als Quelle fiir Leerstellen und Senke fiir Eigenzwischengitteratome wirken,
werden dort besonders viele Fremdatome immobilisiert und die Konzentration in der Néhe
der Oberfldche steigt. Im Inneren des Materials werden dagegen beim Frank-Turnbull-
Mechanismus Leerstellen verbraucht, was zu einem Mangel fiihrt, beim Kick-Out-
Mechanismus wird durch die Erschaffung von Eigenzwischengitteratome eine Ubersittigung
erzeugt. Fremdatome werden dort nicht immobilisiert und diffundieren schnell weg, was zu
einer niedrigen Konzentration fiihrt. Diffusionsprofile, die durch den Kick-Out-Mechanismen
hervorgerufen werden, haben deshalb oft eine charakteristische U-Form mit einem Minimum
in der Mitte des Festkorpers und Maxima an den Oberfldchen. [71,72,76-79]

3.3. Diffusion in amorphem Material

Auch in amorphem Material erfolgt die Diffusion durch Spriinge von einer Position
zur anderen. Da es im Siliziumdioxid eine Nahordnung gibt, kann man sogar interstitielle und
substitutionelle Positionen und die entsprechenden Diffusionsmechanismen unterscheiden.
Dennoch gibt es durch die geringere Ordnung des amorphen Materials einige Unterschiede.

Der Abstand zweier Atome ist nicht wie im Kristall immer gleich, sondern folgt
einer Verteilung um einen Mittelwert. Durch den Atomabstand wird direkt die Weite eines
Diffusionssprunges bestimmt, die der gleichen Verteilung folgt. Der Effekt auf den
Diffusionskoeffizienten betrifft nur den Vorfaktor Dy in Gleichung (4) und ist im
Allgemeinen gering. [66]
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Unterschiedliche Atomabstinde und Bindungswinkel fithren dazu, dass auch die
Bindungsenergie nicht tiberall gleich ist, sondern ebenfalls verteilt ist. Daraus folgt eine
Verteilung sowohl der Energie der Position, an der das diffundierende Atom sitzt als auch der
Hohe der Energiebarriere zwischen zwei Positionen. Der erste Effekt fiihrt zu einer
Verringerung des Diffusionskoeffizienten, weil das diffundierende Atom an Positionen mit
niedriger Energie gefangen werden kann, aus denen es nur mit hohem Energieaufwand
entkommen kann. Eine Verteilung der Hohe der Energiebarrieren beschleunigt zundchst die
Diffusion, weil hohe Barrieren umgangen werden koénnen. Bei langen Diffusionszeiten
dominieren die hohen Barrieren aber und die Diffusion wird langsamer. Beide Effekte heben
sich fiir kurze Diffusionszeiten in etwa auf, fiir lange Zeiten wird die Diffusion aber
langsamer verlaufen als im entsprechenden Material mit scharf definierten Energien. [66]

Die Leerstellenkonzentration im Siliziumdioxid ist anders als im Kristall nicht nur
von der aktuellen Temperatur, sondern auch von der Vorgeschichte des Materials abhingig.
Ungetempertes Siliziumdioxid enthélt einen relativ groflen Anteil an leerem Raum, als
Leerstellen oder als gréBere Hohlrdaume. Die Hohlrdume beschleunigen die interstitielle
Diffusion, weil ein Fremdatom hier kaum Energiebarrieren iiberwinden muss, um sich
fortzubewegen, dhnlich wie bei der Diffusion an Korngrenzen in polykristallinem Material.
[80] Aber auch die substitutionelle Diffusion profitiert von den Hohlrdumen, da sie als Quelle
fiir Leerstellen wirken. Wie in Abschnitt 2.4 beschrieben, verringert sich der Anteil an leerem
Raum im Siliziumdioxid beim Tempern. Dadurch geht auch die Leerstellenkonzentration
zuriick. Die Folge ist eine Verringerung des Diffusionskoeffizienten in getempertem Material
im Gegensatz zu ungetempertem. Der Riickgang ist stdrker fiir den substitutionellen
Mechanismus, da er auf Leerstellen angewiesen ist, wihrend der interstitielle Mechanismus
nur den Vorteil der groBeren Hohlrdume verliert. Andererseits werden durch das Tempern
auch die groften Unterschiede in Bindungsldnge und —Energie abgemildert, die wie oben
beschrieben die Diffusion verlangsamen, die Diffusion wird also beschleunigt. Der Effekt ist
aber schwicher als der Effekt der Leerstellen, deshalb ist in der Regel nach dem Tempern der
Diffusionskoeffizient insgesamt niedriger als vorher. [81]

3.4. Losungen der Fickschen Gesetze

3.4.1. EINFACHE DIFFUSION AUS EINER UNENDLICHEN QUELLE

In diesem Abschnitt soll die Diffusion aus einer Quelle (z. B. einer SBT-Schicht) in
eine Matrix (z. B. einen Siliziumdioxid-Film) mit Hilfe der Fickschen Gesetze
(Gleichung (3)) theoretisch behandelt werden. Die Quelle soll eine feste Schicht des
diffundierenden Materials sein, die so viel Material enthéilt, dass sie als unendliche Quelle
angesehen werden kann. AuBerdem soll nichts das Material daran hindern, iiber die
Grenzflache hinweg in die Matrix zu gelangen. Man kann also davon ausgehen, dass an der
Grenzflache stets soviel diffundierendes Material zur Verfiigung steht, dass Cy, die
Konzentration dort, der Loslichkeit in Siliziumdioxid entspricht. Man hat also die
Randbedingung fiir die Grenzfldche bei x=0:

C=C, fir x=0, t>0 (7)

AuBerdem soll zu Beginn des Temperns noch kein diffundierendes Material im Silizium-
dioxid sein. Daraus folgt die Anfangsbedingung:

C=0 fir x>0, t=0 (8)
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Wihrend der Diffusion sollen keine weiteren Reaktionen stattfinden, so dass der Quellterm Q
(nicht zu verwechseln mit der Diffusionsquelle) in Gleichung (3) verschwindet. L.ost man das
zweite Ficksche Gesetz unter diesen Bedingungen, so erhélt man [70]:

i:erf({ = j 9
C, 2D t)’

wobei erfc die sogenannte komplementére Fehlerfunktion ist:
erfc(z)=1-erf(z)

erf(z) = % ZJ.exp(— n? )dn (10)
0

Die Fehlerfunktion erf ist eine mathematische Standardfunktion.

Da hier nur der Konzentrationsverlauf im Oxid eine Rolle spielt, wird nur der
positive Bereich der Funktion betrachtet. Beispielhaft sind einige Profile nach Gleichung (9)
in Abbildung 5 dargestellt. Um die Abbildung 5 mit den spéter gezeigten SIMS-Profilen
vergleichen zu konnen, wurde hier die Diffusion von rechts nach links betrachtet, dabei muss
in den Gleichungen jeweils nur x durch (x¢-x) ersetzt werden, wobei X, die Tiefe der
Grenzflache ist. Diese Ersetzung wird auch bei den spéter angesprochenen Fits gemacht, ohne
dabei extra erwédhnt zu werden.

3.4.2. REAKTION MIT DER MATRIX

Zusitzlich zur Diffusion kann das diffundierende Material, das im folgenden mit M
bezeichnet wird, in einer Reaktion umgewandelt werden. Diese Reaktion kann entweder mit
Atomen der Matrix oder mit Punktdefekten stattfinden. Eine solche Reaktion tritt z. B. bei
den in Abschnitt 3.2.2 beschriebenen hybriden Mechanismen auf, bei denen M mit Hilfe eines
Punktdefektes von einer substitutionellen in eine interstitielle Form umgewandelt wird und
umgekehrt. Als Beispiel soll hier die Umwandlung von substitutionellem M; in interstitielles
M; betrachtet werden, wobei der Punktdefekt P beteiligt ist (analog zum Kick-Out-
Mechanismus).

Rv

M, +P (R_r) M; (11)
Ry ist dabei die Reaktionskonstante in Vorwértsrichtung, R; in Riickwértsrichtung. Anders als
beim Kick-Out-Mechanismus soll hier die Vorwirtsreaktion dominieren, die Riickreaktion
wird vernachlédssigt. R, soll also wesentlich grofer sein als R, Nach dem
Massenwirkungsgesetz  verschwindet Mg mit einer Rate, die proportional zur
Reaktionskonstanten und den Konzentrationen der beiden Edukte ist:

el

=—R,-C,-C, =—R-.C_,mit R=R,-C, (12)

wobel C, und Cp die Konzentrationen von M und P sind. Die Reaktionsrate R enthilt sowohl
die Reaktionskonstante als auch die Konzentration des Punktdefektes P. Der Quellterm Q im
Fickschen Gesetz nimmt also die folgende Form an:

Q=-R-C, (13)
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Damit lautet das zweite Ficksche Gesetz:

oC PR
=-R-C, +D

ot ox 2

Der erste Term ist, wie oben beschrieben, der Verlust von Material durch die Reaktion, der
zweite beschreibt die Diffusion des unreagierten Materials. Aus (Gleichung (9)) kann eine
Losung fiir Gleichung (14) hergeleitet werden [70,82]:

<, —l'exp —x-\/E -erfc( X R-tj
C, 2 D 24/D-t
1 \/ﬁ X
+—-exp| X-,|— |-erfc ++VR -t
2 p( D] (2«/D~t j
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Abbildung 5

Losungen der Fickschen Gesetze. Eingezeichnet sind fiir verschiedene Zeiten jeweils das Profil nach
Gleichung (15) (durchgezogene Linien) sowie die komplementére Fehlerfunktion nach Gleichung (9)
(gestrichelt). Fiir 24 Stunden ist nur das Profil nach Gleichung (15) eingezeichnet. Zusétzlich ist noch
eine Exponentialfunktion nach Gleichung (17) eingezeichnet, die mit der Kurve nach 24 Stunden fast
zusammenfillt. Die benutzten Parameter sind: D=9-10"° cmz/s, R=5-10" s und x,=500 nm. C, ist fiir
die Kurvenform unerheblich.
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Wenn es keine Reaktion gibt, also R=0 gilt, hat man wieder die gleiche Situation wie
in Abschnitt 3.4.1 und das Ergebnis vereinfacht sich zu Gleichung (9).

Ist dagegen R sehr groB3 oder die Zeit sehr lang, dann dominiert im Argument der
Fehlerfunktion die Wurzel gegeniiber dem vorderen Term und wegen
limerfe(z) = 0 und lim erfe(z) = 2 (16)

Z—>0

erhélt man eine zeitunabhéngige Exponentialfunktion:

g; :exp(—x-\/%J a7

In Abbildung 5 sind Profile nach Gleichung (15) fiir bestimmte Werte von R und D
und verschiedene Zeiten gezeichnet. Man sieht, dass sie fiir kurze Zeiten fast mit den
Fehlerfunktionsprofilen zusammenfallen, sich dann aber von ihnen trennen und fiir lange
Zeiten in die grau gestrichelte Exponentialfunktion nach Gleichung (17) iibergehen. Wie im
vorangegangenen Abschnitt und in den folgenden Fits wurde x durch (x(-x) ersetzt, um die
Diffusion von rechts nach links zu beschreiben.

Zusitzlich muss jetzt aber noch das reagierte Material M; betrachtet werden, dass mit
der in dieser Arbeit benutzten SIMS-Methode ebenfalls nachgewiesen wird und nicht von Mg
unterscheidbar ist. Wie oben vorausgesetzt, soll die Riickreaktion ausgeschlossen sein. Dann
nimmt C;, die Konzentration von M;, mit der gleichen Rate zu, mit der die Konzentration von
M; abnimmt (Gleichung (13)):

oC,
Zi_R.C 18
o . (18)

Da C bekannt ist, kann C; durch Integration von Gleichung (15) bestimmt werden:

C.(xt)=R- ]CS(X,t)dt (19)

Wegen der komplizierten Form von Cs in Gleichung (19) muss die Integration im
Allgemeinen numerisch ausgefiihrt werden. In diesem Fall wird M; als immobil angesehen, es
wiirde sich dann tiberall anreichern, wo M vorhanden ist, bis die Loslichkeit fiir M; erreicht
ist. Bei ausreichend hoher Loslichkeit kann C; nach langen Zeiten deutlich gréer werden als
Cs.

Eine zweite Moglichkeit besteht darin, dass M; mobiler ist als M und deshalb schnell
von dem Ort wegdiffundiert, an dem es gebildet wurde. Es wiirde sich dann gleichméBig tiber
die ganze Dicke der Matrixschicht verteilen. Die Konzentration von M; hiangt dann von der
Menge ab, die gebildet wird und damit von der Menge an M und P sowie der Reaktionsrate
Ry. AuBlerdem spielt die Loslichkeit von M; eine Rolle. Wenn diese relativ niedrig ist, wird M;
Ausscheidungen bilden und zwar bevorzugt an der Grenzfliche zwischen Diffusionsquelle
und Matrix (wo diese aber wegen der sowieso hohen Konzentration von M mit SIMS nicht
nachgewiesen werden konnen) und an der Oberfldche. Eine Anreicherung an der Oberfldche
neben einem durch Gleichung (15) oder Gleichung (17) beschreibbaren Profil deutet also auf
den beschriebenen Mechanismus hin.

3.4.3. BARRIERE AN DER GRENZFLACHE

In allen eben dargestellten Situationen kann der Materialtransport statt durch die
Diffusionsgeschwindigkeit auch durch den Ubergang von der Quelle in die Matrix begrenzt



3.5. Untersuchungsmethoden 15

sein. Dieser Fall liegt vor, wenn das diffundierende Material z. B. in der Quelle fest gebunden
ist. In diesem Fall wird die Konzentration an der Grenzfliche nicht der Loslichkeit
entsprechen, sondern es wird sich eine niedrigere Konzentration einstellen. Diese
Konzentration entspricht dem Gleichgewicht zwischen Material, dass tiber die Grenzflache in
die Matrix gelangt und solchem, dass wegdiffundiert. In den obigen Gleichungen dndert sich
also (wenn der Diffusionskoeffizient nicht konzentrationsabhéngig ist) nur Cy. [83]

3.5. Untersuchungsmethoden

Um Diffusionsvorginge zu untersuchen, sind grundsétzlich drei Schritte notwendig.
Zuerst miissen das diffundierende Material und die Matrix, durch die es diffundieren soll (im
Allgemeinen ein Festkorper), in geeigneter Weise zusammen gebracht werden. Eine
Moglichkeit ist, dass das diffundierende Material in einem Gas oder einer Fliissigkeit
enthalten ist, die die Matrix umgibt [71]. Oder das diffundierende Material wird direkt in die
Matrix implantiert, z. B. durch lonenbeschuss. [84-87] In dieser Arbeit wird eine dritte
Moglichkeit benutzt, bei der die beiden Materialien als Festkorper miteinander in Kontakt
gebracht werden. Dazu wird eine Matrixschicht auf einer Schicht des diffundierenden
Materials abgeschieden.

Als Zweites folgt ein Temperschritt, da die Diffusion im Festkorper bei
Zimmertemperatur im Allgemeinen zu langsam ist, um nach einer sinnvollen Zeit messbar zu
sein. Die Temperatur kann im Bereich von Zimmertemperatur bis knapp unter die
Schmelztemperatur der Probe variiert werden. Als zweite Variable kann die Zeit verdndert
werden, typische Temperzeiten liegen zwischen einigen Sekunden und Wochen. In dieser
Arbeit werden Temperungen bei verschiedenen Temperaturen aber gleich langer Zeit in
einem Rapid Thermal Processor (RTP) durchgefiihrt. In einem konventionellen Ofen wurden
zusitzlich bei einer festen Temperatur verschieden lange Temperungen durchgefiihrt.

Drittens muss schlieBlich untersucht werden, wie weit die Diffusion vorangeschritten
ist. Dafiir gibt es verschiedene Moglichkeiten:

3.5.1. FIRST ARRIVAL

Bei der First Arrival-Methode wird in einer gewissen Entfernung von der
Diffusionsquelle gewartet, bis zum ersten Mal diffundierendes Material dort ankommt. In der
vorliegenden Arbeit wurde zunichst dieser Ansatz verfolgt. Dabei sollte nach verschieden
langen Temperschritten mit einer oberflichenspezifischen Technik geschaut werden, ob
Material aus einer tieferliegenden Schicht bis an die Oberflache diffundiert war. Die dabei
auftretenden Probleme und deren Ursachen werden in Kapitel 5 beschrieben.

3.5.2. ELEKTRISCHE MESSUNGEN

Eine Variante dieser Methode wurde bei der Untersuchung der Kupfer-Diffusion in
Siliziumdioxid als Vorbereitung auf die Einfithrung von Kupfer als Leitungsmaterial in der
Siliziumtechnologie angewandt. Dort wurde der Widerstand einer Siliziumdioxid-Schicht
gemessen. Durch das im Oxid gel6ste Kupfer sinkt der Widerstand. [53,54,88,89] Mit dieser
Methode wird das insgesamt ins Siliziumdioxid gelangte Kupfer gemessen, also das Integral
iber das Konzentrationsprofil.
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3.5.3. KONZENTRATIONSPROFILE

Bei dieser Methode wird die Konzentration des diffundierten Materials in der Matrix
tiber die Tiefe gemessen. Der Vorteil dieser Methode ist, neben der Ermittlung des
Diffusionskoeffizienten, dass die Form des Profils Aufschluss iiber den
Diffusionsmechanismus geben kann (siehe Abschnitt3.4). Eine Moglichkeit ist die
Benutzung eines radioaktiven Tracers und mechanisches oder chemisches Abtragen diinner
Schichten. Durch Messung der Aktivitdt des jeweils abgetragenen Materials wird die
Konzentration in dieser Tiefe bestimmt und auf diese Weise ein Konzentrationsprofil
gewonnen. [90,91] Statt eines radioaktiven Tracers kann das abgetragene Material auch
chemisch analysiert werden [92,93].

In dieser Arbeit wurde Sekundérionen-Massenspektrometrie (SIMS) benutzt. Dabei
wird ein Krater in die Probe gesputtert und die vom Kraterboden entweichenden
Sekundérionen gezéhlt. Auf diese Weise wird jeweils die Konzentration des interessierenden
Elements in der Tiefe gemessen, die der Kratertiefe entspricht. Da die Kratertiefe mit der Zeit
zunimmt, wird so ein Tiefenprofil gewonnen. Die Methode wird in Abschnitt 4.3.1 genauer
besprochen. An das Konzentrationsprofil wird dann eine der in Abschnitt 3.4 berechneten
Funktionen angefittet. Die Funktion, die das Profil am besten beschreibt, ergibt den
Diffusionsmechanismus, aus den Fitparametern wird der Diffusionskoeffizient berechnet. Die
Ergebnisse werden in den Kapiteln 7 bis 9 dargestellt.

3.6. Ergebnisse in der Literatur

Literaturwerte fiir die Diffusionskoeffizienten von Strontium, Wismut und Tantal in
kristallinem Silizium wurden schon in der Einleitung angegeben: 2:10"7 bis 107'® cm?/s fiir
Strontium bei 800°C, <10 bis 2-10™" em®/s fiir Wismut bei 1300°C und <10 cm?/s fiir
Tantal bei 1000°C. Diese Werte (wenn man den schnellen fiir die Wismutdiffusion
berticksichtigt) sind vergleichbar mit den substitutionell diffundierenden Dotierstoffen in
Silizium, aber deutlich langsamer als fiir die interstitiell diffundierenden Metalle.

Im Siliziumdioxid gibt es fiir die drei Materialien keine Werte fiir den
Diffusionskoeffizienten. Die einzige Ausnahme ist der etwas unsichere Wert von
3,5-10"° cm?/s bei 800°C fiir Strontium in Kalzium-Strontium-Silikatglas. Gut bekannt sind
wegen der technologischen Wichtigkeit die Diffusionskoeffizienten der Dotierstoffe Bor,
Aluminium, Phosphor, Arsen und Antimon [94-101]. Je nach Vorgeschichte des Materials
liegen die gemessenen Werte aber oft um mehrere Grofenordnungen auseinander [102].
AuBlerdem gibt es Ergebnisse in Siliziumdioxid fiir Fisen [86,91,103,104], Kupfer [86,105-
107], Silber [105,108], Gold [105,109,110], Titan [80,105], Palladium [105], Kobalt [80],
Nickel [111] und Chrom [86].
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Wie in Abschnitt 3.5 angesprochen, besteht ein Diffusionsexperiment aus drei
Schritten: Probenherstellung, Tempern und Analyse. Diese Schritte werden in diesem Kapitel
beschrieben.

4.1. Proben

In dieser Arbeit wurden verschiedene Arten von Proben benutzt. In den zunichst
durchgefiihrten First Arrival-Experimenten sollte die Diffusion von Kupfer und Platin
untersucht werden. Dafiir wurden Kupfer und Platin auf ein Silizium-Substrat durch
Eintauchen in eine kontaminierte Flusssdurelosung abgeschieden. Der Vorgang ist in
Abschnitt 5.1.1 beschrieben. AnschlieBend wurde Siliziumdioxid auf der kontaminierten
Oberflache abgeschieden. Die Probe ist in Abbildung 6 a) schematisch dargestellt. Nach
verschieden langen Temperschritten, wihrend derer die Metalle Richtung Oberfldche
diffundierten, sollte ihre Konzentration an der Oxidoberfldche gemessen werden.

In Abbildung 6 b) ist der Aufbau der Proben fiir die spdter durchgefiihrten
Messungen der Diffusionskoeffizienten von Strontium, Wismut und Tantal gezeigt. Zunéchst
wurde ein 500 nm dicke Schicht Siliziumdioxid abgeschieden. Darauf wurde die
Diffusionsquelle aufgebracht, entweder eine SBT-Schicht oder eine Schicht, die nur eins der
drei untersuchten Elemente enthielt. Die untere Oxidschicht sollte verhindern, dass Wismut
beim Tempern mit dem Silizium reagiert. Nach dem Aufbringen dieser Schicht und einem
eventuell folgenden Temperschritt (dem sog. Ferro-Anneal) wurden als oberste Schicht noch
einmal 500 nm Siliziumdioxid abgeschieden. Untersucht wurde schlieBlich die Diffusion in
dieser obersten Schicht. In den folgenden Abschnitten wird die Abscheidung der einzelnen
Schichten beschrieben.

4.1.1. SUBSTRAT

Das Substrat ist eine 150 mm-Standard-Siliziumscheibe (Wafer), wie sie bei Infineon
in der Produktion von Logikchips eingesetzt wird. Das Silizium war leicht p-dotiert mit einer
maximalen Bor-Konzentration von 10'° cm™. Der Sauerstoffgehalt lag bei 7-10' cm™. Alle

500 nm SiO, 500 nm SiO,
Si Substrat Si Substrat

Abbildung 6
Schematischer Aufbau der Proben a) fiir First Arrival-Experimente mit Kupfer und Platin, b) fiir
SIMS-Experimente mit Strontium, Wismut und Tantal.
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Schichten wurden jeweils auf ganzen Wafern abgeschieden. Vor dem Tempern wurden die
Wafer in Viertel gebrochen, die dann verschieden getempert werden konnten.

4.1.2. SILIZIUMDIOXID

Die Siliziumdioxidschichten ~wurden durch plasmaunterstiitzte chemische
Dampfphasenabscheidung (plasma enhanced-chemical vapor deposition, PECVD)
abgeschieden. Die untere Schicht diente als Grundlage, auf die anschlieBend die
Diffusionsquelle aufgebracht wurde. Das Abscheiden der obersten Schicht auf der
Diffusionsquelle war der letzte Schritt der Probenherstellung. Beide Schichten hatten eine
Dicke von 500 nm mit Variationen {iber den Wafer von etwa 5%.

Fiir die Abscheidung wurde ein Precision 5000 Reaktor von Applied Materials
benutzt. Darin wird der Wafer in einer Vakuumkammer auf 390°C erhitzt. Ein Tréagergas
(Helium) wird durch den flussigen Precursor Tetraethylorthosilikat (TEOS: Si(OC;Hs)4)
geleitet und nimmt dabei einen Teil davon auf. Die Kammer wird mit dem Tréigergas-
Precursor-Gemisch und zusétzlichem Sauerstoff gefiillt und durch Radiofrequenz-
Einstrahlung ein Plasma nahe der Waferoberfliche erzeugt. Angeregt durch das Plasma,
scheidet sich Siliziumdioxid auf der Oberflache ab. Die Dicke der Schicht wird iiber die Zeit
gesteuert, die das Plasma aktiv ist, die Wachstumsrate betrdgt bei den angegebenen
Bedingungen etwa 700 nm/min. Zusammen mit einem Aufheiz- und einem Abpumpschritt
verbringt der Wafer fiir eine Dicke von 500 nm insgesamt 75s in der Kammer bei
Temperaturen zwischen 360 und 390°C.

Das so abgeschiedene Oxid enthidlt relativ viel leeren Raum verglichen mit
thermischem Oxid und bis zu 5% Wasserstoff, die aus dem Precursor stammen. [67]
Allerdings hat es zwei Vorteile: Zum einen wird bei der Herstellung von FeRAM fiir die
Schicht zwischen Ferroelektrikum und Transistor dieses Oxid eingesetzt werden. Auflerdem
ist durch die schnelle Abscheidung bei niedriger Temperatur die Warmebelastung der Probe
relativ gering, verglichen mit der anschlieBenden Diffusionstemperung, so dass die Diffusion
wihrend der Oxidabscheidung vernachlédssigt werden kann. Bei Annahme einer Arrhenius-
Temperaturabhingigkeit (Gleichung (4)) und einer Aktivierungsenergie von 3 eV fiir die
Diffusion betrdgt der Anteil der Oxidabscheidung an der Gesamt-Diffusionslidnge selbst fiir
die geringste Temperung bei 650°C weniger als 2-10™ (siehe auch Abschnitt 4.2.2).

4.1.3. SBT

Als erste Diffusionsquelle wurde SBT benutzt, um die Diffusion aller drei Elemente
in einer Probe messen zu kénnen. Das SBT wurde auf den Wafer aufgeschleudert. Dazu wird
ein Tropfen einer fliissigen Precursorlosung auf die Wafermitte getropft und durch schnelles
Rotieren des Wafer (3000 U/min) verteilt. Die so entstandene Schicht wird durch Erhitzen des
Wafers auf 260°C fiir fiinf Minuten an Luft getrocknet. In einem anschlieenden RTP-Schritt
fiir 30 s bei 750°C in Sauerstoffatmosphédre werden die organischen Reste verbrannt bzw.
verdampft. [112] Die Dicke der Schicht wird durch die Viskositit der Losung und die
Rotationsfrequenz gesteuert und betrug in diesem Fall 90 nm. Die Precursorlosung bestand
aus Strontium 2-ethylhexanoat (Sr(OCOC;H;s5),), Wismut 2-ethylhexanoat (Bi(OCOC;H;5s)3)
und Tantal 2-ethylhexanoat (Ta(OCOC;H;s)s) in organischem Losungsmittel [113]. Die
Konzentrationen der drei Precursoren war so abgestimmt, dass ein leichter Wismut-
Uberschuss im abgeschiedenen Material vorhanden war, um die remanente Polarisation des
Materials zu erhshen und die Ubergangstemperatur von der Kalziumfluorit- zur
Perowskitphase zu senken [14,35].
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4.1.4. FERRO-ANNEAL

Nach dem Aufschleudern und Tempern liegt das SBT zundchst amorph vor, mit
kleinen Kristalliten in der Kalziumfluorit-Phase (Abbildung 19a). Um es in die
ferroelektrische Perowskitphase umzuwandeln ist ein weiterer Temperschritt, der sogenannte
Ferro-Anneal notig. Er besteht aus einer Ofentemperung bei 800°C fiir eine Stunde in
Sauerstoffatmosphdre. Dabei lagert sich das SBT zu Perowskit-Kristalliten in der
GroBenordnung der Schichtdicke zusammen. Die Orientierung der Kristallite ist zufillig.
Hohlrdume, die schon in der amorphen Phase vorhanden waren, bleiben bestehen
(Abbildung 19 d). Nach dem Ferro-Anneal kann die Diffusion aus dem fertigen Material
untersucht werden, wie sie bei spiteren Temperschritten im Herstellungsprozess stattfindet.
Da aber schon wihrend des Ferro-Anneals Diffusion stattfinden kann, wurde der Ferro-
Anneal bei einigen Proben nicht durchgefithrt, um anschlieBend die Diffusion aus der
amorphen Phase zu untersuchen. Es wurden also zwei verschiedene SBT-Quellen benutzt, die
im Folgenden als SBT mit Ferro-Anneal bzw. SBT ohne Ferro-Anneal bezeichnet werden.

Der Ferro-Anneal sollte nicht mit dem anschlieenden Tempern verwechselt werden,
das der Diffusion dient. Wéhrend des Ferro-Anneals findet keine Diffusion in das obere Oxid
statt, da es erst danach abgeschieden wird.

4.1.5. EINZELNE ELEMENTE

Aus dem SBT diffundieren Strontium, Wismut und Tantal gleichzeitig. Um zu
untersuchen, ob sich die Elemente bei der Diffusion gegenseitig beeinflussen, wurden bei
anderen Proben anstelle der SBT-Schicht auch Schichten aus nur einem Element aufgebracht.
Strontium und Wismut wurden dabei auf die gleiche Weise aufgeschleudert wie SBT. Die
dafiir benutzte Losung entsprach der SBT-Precursorlosung enthielt aber jeweils nur einen der
Precursoren. Die Schichtdicke betrug fiir Strontium etwa 100 nm und fiir Wismut etwa 20 nm.
Tantal wurde aufgesputtert, die Schichtdicke betrug hier 100 nm. Wihrend der Lagerung an
Luft und den Temperschritten nach dem Aufschleudern reagierte Strontium mit dem
Kohlenstoff in den Precursoren zu Strontiumkarbonat (SrCO;), Wismut oxidierte zu
Wismutoxid (Bi,O3), Tantal lag bis auf eine diinne Tantaloxidschicht an der Oberfldche als
reines Metall vor [44,114]. Obwohl die Elemente in den Schichten nicht rein vorliegen wird
in dieser Arbeit von Strontium-, Wismut- und Tantal-Schichten bzw. -Proben gesprochen.

4.2. Tempern

Wie in Abschnitt 3.2 gesagt, verlduft die Diffusion bei Raumtemperatur nur sehr
langsam, deshalb wurden die Proben getempert, um die Diffusion zu beschleunigen. Dafiir
wurden zwei verschiedene Ofen benutzt. Beide wurden wihrend der Temperungen mit
Stickstoff durchstromt.

4.2.1. RAPID THERMAL PROCESSOR

Der RTP ist ein Heatpulse 200 von AG Associates. Darin wird der Wafer in einem
Quarzgehduse mit Infrarotlampen von oben und unten innerhalb weniger Sekunden auf die
gewiinschte Temperatur erhitzt und kiihlt nach dem Tempern schnell wieder ab [115]. Die
Temperzeit in diesem Ofen wurde auf 15 min festgelegt, die benutzten Temperaturen waren
650, 800, 900 und 1000°C. Die Temperatur wurde dabei mit einem Pyrometer auf der
Waferriickseite gemessen. Um eine korrekte Auswertung des Pyrometersignals durch die
RTP-Software zu gewihrleisten, muss die Reflektivitit der Waferriickseite eingestellt werden.
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Sie wurde kalibriert, indem an einen Wafer ein Pt/PtRh-Thermoelement geklebt wurde. Die
Reflektivitdt wurde so eingestellt, dass die angezeigten Temperaturen von Thermoelement
und Pyrometer im Bereich von 650 bis 1000°C iibereinstimmten. Da die Steuerungssoftware
nur Zeiten bis 5 min zulieB, wurde die Temperatur von Hand geregelt und auf +5°C genau
konstant gehalten. Vor und nach einer Reihe von Temperungen wurde jeweils eine saubere
Siliziumscheibe getempert und anschlieBend mit TRFA analysiert, um zu bestimmen, wie
stark der Ofen durch die Temperungen kontaminiert wurde.

4.2.2. KONVENTIONELLER OFEN

In den konventioneller Ofen von ATV konnen bis zu 75 Wafer gleichzeitig auf
einem Quarzboot eingefahren werden. Die Temperatur steigt und fallt hier langsamer, dafiir
sind ldngere Temperzeiten moglich. Hier wurde bei einer Temperatur von 800°C fiir 1, 4 oder
24 Stunden getempert. Die kastenformige graue Kurve in Abbildung 7 zeigt den idealen
Verlauf, 3600s bei 800°C mit instantanem Aufheizen und Abkiihlen. Den realen
Temperaturverlauf zeigt die schwarze Kurve.

Auch wihrend der Autheiz- und Abkiihlphase findet Diffusion statt. Um den Anteil
der Diffusion wihrend dieser Zeiten an der gesamten Diffusion abzuschétzen, wird wie in
Gleichung (4) von einer Arrheniusabhingigkeit des Diffusionskoeffizienten von der
Temperatur ausgegangen. Als Aktivierungsenergie wird 3,0 eV angenommen, das entspricht
der Aktivierungsenergie fiir die Diffusion von Strontium in Quarz [74]. Mit Hilfe des
Temperaturverlaufs in Abbildung 7 wund Gleichung (4) wurde der Verlauf des
Diffusionskoeffizienten tiber die Zeit berechnet und numerisch integriert:

Dt = ]D dt=D, ]exp(— ” E"F(r)j dr (20)

Teilt man dieses Ergebnis Dt durch den Diffusionskoeffizienten bei 800°C, der ebenfalls nach
Gleichung (4) berechnet wurde, erhédlt man die Zeit, die bei Temperung bei 800°C mit
instantanem Autheizen und Abkiihlen die gleiche Diffusion verursacht, wie der gesamte
tatsidchliche Verlauf. (Der Parameter Dy kiirzt sich bei der Rechnung heraus.) Die Differenz
zwischen berechneter und gewtiinschter Zeit ist der Einfluss der Autheiz- und Abkiihlphase.

Der Temperaturverlauf wihrend der Aufheiz- und Abkiihlphase war bei vier und
24 Stunden der gleiche, deshalb wurde dort zur Berechnung des relativen Fehlers die fiir eine
Stunde berechnete Differenz benutzt. Um die Abhéngigkeit des Ergebnisses von der
angenommenen Aktivierungsenergie zu bestimmen, wurde die Rechnung fiir eine Stunde
auch fiir 2,5 und 3,5 eV durchgefiihrt. Da der Einfluss der Aktivierungsenergie auf das
Ergebnis gering ist, wurde bei vier und 24 Stunden nur mit 3,0 eV gerechnet. Die Ergebnisse
sehen sind in Tabelle 1 zusammengefasst. Ideale Verldufe mit den dort angegebenen Zeiten
sind in Abbildung 7 eingezeichnet. Bei der Berechnung von Diffusionkoeffizienten in
spateren Kapiteln wurden die korrigierten Zeiten aus Tabelle 1 benutzt.

4.3. Analyse

Die in dieser Arbeit wichtigste experimentelle Analysemethode ist die
Sekunddrionen-Massenspektrometrie  (SIMS). Mit dieser Methode wurden die
Konzentrationsprofile von Strontium, Wismut und Tantal im Siliziumdioxid nach der
Diffusion aufgenommen. Aus diesen Profilen werden die meisten Schlussfolgerungen fiir die
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Gewiinschte | Gewiinschte| Aktivierungs-| Berechnete Differenz Relativer
Zeit Zeit (s) energie Zeit (s) (s) Fehler
lh 3600 2,5eV 3918 318 8.8 %
1h 3600 3,0 eV 3891 291 8,0 %
lh 3600 3,5eV 3871 271 7,5 %
4 h 14400 3,0 eV 14691 291 2,0 %
24 h 86400 3,0 eV 86691 291 0,3 %
Tabelle 1

Einfluss der Aufheiz- und Abkiihlphasen auf die Diffusion.

— r 11 r r I . . 1 r r 1 r r T T 7
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Abbildung 7

Temperaturverlauf beim Tempern im Ofen. Schwarz ist der wirkliche Temperaturverlauf gezeichnet,
grau wire der ideale. Die drei farbigen Kurven zeigen die Zeiten, die man bei 800°C tempern miisste,
um das gleiche thermische Budget zu erreichen, wie bei der wirklichen Temperung, fiir jeweils
verschiedene Aktivierungsenergien der Diffusion.

Diffusion gezogen, deshalb wird die Methode zuerst ausfiihrlich erklédrt. Daneben wurden
aber noch eine Reihe anderer Techniken angewandt, die anschlieend vorgestellt werden.

Wie bereits erwéhnt, sollte bei den First-Arrival-Experimenten die Ankunft von
diffundiertem Metall an der Oberfliche mit Totalreflexions-Rontgenfluoreszenz-Analyse
(TRFA) detektiert werden. FErgidnzt wurde diese Methode durch Auger Elektronen-
spektroskopie (AES). Rutherford Riickstreuspektroskopie (Rutherford backscattering
spectroscopy, RBS) wurde als einfache Alternative zu SIMS benutzt, um einen Anhaltspunkt
fur die Tiefenverteilung der Metalle im Oxid zu erhalten. Die Rauhigkeit der kontaminierten
Oberflachen bzw. des darauf abgeschiedenen Oxids wurde mit Atomkraftmikroskopie (atomic
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force microscopy, AFM) untersucht, die dabei gefundenen Strukturen in Querschnitten mit
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) genauer betrachtet.

Wie in Abschnitt 2.2 beschrieben, kann SBT in verschiedenen Kristallstrukturen
vorliegen. Um zu {iberpriifen, ob die benutzten Schichten mit der Literatur iibereinstimmen,
wurde an einigen Proben Rontgenbeugung (x-ray diffraction, XRD) durchgefiihrt und
Querschnitts-TEM-Aufnahmen gemacht. Zur chemischen Analyse einiger Strukturen wurde
dabei auch die energiedispersive Rontgenanalyse (energy dispersive x-ray analysis, EDX)
eingesetzt. Die Dicke der Strontium-, Wismut- und Tantal-Schichten wurde durch
Querschnittsaufnahmen im Rasterelektronenmikroskop (REM) bestimmt.

4.3.1. SEKUNDARIONEN-MASSENSPEKTROMETRIE

Bei der SIMS werden Primérionen (in diesem Fall O,, -Ionen mit einer Energie von
5keV) auf die Probe geschossen und sputtern dort einen Krater. Die von der Probe
entweichenden positiven bzw. negativen Sekunddrionen werden in einem Massen-
spektrometer gesammelt und gezéhlt (Abbildung 8). Da der Krater fortlaufend tiefer wird und
nur die entweichenden Ionen vom Boden des Kraters registriert werden, erhdlt man aus der
Zdhlrate liber die Zeit ein Konzentrationsprofil tiber die Tiefe. Den Faktor fiir die
Umrechnung von Zeit in Tiefe erhdlt man, indem man nach Ende der Messung die Kratertiefe
mit einem Profilometer misst. Um zu vermeiden, dass Ionen aus hdheren Schichten am Rand
des Kraters mitgemessen werden, wird der Primérionenstrahl {iber einen gréferen Bereich
gerastert und es werden nur Sekundérionen aus der Mitte des Kraters detektiert. Die
Seitenldnge des quadratischen Kraters betrdgt etwa 200 um, die Fldche, aus der gemessen
wurde, war ein Kreis mit einem Durchmesser von 60 um im Zentrum des Kraters.
Aufladungseffekte des isolierenden Siliziumdioxids wurden durch gleichzeitigen Beschuss
mit Elektronen kompensiert, zusitzlich wurde die Probe vor der Untersuchung mit einem
diinnen, leitfahigen Gold-Palladium-Film beschichtet.

Im Massenspektrometer werden elektrische und magnetische Felder so eingestellt,
dass nur Teilchen mit einem bestimmten Verhéltnis von Ladung zu Masse am Detektor
ankommen. Um mehrere Massen im Verlauf der Messung zu registrieren, muss die Messzeit
auf die verschiedenen Massen in zyklischer
Weise aufgeteilt werden, wodurch sich die
Zahlstatistik entsprechend verschlechtert.
Zwar kann man das in gewissen Grenzen
durch eine hohere Sputterrate ausgleichen,
Sekundar- verliert dabei aber Messpunktdichte. Aus
ionen diesem Grund wurde bei einer Messung

immer nur eine lonensorte gemessen, und
—— Sputterkrater hierfiir wiederum die mit der grggteil
Isotopenhdufigkeit gewéhlt, also “°Sr’,
29Bi" oder '*'Ta". Da ?”Bi" fast das gleiche
Ladung/Masse-Verhéltnis hat wie

Primar-
ionen

Sio,

Messbereich

SiO2 BlTa®Si*, musste die Massentrennung am
Massenspektrometer sehr hoch eingestellt
Substrat werden. Das benutzte Gerdt war ein

CAMECA imso6f System. Die Nachweis-

grenzen liegen bei ca. 2-10', 7-10' und
Abbildung 8 2:10” cm™ fiir Strontium, Wismut und
Schematische Darstellung der SIMS. Tantal. [116]
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Abweichend von dieser Beschreibung wurden fiir die Wismut-Profile aus SBT nach
Tempern im RTP Cs'-lonen verwendet und BiSi-Sekundirionen detektiert, weil diese
Messmethode in Silizium eine bessere Empfindlichkeit fiir Wismut hat. Spitere
Untersuchungen ergaben aber, dass im Siliziumdioxid die Nachweisgrenze schlechter ist (ca.
2.10' cm'3) als mit O,, -Primérionen und Bi’-Sekundirionen, so dass fiir die SBT-Proben
nach Ofentemperung und fiir die Wismut-Proben diese letztere Methode benutzt wurde.

Kalibriert wurden die Messungen mit Hilfe von Proben, in denen eine bekannte
Dosis von Strontium, Wismut oder Tantal in Siliziumdioxid implantiert worden war. Da die
Sputterrate und lonenausbeute und damit die Zahlrate am Detektor von der jeweiligen Matrix
abhdngen, gilt diese Kalibrierung folgerichtig nur im Siliziumdioxid, nicht aber im SBT oder
anderen Materialien. Die angegebenen Konzentrationen in den Quellschichten sind also nicht
quantitativ, weil hier die Kalibrierung fehlt..

Sputterrate und Ionenausbeute #dndern sich zu Messbeginn durch zunehmende
Einlagerung von Primérionen in die Matrix beim Ionenbeschuss. Deshalb ist die Zadhlrate am
Anfang der Messung, solange sich noch kein Gleichgewicht eingestellt hat, noch nicht
quantitativ. In den meisten Proben ist die scheinbare Konzentration an der Oberflache deutlich
hoher als nach Einstellung des Gleichgewichts und fallt erst innerhalb der obersten ca. 10 nm
auf den wirklichen Wert ab. Ahnliches gilt beim Wechsel von Matrizes, also z. B. an der
Grenzflache zwischen Oxid und SBT.

Auflerdem werden Atome aus oberflaichennahen Bereichen durch StoBkaskaden in
tiefere Schichten verlagert. Dadurch werden Grenzflachen scheinbar verbreitert. Besonders
stark ist der Effekt, wenn man von hoher in Richtung niedrigerer Konzentration misst, man
erhilt dann selbst an einer scharfen Grenzfliche eine verbreiterte Verteilung. Aus diesem
Grunde wurden in dieser Arbeit die Konzentrationsprofile immer in der obersten Oxidschicht
gemessen, weil man dort in Richtung steigender Konzentration misst. Durch eine niedrige
Primérenergie und einen flachen Sputterwinkel werden diese Effekte weiter gemindert und
eine bessere Tiefenauflosung erreicht. [117-121]

Die Dicke der Oxidschicht schwankt um einige Prozent zwischen verschiedenen
Proben. Dadurch liegt die Grenzflaiche zwischen Oxid und Quelle in verschiedenen Tiefen
und ist durch die eben besprochenen Effekte und ggf. durch Diffusion verschmiert. Um die
Profile nahe der Grenzfldche (dort sind sie am aussagekriftigsten) dennoch vergleichen zu
konnen, wurde die gebriuchliche Ubereinkunft getroffen, dass die Grenzfliche dort liegt, wo
die Konzentration des gemessenen Elements die Hélfte der Maximalkonzentration in der
Quellschicht betrdgt. Die Kurven einer Messreihe wurden dann so verschoben, dass dieser
Punkt bei allen in der gleichen Tiefe liegt. Dieses Vorgehen ist naheliegend [122] und hat
keinen Effekt auf die Auswertung, weil die absolute Tiefe auf die Berechnung der
Diffusionskoeffizienten keinen Einfluss hat. Ein typisches SIMS-Profil ist in Abbildung 21 zu
sehen.

4.3.2. TOTALREFLEXIONS-RONTGENFLUORESZENZ-ANALYSE

Bei der Rontgenfluoreszenz-Analyse (RFA) werden durch Bestrahlen mit
Rontgenstrahlung Atome im Festkorper ionisiert und senden bei der Rekombination
Rontgenstrahlung aus. Die Energie der sekundéren Strahlung ist charakteristisch fiir das
emittierende Element, kann also zur Analyse verwendet werden [123]. Die Intensitit ist ein
Ma fiir die Konzentration des entsprechenden Elements.

Bei der herkommlichen RFA wird die primdre Strahlung aus steilem Winkel
eingestrahlt, die Eindringtiefe und damit der Bereich, aus dem Informationen gesammelt
werden, liegt im pm-Bereich [117]. Bei der TRFA werden Rontgenstrahlen unter einem sehr
flachen Winkel auf die Oberfldche gestrahlt (Abbildung 9 a). Da der Brechungsindex von
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a) Schematische Darstellung der TRFA. b) TRFA-Spektrum einer Silizium-Probe bedeckt mit 500 nm
Siliziumdioxid, 90 nm SBT und 500 nm Siliziumdioxid. Warum man trotz der oberen Oxidschicht ein
SBT-Signal sieht, wird in Kapitel 5 erklart.

Festkorpern fiir Rontgenstrahlung kleiner ist als der von Luft, wird die Strahlung total
reflektiert. Die Eindringtiefe betrdgt so nur etwa 3 nm, entsprechend werden auch nur aus den
obersten 3 nm des Festkorpers Informationen gesammelt, die Technik ist oberflichen-
spezifisch [124,125].

Das in dieser Arbeit benutzte Gerit ist ein Atomika XSA 8000 [126]. Molybdén Kao-
Strahlung mit einer Photonenenergie von 17,5 keV wurde unter einem Winkel 6=0,092°
(=1,60 mrad) auf die Probenoberflache gestrahlt. Der kritische Winkel der Totalreflexion liegt
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fur Siliziumdioxid bei dieser Energie bei 0, =0,094° (=1,65 mrad) [127]. Der Winkel konnte
durch Einstellung der Hohe der Probe gegeniiber dem Eintrittsfenster verdndert werden.
Messungen {iiber einen weiten Winkelbereich zeigten, dass bei diesem Winkel tatséchlich
Totalreflexion auftritt [128].

Die charakteristische Rontgenstrahlung wurde mit einem Si(Li)-Detektor
aufgefangen, der direkt {iber der Probenmitte angebracht war. Die analysierte Flache wurde
durch die runde Detektor6ffnung mit einem Durchmesser von 8 mm festgelegt. Die
Fluoreszenzstrahlung bei den Energien fiir die interessierenden Elemente wurde detektiert und
die Zahlrate automatisch in eine Oberflaichenkonzentration umgerechnet. Dafiir wurde ein
Umrechnungsfaktor benutzt, der vorher mit Hilfe eines Wafers mit bekannter Konzentration
des entsprechenden Elements bestimmt worden war. [129,130] Um Schwankungen in der
Intensitdt der Rontgenstrahlung auszugleichen, wurde téglich vor Beginn der Messungen ein
Wafer mit einer bekannten Nickel-Konzentration gemessen und das Gerit entsprechend der
Zahlrate kalibriert. Die Intensitédt blieb dann den Tag tiber konstant. Der Fehler von einer
Messung zur nichsten betrug maximal 10%. Ein Spektrum mit Peaks fiir Strontium, Wismut
und Tantal ist in Abbildung 9 b) zu sehen. Zusétzlich treten noch Peaks fiir Silizium (aus dem
Siliziumdioxid) und Argon (aus der Luft) auf. Die Energien der angegebenen Peaks wurden
aus [123] entnommen. Die breite Verteilung rechts entsteht durch Bremsstrahlung, die von
der Primirstrahlung verursacht wird. Die Nachweisgrenze der TRFA liegt in der

GréBenordnung von 10" cm™,

4.3.3. AUGER ELEKTRONENSPEKTROSKOPIE

AES ist eine andere oberflachenspezifische Analysemethode. Durch Beschuss mit
Elektronen werden oberflichennahe Atome ionisiert. In einem strahlungslosen Ubergang fillt
ein Elektron aus der L-Schale auf den freien Platz der K-Schale. Die dabei frei werdende
Energie wird nicht wie bei der RFA als Rontgenstrahlung frei, sondern wird von einem
anderen Elektron absorbiert, dass daraufhin das Atom verlisst. Dieses Elektron wird detektiert
und seine kinetische Energie ist, wie die charakteristische Rontgenstrahlung, kennzeichnend
fiir das Element, in dem der Ubergang stattfand. Der Auger-Prozess ist in leichten Elementen
wahrscheinlicher als in schweren, dementsprechend ist AES besonders fiir die Detektion
leichter Elemente geeignet, wihrend RFA eine bessere Empfindlichkeit fiir schwere Elemente
hat, weil dort der Rontgenprozess liberwiegt. Die Methode ist oberflichenspezifisch, weil die
Austrittstiefe der Elektronen gering ist. Die Nachweisgrenze ist abhéngig vom Element,
komplementdr zur TRFA ist sie fiir leichte Elemente besser als fiir schwere und liegt
zwischen 0,1% und 10% einer Monolage, also 10!2 cm™2 bis 1014 cm™. [117,118]

4.3.4. RUTHERFORD RUCKSTREUSPEKTROSKOPIE

Bei der RBS werden wie bei dem Versuch, in dem Rutherford den Atomkern
entdeckte, Alfateilchen auf die Probe geschossen und von den Atomkernen in der Probe
elastisch gestreut. Die kinetische Energie, mit der die gestreuten Alfateilchen unter einem
bestimmten Winkel die Probe verlassen, ist ein Mal} fiir die Masse des Kernes, an dem sie
gestreut wurden. Da die Alfateilchen auflerdem auf dem Weg zuriick zur Probenoberfldche
noch Energie verlieren, kann bei genauer Messung der Energie auch die Tiefe bestimmt
werden, in der der Stof3 stattfand. [117,118] Allerdings ist die Tiefenauflosung nicht sehr gut
und hohe Konzentrationen eines Elements in der Tiefe iiberstrahlen das Signal dieses
Elements aus héheren Schichten, wodurch die Nachweisgrenze dort auf bestenfalls etwa 10%
der Konzentration in der Tiefe begrenzt ist [131].
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4.3.5. ATOMKRAFTMIKROSKOPIE

AFM ist eine Technik, die erlaubt, ohne aufwindige Préparation die Oberflachen-
struktur einer Probe zu untersuchen. FEine sehr feine Spitze ist an einem feinen,
schwingfihigen Hebelarm befestigt, der mit Piezoelementen bewegt werden kann. Die Spitze
wird so nahe an die Oberfliche herangefahren, dass van-der-Waals-Krifte zwischen den
Atomen der Spitze und den Oberflichenatomen wirken. Diese verdndern die
Schwingfrequenz des Hebelarms. Im ,,tapping mode* wird die Spitze, wihrend sie iiber die
Probe rastert, hoch und runter bewegt, so dass die Schwingfrequenz konstant bleibt. Die
notigen Auf- und Abbewegungen der Spitze ergeben ein Abbild der Oberflachentopographie.
Die Auflésung wird durch den Kriimmungsradius der Spitze bestimmt und kann im optimalen
Fall atomar sein. [117]

4.3.6. TRANSMISSIONSELEKTRONENMIKROSKOPIE

TEM ist das elektronische Pendant zum Lichtmikroskop. Durch magnetische Linsen
wird ein Elektronenstrahl auf die Probe fokussiert. Die Probe wird durchstrahlt und auf einem
Schirm oder Detektor hinter der Probe entsteht ein Bild. Die Auflésung hidngt von der
Wellenldnge der Elektronen ab, nach de Broglie also ihrer Energie und damit von der
Spannung, mit der sie beschleunigt werden. Bei einer Beschleunigungsspannung von 400 kV
konnen einzelne Kristallebenen unterschieden werden.

Damit der Elektronenstrahl die Probe durchstrahlen kann, muss diese bis auf
wenige nm gediinnt werden. Dies geschieht zunéchst durch mechanisches Polieren mit immer
feineren Schleifmitteln und schlieBlich durch Ionenmahlen. Dabei wird die Probe durch
flachen Beschuss mit lonen soweit gediinnt, bis ein Loch entsteht und im Randbereich des
Loches eine Stelle betrachtet, die die passende Dicke hat. Um einen Querschnitt herzustellen,
werden zwei kleine Stiicke aus der Probe gesdgt, Oberfliche an Oberfldche aufeinander
geklebt und dann seitlich gediinnt. Der Aufwand dafiir ist vergleichsweise grofB3, die
Préparation einer Probe dauert etwa einen halben Tag. [117,119]

Durch Verindern der magnetischen Linsen kann man den Fokus verschieben, so dass
der Elektronenstrahl ober- oder unterhalb der Probenebene fokussiert ist. In diesem sog.
Fresnelkonstrast fallen Dichteunterschiede besonders auf.

4.3.7. RASTERELEKTRONENMIKROSKOPIE

Im REM wird der Elektronenstrahl sehr fein fokussiert und iiber die Probe gefiihrt.
An jedem Punkt werden die von der Probe emittierten sekundédren Elektronen detektiert. Thre
Intensitédt hangt von der Form ab. An Ecken oder Kanten werden mehr Sekundérelektronen
abgestrahlt als auf ebenen Fldchen. AuBBerdem hat auch das Material einen Einfluss auf die
Sekundirionenintensitit. Deshalb kann man im REM sowohl die Form der Probe erkennen als
auch die Lage von Grenzfldchen. Die Auflosung des REM wird durch die Fokussierung des
Elektronenstrahls begrenzt. [117]

4.3.8. ENERGIEDISPERSIVE RONTGENANALYSE

Im TEM oder REM werden Probenatome durch den Elektronenstrahl ionisiert. Wie
bei der RFA senden diese Atome beim Rekombinieren charakteristische Rontgenstrahlung
aus. Diese kann aufgefangen und zur chemischen Analyse genutzt werden. Die
Tiefenauflosung der EDX héngt im REM von der Eindringtiefe der Elektronen ab, die tiber
die Energie, also die Beschleunigungsspannung gesteuert wird. Sie liegt im Allgemeinen im
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pm-Bereich. Im TEM ist die Dicke der Probe entscheidend. Die laterale Auflosung wird
durch die Breite des Elektronenstrahls begrenzt. [117, 119]

4.3.9. RONTGENBEUGUNG

Monochromatische Rontgenstrahlung wird unter einem Winkel 0 auf die
Probenoberflache gestrahlt und die gebeugte Strahlung unter dem Winkel 20 detektiert
(Abbildung 10 a). Die Rontgenstrahlung wird in einer kristallinen Probe an verschiedenen
Kristallebenen reflektiert und die reflektierten Strahlen interferieren miteinander. Wenn man
0 verdndert, verdndert sich auch der Gangunterschied As zweier an benachbarten
Kristallebenen reflektierter Strahlen und es kommt unter bestimmten Winkeln zu
konstruktiver Interferenz. Man erhilt also Intensitdtsmaxima, aus deren Lage sich nach dem
Bragg-Gesetz

n-A=2d-sin® Q1)

mit der bekannten Wellenlédnge A der Netzebenenabstand d der untersuchten Probe berechnen
lasst (Abbildung 10 b). n ist dabei eine natiirliche Zahl. Da die Netzebenenabstinde der
verschiedenen SBT-Modifikationen bekannt sind, ldsst sich daraus schlieBen, welche Phasen
in der untersuchten Probe vorhanden sind. Aus der Zahlrate lésst sich qualitativ auf den Anteil
der entsprechenden Phase in der Probe schlieBen. Amorphe Phasen konnen mit dieser
Methode nicht detektiert werden. [117]

— — -
~
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Abbildung 10
Schema der Rontgenbeugung. a) zeigt schematisch den Aufbau des Gerites, b) die Berechnung des
Gangunterschiedes As zweier Strahlen, die an benachbarten Kristallebenen reflektiert werden.



5. TRFA-Experimente

5.1. First Arrival-Experiment

Mit den First Arrival-Experimenten sollte zunichst die Diffusion von Kupfer und
Platin in Siliziumdioxid untersucht werden. Kupfer wurde gewéhlt, weil die Kupferdiffusion
in Siliziumdioxid gut untersucht ist, also ein Vergleich mit der Literatur méglich ist [105,
106,107,132]. Platin ist interessant, weil es als Elektrodenmaterial fiir den ferroelektrischen
Kondensator in FeERAM-Zellen verwendet werden soll.

Der erste Versuch eines Diffusions-Experimentes sah so aus, dass eine Schicht
Siliziumdioxid auf eine metallkontaminierte Siliziumoberfldche aufgebracht werden sollte.
Diese Probe sollte dann getempert werden. Die Temperung sollte in regelmiBigen Abstéinden
unterbrochen und die Oxidoberflaiche mit TRFA auf Metall untersucht werden. Aus der Zeit
bis zum Auftreten des ersten Metallsignals kann dann die Diffusionskonstante berechnet
werden. Spiter sollte diese Methode auch fiir die Untersuchung der SBT-Diffusion angewandt
werden, es zeigte sich aber, dass ein First Arrival-Experiment mit TRFA und diesem Aufbau
nicht moglich ist.

5.1.1. EXPERIMENTELLER AUFBAU

Der Autbau der Probe ist schematisch in Abbildung 6 a) dargestellt. Das Substrat ist
ein 150 mm-Siliziumwafer. Dieser wurde bei Raumtemperatur fiir zwei Minuten in eine 4%
Flusssdure-Losung getaucht, die durch Zugabe von Kupfersulfat (CuSO4) oder
Platinhypochlorid (H,PtClg) mit Kupfer oder Platin kontaminiert worden war. Nach dem
Trocknen der Wafer wurden mit TRFA die Konzentrationen beider Metalle an der Oberflédche
bestimmt. Schlieflich wurde wie in Abschnitt 4.1.2 beschrieben eine 500 nm dicke Schicht
Siliziumdioxid auf dem kontaminierten Silizium abgeschieden. Die anschliefende Temperung
wurde im RTP durchgefiihrt.

5.1.2. ERWARTUNG

Zu Beginn sollte die TRFA-Messung keinerlei Metallsignal zeigen, da die Dicke der
dariiber liegenden Siliziumdioxidschicht weitaus dicker war, als die Eindringtiefe der
Rontgenstrahlung unter Totalreflexion (siehe Abschnitt 4.3.2). Mit zunehmender Temperzeit
sollte das Metallsignal dann ansteigen, wenn mehr und mehr Metall von der Silizium/Oxid-
Grenzflache durch das Oxid zur Oberfléche hin diffundiert.

5.1.3. ERGEBNISSE

Schon vor dem ersten Tempern wurde bei allen Proben trotz der dicken Oxidschicht
ein Metallsignal detektiert. Die erste Idee, dass der Rontgenstrahl schlecht fokussiert sein
konnte und dadurch keine vollstindige Totalreflexion zustande kommt, wurde dadurch
widerlegt, dass in einer anderen TRFA-Anlage das gleiche Ergebnis erzielt wurde. Auch eine
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RBS-Spektrum. Schwarz ist das gemessene Spektrum dargestellt, blau eine Simulation, bei der Kupfer
und Platin ausschlieBlich an der Oxid/Silizium-Grenzfliche konzentriert ist, rot eine Simulation fiir
Kupfer und Platin ausschlieBlich an der Oberfliche.

Kontamination des Oxids konnte ausgeschlossen werden, da mit Hilfe von AES gezeigt
wurde, dass die Oberflache sauber war und mit RBS nachgewiesen wurde, dass das Metall
ausschlieBlich an der Silizium/Oxid-Grenzfliche konzentriert war (Abbildung 11). Zur
Erkldrung dieses Ergebnisses wurden weitere Versuche durchgefiihrt.

5.2. Einfluss der Oxiddicke auf das TRFA-Signal

5.2.1. VERSUCH

Insgesamt 18 Wafer wurden wie in Abschnitt 5.1.1 beschrieben kontaminiert, jeweils
sechs mit einer der folgenden Losungen. Losung 1 enthielt 0,9 ppm Kupfer, Losung 2:
9,0 ppm Platin und Losung 3: 0,45 ppm Kupfer und 0,45 ppm Platin. Die Oberfldachen-
konzentrationen von Kupfer und Platin nach der Kontamination wurden mit TRFA gemessen
und sind in Tabelle 2 angegeben. Auf den mit einer Losung kontaminierten Wafern wurde
jeweils Siliziumdioxid mit einer Dicke von 100, 200, 500, 1000 und 2000 nm abgeschieden.
Ein Wafer blieb jeweils frei. Dann wurde auf allen Wafern wieder TRFA durchgefiihrt.
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5.2.2. VERSTARKTE ABSCHEIDUNG

Tabelle 2 a) zeigt die mit TRFA gemessenen Oberflichenkonzentrationen von
Kupfer und Platin vor der Oxidabscheidung. Trotz der Schwankungen konnen einige
Beobachtungen gemacht werden: Obwohl die Platin-Konzentration in Lésung 2 zehn mal so
hoch wie die Konzentration von Kupfer in Losung 1 ist, ist die Platin-Konzentration auf der
Oberfliche im Allgemeinen niedriger als die Kupfer-Konzentration. Aus der Kupferlgsung
wird also ein hoherer Anteil Kupfer auf der Oberfliche abgeschieden als Platin aus der
Platinlésung. Die Konzentrationen in Losung 3 sind noch niedriger, trotzdem sind auf den
damit kontaminierten Wafern mit Abstand die hochsten Konzentrationen beider Metalle.

Abbildung 12 zeigt das Verhiltnis von durchschnittlicher Oberflichenkonzentration
zu Konzentration in der Losung, also den Anteil, der auf der Oberflédche abgeschieden wurde.
Wenn beide Metalle zusammen in der Losung sind, wird etwa 50 Mal so viel Kupfer und fast
200 Mal so viel Platin abgeschieden, wie wenn nur ein Metall allein vorhanden ist. Wie schon
bei Kontamination mit nur einem Metall wird mehr Kupfer als Platin auf der Oberfldche
abgeschieden.

a) vor Oxidabscheidung
Wafer Nr. Losung 1 Losung 2 Losung 3
0,9 ppm Kupfer | 9,0 ppm Platin | 0,45 ppm Kupfer | 0,45 ppm Platin
1 11,0 7,7 304,8 64,8
2 8,2 7,7 4822 102,6
3 15,9 6,7 275,6 55,9
4 20,3 8,7 2822 59.4
5 13,6 8.4 438.4 91,0
6 13,2 8.6 305.4 63,3
Durchschnitt 13,7 8,0 348,1 72,8
b) nach Oxidabscheidung
Oxiddicke Losung 1 Losung 2 Losung 3
0,9 ppm Kupfer | 9,0 ppm Platin | 0,45 ppm Kupfer | 0,45 ppm Platin
0 nm 9.8 7,3 328.6 72,4
100 nm 24 2,2 205,7 44,8
200 nm 1,5 2,0 103,7 223
500 nm 2,5 1,0 60,8 13,3
1000 nm 0,0 0,0 58,4 12,9
2000 nm 0,0 0,5 16,8 2,9
Tabelle 2

Kupfer- und Platinkonzentrationen an der Oberfliche (in 10'? cm™2), gemessen mit TRFA a) auf der
Siliziumoberfliche vor Abscheidung der Oxidschicht, b)auf der Oxidoberfliche nach der
Abscheidung.

5.2.3. TRFA-SIGNALINTENSITAT

Die TRFA-Anlage rechnet die Zihlraten fiir die charakteristische Energie von
Kupfer und Platin immer automatisch in Oberflichenkonzentrationen um. Der dafiir
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Konzentrationsverhéltnis von Metall auf der Oberfldche zu Metall in der Losung fiir Platin und Kupfer
einzeln bzw. beide Metalle gemeinsam.
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Dampfung der Metallsignale durch dariiberliegende Siliziumdioxidschicht. Eingezeichnet ist auch die
Fitkurve fiir beide Messkurven sowie der erwartete Abfall fiir 100% Totalreflexion.
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notwendige Umrechnungsfaktor wurde auf einer glatten, kontaminierten Siliziumoberfldche
bestimmt. Fiir die Oxidoberfldche gilt diese Umrechnung also nur bedingt, vor allem weil
weiter unten gezeigt wird, dass die Oxidoberfliche nicht glatt ist. Da die berechneten
Konzentrationen aber proportional zur Zéhlrate sind, sind sie ein bequemes Maf fiir diese und
erlauben so einen einfachen Vergleich mit den Z#hlraten ohne Oxid.

In Tabelle2b) sind die von der TRFA-Anlage berechneten Oberflichen-
konzentrationen von Kupfer und Platin nach der Oxidabscheidung angegeben. Das Verhiltnis
von Zihlrate mit Oxid zu Zdhlrate ohne Oxid, also die Signalddmpfung durch das Oxid, ist in
Abbildung 13 fiir Wafer gezeigt, die mit beiden Metallen kontaminiert wurden. Das
Verhiltnis fallt fir 100 nm dickes Oxid stark ab, dann folgt ein exponentieller Abfall mit
einer Abklinglinge von 900 nm. Dieser Abfall und der erwartete Abfall fiir komplette
Totalreflexion sind ebenfalls in Abbildung 13 dargestellt.

Fiir Kontamination mit nur einem Metall ergibt sich ein dhnliches Bild, aber die
Messung ist wegen der geringeren absoluten Konzentrationen stirker verrauscht.

5.3. Platin und Kupfer an der Oberfliche

Um die Ursachen der eben beschriebenen Beobachtungen zu ergriinden, wurde in
einem weiteren Experiment untersucht, wie sich Kupfer und Platin auf der Oberfldche
abscheiden und was bei der Oxidabscheidung passiert. Drei weitere Wafer wurden, wie in
Abschnitt 5.1.1 beschrieben, mit Kupfer und Platin kontaminiert und die Oberfldchen-
konzentrationen mit TRFA gemessen. Der erste Wafer wurde nicht weiter behandelt, der
zweite wurde im CVD-Reaktor fiir 45 s bei 400°C getempert, ohne das Plasma zu ziinden, um
die Wiarmebelastung wihrend der Oxidabscheidung zu simulieren. Ein diinnes thermisches
Oxid wuchs auf diesem Wafer. Auf dem dritten Wafer wurden tatséchlich 200 nm
Siliziumdioxid abgeschieden. Dann wurde die TRFA wiederholt.

5.3.1. AFM-ERGEBNISSE

Abbildung 14 zeigt AFM-Bilder aller drei Wafer und entsprechende Linien-Scans.
Auf allen Oberflachen sind Hiigel erkennbar. Auf dem ersten Wafer sind sie bis zu 40 nm
hoch und 100-150 nm breit, auf dem zweiten ebenso breit und bis zu 45 nm hoch, auf der
oxidbedeckten Oberflache bis zu 60 nm hoch und 150-300 nm breit. Auf der unbehandelten
Oberfliache sind auBerdem Locher zu sehen, die bis zu 10 nm tief und 50-100 nm breit sind.
Die meisten Locher liegen neben einem Hiigel.

Nicht gezeigt sind hier AFM-Bilder von gréBeren Flidchen, die benutzt wurden, um
die Hugeldichte zu bestimmen. Teilt man die mit TRFA gemessenen Metallkonzentrationen
durch die so ermittelten Hiigeldichten, erhélt man die GroBe der Hiigel in Atomen. Fiir Kupfer
steigt dieser Wert von 3-10° at/Hiigel fiir den ungetemperten Wafer auf 5-10° at/Hiigel fiir
getemperte bzw. oxidbedeckte Wafer. Die Zahl der Platinatome pro Hiigel liegt bei
5-10° at/Hiigel auf dem ungetemperten Wafer und 1-10° at/Hiigel auf den anderen beiden.

5.3.2. TEM-ERGEBNISSE

Um die Natur der Hiigel zu bestimmen, wurden im TEM Querschnittsaufnahmen
gemacht. Die TEM-Bilder zeigen die Hiigel als unregelméBig geformte Partikel, die auf der
Oberflache liegen, einige {iber einem Loch (Abbildung 15 a). Die VergroBerung bei der
Oxidabscheidung (Abbildung 15 b) ist auf konformes Uberwachsen der Partikel durch das
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AFM-Bilder (links) und Linienscans durch die gezeigten Gebiete (rechts) a) frisch kontaminierte
Oberfldche, b) nach simulierter Oxidabscheidung (Temperung), c¢) nach Abscheidung von 200 nm
Siliziumdioxid. Die Markierungen links entsprechen den Markierungen in den zugehorigen
Linienscans rechts. Helle Stellen links bedeuten Hiigel, dunkle Vertiefungen. In c) ist auch der
kritische Winkel der Totalreflexion 6, maBstabsgerecht eingezeichnet.



34 5. TRFA-Experimente

Partikel——

Sio,

Klebstoff

Sio,

Abbildung 15

TEM-Querschnitte: a) Partikel {iber einem Loch auf der frisch kontaminierten Oberfliche,
b) iiberwachsene Partikel nach Abscheidung von 200 nm Siliziumdioxid. Die Oberflichen zweier
Probenstiicke wurden zusammen geklebt.

Siliziumdioxid zuriickzufithren. Obwohl die Oxidschicht viermal so dick wie die
PartikelgroBe ist, sind die Hiigel deutlich zu sehen.

5.3.3. AES-ERGEBNISSE

Pro Wafer wurde ein flacher Krater durch das Oxid (natiirliches/thermisches/CVD)
gesputtert. An der Kraterwand in Hoéhe der Silizium/Oxid-Grenzfliche wurde AES
durchgefiihrt. Fiir Kupfer wurde die Konzentrationsverteilung gemessen und mit einem im
gleichen Gerit aufgenommenen REM-Bild der gleichen Stelle verglichen. Fiir Platin konnte
die Verteilung nicht gemessen werden, weil die Nachweisgrenze zu hoch war. Aber lokale
AES wurde einmal auf einem Partikel und einmal im Bereich zwischen Partikeln
durchgefiihrt.

Abbildung 16 zeigt die mit AES gemessene Kupfer-Konzentrationsverteilung (a) und
ein REM-Bild des gleichen Bereichs (b). Man kann erkennen, dass Kupfer nur in den
Partikeln konzentriert ist, dazwischen ist kein Kupfer nachweisbar. Lokale AES zeigt, dass
Platin in den gleichen Partikeln gemischt mit Kupfer vorkommt, auch Platin ist au3erhalb der
Partikel nicht nachweisbar.

5.4. Diskussion

Kupfer liegt in der Losung als Cu®'-, Platin als Pt*"-Ionen vor. Durch ihr héheres
Redoxpotential als Silizium werden diese Ionen an der Oberfliche zu neutralen Atomen
reduziert und scheiden sich ab. Das Silizium wird dabei oxidiert und von der Flusssdure
weggeitzt. So bilden sich die Locher.



5.4. Diskussion 35

Abbildung 16

a) AES-Kupfer-Mapping und b) REM-Aufnahme des gleichen Bereichs der frisch kontaminierten
Oberflache. Helle Stellen in a) bedeuten hohe Kupfer-Konzentration, in b) sind helle Stellen
Erhebungen.

2Cu* +Si'+ 6 F — 2 Cu’ + SiFg, (22)

P+ Si’ + 6 F — Pt + SiFg, (23)

Da Kupfer und Platin elektronegativer als Silizium sind (Si: 1,8; Cu: 1,9; Pt: 2.2
[53]), entziehen die auf der Oberflache abgeschiedenen Atome dem Silizium Elektronen und
werden negativ geladen. Die negativ geladenen Partikel wachsen, indem sie weitere Kationen
aus der Losung anziehen, die am umgebenden Silizium reduziert werden. [133-136]

Platin formt allein mehr Keime als Kupfer, die aber spiter zusammenwachsen.
Kupferpartikel dagegen wachsen schneller und sind stabiler. Da die Platinkeime auch
Kupferionen anziehen, wird das Zusammenwachsen verhindert. So wird die
Kupferabscheidung durch die hohere Anzahl an Keimen erhoht. Da die Keime stabil bleiben
und auch Platinionen anziehen, wird auch die Platinabscheidung erhoht. Beim Tempern
erhoht sich die Oberflachenbeweglichkeit und die Hiigel lagern sich zusammen, {ibrig bleiben
etwa halb so viele etwas groflere Hiigel.

Wiéhrend der Oxidabscheidung werden die Partikel konform tiberdeckt, so dass sich
die Hiigel bilden, die in Abbildung 14 ¢) und Abbildung 15b) zu sehen sind. Die
Hiigelbildung wird beglinstigt durch die Tatsache, dass sowohl Kupfer als auch Platin die
Siliziumoxidation katalysieren [137-139]. Im PECVD-Reaktor wird die Kammer mit
Precursorgas gefiillt, bevor das Plasma geziindet wird und die Abscheidung beginnt. Durch
die katalytische Wirkung der Metalle wichst schon in dieser Zwischenzeit eine diinne
Siliziumdioxidschicht, die die Partikel tiberdeckt.

Die Flanken der Hiigel sind wesentlich steiler (etwa 20°) als der kritische Winkel der
Totalreflexion (0,094°). Rontgenstrahlen, die auf einen Hiigel treffen, werden nicht
totalreflektiert, sondern dringen wie bei herkdmmlicher RFA in das Material ein. In
Abbildung 13 fillt die Intensitdt fiir diinnes Oxid auf etwa 45% der Intensitdt ohne Oxid.
Daraus folgt, dass der Rest (55%) totalreflektiert wird, also nicht in das Material eindringt und
somit kein Metall detektiert. Das Metallsignal kommt von den 45%, die in die Tiefe
eindringen und dort das Metall anregen. Die Abklinglinge von 900 nm stimmt gut mit der
Austrittstiefe von etwa 1 pum iiberein, die man bei herkommlicher RFA findet. [117] Die
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Hiigel nehmen zwar weniger als 45% der Oberfldche ein, aufgrund des flachen Einfalls der
Rontgenstrahlen werfen sie aber lange Schatten, die diesen Wert erkliaren konnen.

5.5. Zusammenfassung

Wenn Kupfer und Platin gemeinsam auf Siliziumoberflichen abgeschieden werden,
formen sie Partikel, die aus beiden Metallen bestehen. Wéhrend der CVD-Oxid-Abscheidung
werden diese Partikel konform {iberwachsen und bilden Hiigel. Die Flanke dieser Hiigel ist
steiler als der kritische Winkel der Totalreflexion fiir Rontgenstrahlen. Dadurch wird nur rund
die Halfte der Rontgenstrahlung totalreflektiert, die andere Hilfte dringt wie bei
herkommlicher RFA ins Material ein und regt das Metall auch unter einer Oxidschicht an,
deren Dicke ein Vielfaches der Eindringtiefe bei Totalreflexion ist. Das angeregte Metall
sendet dann charakteristische Rontgenstrahlung aus und wird deshalb auch unter der
Oxidschicht detektiert.

Sind sowohl Kupfer als auch Platin in der Kontaminationslosung enthalten, bleibt
wesentlich mehr von beiden Metallen auf der Siliziumoberfliche zuriick, als aus einer
Losung, die nur ein Metall in der gleichen Konzentration enthélt. In der Halbleitertechnologie
muss also besonders dann auf Kontamination geachtet werden, wenn beide Metalle verwendet
werden, wie z. B. bei der Herstellung von FeRAM aus SBT mit Platinelektroden und
Kupferleiterbahnen.

5.6. Folgen fiir die Diffusionsuntersuchungen

Auch bei SBT-Schichten, die von 500 nm Siliziumdioxid bedeckt waren, wurden
bereits vor dem Tempern mit TRFA Strontium, Wismut und Tantal detektiert
(Abbildung 9 b). Deshalb wurden die Experimente mit TRFA aufgegeben und die Diffusion
mit SIMS untersucht.

Um beim SIMS nicht von hoher Konzentration zu niedriger messen zu miissen,
wurde die Matrix als oberste Schicht auf die Diffusionsquelle aufgebracht. Die Diffusion
erfolgt also von unten her in Richtung Oberfliche. Dieser Aufbau ist in Abschnitt 4.1
beschrieben. Die folgenden Kapitel beziehen sich auf diese Art von Proben.
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6.1. XRD

Um Informationen dariiber zu bekommen, in welcher Modifikation das SBT vor dem
Start der Diffusionstemperung vorliegt, wurde an einer Probe mit und einer ohne Ferro-
Anneal Rontgenbeugungs-Untersuchungen durchgefiihrt. AufBlerdem wurden Proben
gemessen, die 15 Minuten lang im RTP bei 600, 800 oder 1000°C getempert worden waren,
um die Verdnderung des SBT durch das Tempern zu untersuchen. Die Ergebnisse sind in
Abbildung 17 dargestellt.

Abbildung 17 a) zeigt die Proben mit Ferro-Anneal. Wie erwartet ist die
ungetemperte Probe vollstindig in der Perowskitphase. Nach Tempern bei 600°C kommt
etwas elementares Wismut dazu, mehr noch bei 800°C. Dabei nimmt die Intensitit des
Perowskitpeaks immer weiter ab. Bei 1000°C ist reines Wismut die dominante kristalline
Phase, neben Resten der Perowskitphase bildet sich in wismutarmen Bereichen ein Strontium-
Tantal-Silikat: Sr3TagSi14026.

Die ungetemperte Probe ohne Ferro-Anneal, dargestellt in Abbildung 17 b), ist
hauptsdchlich amorph, nur etwas SBT in der Kalziumfluoritphase ist zu finden. Wie bei den
Proben mit Ferro-Anneal kommt durch Tempern bei 600°C elementares Wismut dazu,
wihrend der Kalziumfluorit-Peak stirker wird. Bei 800°C ist Wismut die dominante Phase,
begleitet von ein wenig Wismutoxid. Die Kalziumfluoritphase ist verschwunden; dies ist die
einzige Probe ohne Ferro-Anneal, die SBT in der Perowskitphase enthilt, teilweise liegt es
aber auch in der Pyrochlorphase vor. Bei 1000°C sind hauptsdchlich Wismut und Wismutoxid
kristallin zu finden, SBT zeigt sich nur in geringen Mengen in der Pyrochlorphase.

Der Anteil der verschiedenen Phasen an den Proben ist noch einmal schematisch in
Abbildung 18 dargestellt. Diese Abbildung dient nur der Veranschaulichung und ist nicht
quantitativ gemeint.

6.2. TEM-Querschnitte

Ergidnzend zur Strukturuntersuchung mit XRD wurden von einigen im RTP
getemperten Proben Querschnitte angefertigt und im TEM betrachtet. Ohne Ferro-Anneal und
ohne weiteres Tempern liegt das SBT als feinkorniger Film vor, die Korner haben
unregelméBige Form und GréBen von 3 - 30 nm. Amorphe Bereiche und kristalline Koérner
sowie Locher in der gleichen GroBe liegen zufillig verteilt durcheinander. Der maximale
Hohenunterschied an der Oberflache betrdgt 6 nm (Abbildung 19 a).

Nach Tempern bei 800°C (Abbildung 19 b) sind die K&rner rundlicher und groBer,
15 - 60 nm. Immer noch liegen amorphe und kristalline Bereiche und Lécher durcheinander.
Die groBen, besonders dunkel wirkenden Kérner bestehen in Ubereinstimmung mit den XRD-
Resultaten wahrscheinlich hauptsédchlich aus Wismut. Die Oberflachenrauhigkeit betragt hier
bis zu 30 nm.
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Abbildung 17

XRD-Ergebnisse fiir Proben. die bei den angegebenen Temperaturen im RTP getempert wurden.
a) SBT mit Ferro-Anneal, b) SBT ohne Ferro-Anneal. Die senkrechten Striche am unteren Rand geben
jeweils Lage und relative Intensitit der Peaks fiir eine Phase an. Dabei stehen schwarze Striche fiir die
Perowskitphase, rote fiir kristallines Wismut, blaue fiir Wismutoxid, griine fiir Strontium-Tantal-
Silikat (nur in a) und graue fiir die Kalziumfluoritphase (nur in b).
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Schema: Anteil der verschiedenen Phasen am SBT nach RTP-Temperungen bei verschiedenen

Temperaturen.
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Zusitzlich gibt es nur bei dieser Probe noch Strukturen im Oxid nahe der Oberfl4che,
die nur im Fresnelkontrast (vgl. Abschnitt 4.3.6) sichtbar sind. Auch dann sind sie nur schwer
zu erkennen, wie im oberen Teil von Abbildung 19 ¢) zu sehen. Diese Strukturen sind dichter
als das umgebende Material und wirken grob ringférmig, das deutet auf Kugeln hin. Einige
haben einen deutlichen Streifen in der Mitte. Der Durchmesser betrdgt 20 - 40 nm. Analyse
mit EDX war aufgrund der geringen Gréfe und Dichte nicht moglich. Diese Strukturen sind
nur in den obersten 150 nm des Oxids zu finden, ihre Dichte nimmt nach innen hin ab.

Bei 1000°C getemperte Proben ohne Ferro-Anneal #hneln den bei 800°C
getemperten bis auf die Fresnelkontrast-Strukturen, die hier nicht zu sehen sind.

Das SBT in der Probe mit Ferro-Anneal ohne weiteres Tempern besteht aus Kornern,
die so dick sind wie die Schicht, also etwa 100 nm, und auch etwa so breit. Die Form ist
unregelmifBig, aber grob wiirfelf6rmig. Die Oberfléche ist aufgrund der groBBeren Korner rauer
als ohne Ferro-Anneal, die Rauhigkeit betrdgt 30 nm. Zwischen den Kornern befinden sich
immer noch Locher, deren Form sich gegeniiber der Schicht ohne Ferro-Anneal nicht
gedndert hat (Abbildung 19 d).

Durch Tempern bei 1000°C (Abbildung 19 e) dndert sich die Korngr68e und —form
nicht, allerdings bilden sich kugelférmige Ausbuchtungen auf beiden Seiten der Schicht.
Diese haben einen Durchmesser von bis zu 180 nm und ragen weit ins Oxid hinein; das
entspricht der doppelten Schichtdicke. Weiterhin sind Hohlrdume sichtbar, viele von ihnen
liegen neben einer Kugel oder zwischen SBT und Oxid. EDX zeigt, dass die Kugeln viel
Wismut enthalten, wihrend der restliche Film wismutarm ist, in guter Ubereinstimmung mit
den XRD-Resultaten. Ahnliche Strukturen wurden fiir SBT auf Siliziumdioxid nach Tempern
unter Formiergas (95% Nj, 5% H,) beobachtet. Die Kugeln dort bestehen aus elementarem
Wismut, das bei der Reduktion von Wismutoxid durch Wasserstoff entstand. [140-142] Der
Wasserstoff konnte in diesem Fall aus der Siliziumdioxidschicht stammen, die nach
Abschnitt 2.4 etwa 5% Wasserstoff enthilt.

Aus den EDX-Ergebnissen ist nicht ersichtlich, ob die Kugeln aus reinem Wismut
bestehen. Wismut schmilzt bei 271°C [44]. Es ist denkbar, dass das flissige Wismut die
Hohlrdume im Oxid wie einen Schwamm fiillt. Eine weitere Moglichkeit ist, dass das Wismut
das bei dieser Temperatur schon recht weiche Oxid [143] verdrangt. SchlieBlich kann Wismut
auch mit Siliziumdioxid reagieren und Wismutoxid bilden, dass bei dieser Temperatur
ebenfalls fliissig ist (Schmelzpunkt von BiyOs: 817°C [44]). Die Kugelform spricht fiir ein
fliissiges Material, das Tropfen bildet, die beim Abkiihlen in dieser Form erstarren.

Der bei 900°C getemperte Film sieht dhnlich aus, allerdings haben die Kugeln hier
einen Durchmesser von maximal 120 nm.

6.3. REM-Querschnitte

Um die Schichtdicke der Strontium-, Wismut- und Tantal-Schichten zu messen,
wurden die Proben gebrochen und die Bruchquerschnitte im REM betrachtet. Die Strontium-
und Wismut-Schichten wurden vor Abscheiden der oberen Oxidschicht betrachtet, beim
Tantal wurde die fertige Probe betrachtet.

Die Strontium-Schicht hat eine Dicke von etwa 100 nm und besteht aus Kérnern der
gleichen Gro6Be, dhnlich wie die SBT-Schichten mit Ferro-Anneal. Dadurch entsteht auch hier
eine sehr hohe Oberflichenrauhigkeit von 30 nm. Zwischen Strontium und der unteren
Oxidschicht ist eine helle Schicht unbekannter Natur mit einer Dicke von 4 nm zu erkennen
(Abbildung 20 a).
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Abbildung 19

TEM-Querschnittsaufnahmen der SIMS-Proben
a) SBT ohne Ferro-Anneal ohne weiteres
Tempern, b) SBT ohne Ferro-Anneal nach RTP-
Temperung bei 800°C, c)gleiche Probe im
Fresnel-Kontrast  (Dichteunterschiede = werden
besonders hervorgehoben), die Strukturen nahe
der Oxidoberfldche sind nur im Fresnel-Kontrast
zu sehen d) SBT mit Ferro-Anneal ohne weiteres
Tempern, e) SBT mit Ferro-Anneal nach RTP-
Temperung bei 1000°C. Alle Bilder sind so
orientiert, dass das Substrat unten und die
Oberflédche oben ist.
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Die Dicke der Wismut-Schicht in Abbildung 20 b) betrdgt nur etwa 20 nm, eine
Struktur ist nicht zu erkennen. Die Oberfléche ist leicht gewellt mit einer Wellenldnge im pum-
Bereich und einer Amplitude von wenigen nm.

Die Tantal-Schicht ist sehr glatt und 100 nm dick (Abbildung 20 c¢). Die Struktur
scheint kolumnar zu sein. Allerdings hat sich die obere Oxidschicht teilweise vom Tantal
abgelost, wodurch Hohlrdume entstehen, die mehrere pm breit und 200 nm hoch sein kénnen.
Ob die Ablosung bei der Herstellung oder beim Brechen passierte, ist unbekannt. Zwischen
Tantal und dem unteren Oxid wurde keine Ablosung beobachtet. Ablosung einer Tantal-
Schicht von einer Siliziumdioxidschicht wurde auch in der Literatur beobachtet [144].

Abbildung 20

REM-Querschnittsaufnahmen a) Strontium-
Schicht auf Siliziumdioxid auf Siliziumsubstrat,
b) Wismut-Schicht auf  Siliziumdioxid auf
Siliziumsubstrat, ¢) Tantal-Schicht zwischen zwei
Siliziumdioxidschichten.
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7.1. Allgemeines zu den SIMS-Profilen

In diesem und den beiden folgenden Kapiteln werden die Ergebnisse der SIMS-
Untersuchungen vorgestellt. Da die Diffusion in diesen Proben von rechts nach links verlduft,
ist auch die Beschreibung so aufgebaut. So wird z. B. an der SBT/Oxid-Grenzfldche von
einem Konzentrationsabfall gesprochen. Anhand des in Abbildung 21 dargestellten, typischen
SIMS-Profils werden die verschiedenen, in den meisten Profilen zu findenden Bereiche
erldutert.

Die Konzentration des gemessenen Elements ist iiber die Tiefe aufgetragen. Ganz
rechts befindet sich die Diffusionsquelle. In einer Tiefe von rund 500 nm ist am steilen Abfall
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Abbildung 21

Typisches SIMS-Profil. Eingezeichnet sind die in den meisten Profilen zu sehenden Bereiche. Im
Bereich des Diffusionsprofils sind neben dem gemessenen Profil (SIMS) noch ein exponentieller Fit
nach Gleichung (17), einer nach Gleichung (15) und ein Fehlerfunktionsfit nach Gleichung (9)
eingezeichnet.
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der Konzentration die Grenzfliche zwischen Quelle und Siliziumdioxid zu erkennen. Die
Steigung ist durch die Tiefenauflosung des SIMS-Gerétes begrenzt, bei einigen Proben auch
durch die Rauhigkeit der Grenzflache. Das dort sichtbare Maximum ist ein SIMS-Artefakt,
das durch den Wechsel der Matrix beim Sputtern hervorgerufen wird (vgl. Abschnitt 4.3.1).
Am unteren Ende dieses Abfalls gibt es einen Knick, links davon ist das Profil zu sehen, dass
durch Diffusion erzeugt wurde. Nur dieser Teil wird gefittet und fiir die Ermittlung der
Diffusionskoeffizienten benutzt. In vielen Profilen féllt die Konzentration dann unter die
Nachweisgrenze. Links, in einer Tiefe von 0 ist die Oxidoberfliche. Im Bereich der
Oberfliache ist in vielen Proben noch eine Anreicherung des Elements zu beobachten. Der
steile Anstieg, der in den meisten Proben wenige nm vor der Oberfldche zu beobachten ist, ist
ein SIMS-Artefakt und rithrt daher, dass sich zuerst ein Sputter-Gleichgewicht einstellen
muss.

Zusitzlich zum gemessenen Profil sind in Abbildung 21 noch drei Fitprofile nach
den in Abschnitt 3.4 beschriebenen Gleichungen eingezeichnet, die versucht wurden, an das
Profil anzupassen. Man erkennt deutlich, dass in diesem Fall das exponentielle Profil nach
Gleichung (17) am besten passt. Das Fehlerfunktionsprofil nach Gleichung (9) passt
tiberhaupt nicht, das Profil nach Gleichung (15) liegt dazwischen. Daraus kann erkannt
werden, dass der Diffusionsmechanismus am Werk ist, der in der Beschreibung in
Abschnitt 3.4 zu einem exponentiellen Profil fiihrt. Entsprechend wurde bei allen gemessenen
Profilen probiert, welches errechnete Profil sich am besten anpassen lésst und daraus auf den
Diffusionsmechanismus geschlossen.

7.2. SIMS-Ergebnisse

7.2.1. RTP-GETEMPERTE SBT-PROBEN

In Abbildung 22 sind die Konzentrationsprofile fiir Strontium im Oxid nach
Temperung der SBT-Proben im RTP dargestellt. Abbildung 22 a) zeigt die Profile fiir SBT
mit Ferro-Anneal, Abbildung 22 b) ohne Ferro-Anneal.

In einer Tiefe von rund 500 nm liegt die SBT/Oxid-Grenzfliche. Der Ubergang ist
fuir alle Proben sehr steil, im obersten Bereich aber etwas abgerundeter fiir Proben mit Ferro-
Anneal, wihrend in Proben ohne Ferro-Anneal ein scharfer Knick erkennbar ist.

Links davon fallen die 650°C-Kurven steil bis unter die Nachweisgrenze, mit
zunehmender Temperatur ist eine diffusionsbedingte Verbreiterung der Profile zu sehen.
Auch die 800°C-Profile sind zu steil, um sinnvoll gefittet zu werden. Die 900°C-Profile
sowohl mit als auch ohne Ferro-Anneal lassen sich am besten durch Exponentialfunktionen
nach Gleichung (25) fitten. Das 1000°C-Profil mit Ferro-Anneal kann nach Gleichung (15)
gefittet werden. Die Fitkurven sind ebenfalls in der Abbildung gezeigt. Bei der 1000°C-Kurve
ohne Ferro-Anneal ist die Strontium-Konzentration zwischen der Grenzfliche und der
Anreicherung nahe der Oberfliche fast konstant bei 2-10'® cm™.

In fast allen Profilen sieht man links an der Oxidoberfliche eine breite
Strontiumverteilung. Diese erreicht Konzentrationen von 3-10'° - 2:10'7 ¢cm™ und ist 150 nm
breit in Proben mit Ferro-Anneal und 250 nm ohne Ferro-Anneal. Nur in der 900°C-Probe
ohne Ferro-Anneal und in den ungetemperten Referenzproben tritt diese Verteilung nicht auf.
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Abbildung 22

Strontium-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a) mit Ferro-Anneal,
b) ohne Ferro-Anneal im RTP fiir 15 min bei den angegebenen Temperaturen. AuBerdem sind die
exponentiellen Fits nach Gleichung (17) fiir die 900°C-Profile und Fits nach Gleichung (15) die
1000°C-Profile eingezeichnet.
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Abbildung 23

Strontium-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a) mit Ferro-Anneal,
b) ohne Ferro-Anneal im Ofen bei 800°C fiir die angegebenen Zeiten. Fiir alle Profile auler den
ungetemperten Referenzkurven sind Fits nach Gleichung (15) eingezeichnet.
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7.2.2. OFENGETEMPERTE SBT-PROBEN

Auch bei diesen Proben, die in Abbildung 23 gezeigt werden, sind die Profile mit
Ferro-Anneal (a) an der Grenzflache abgerundeter als ohne (b).

Mit zunehmender Zeit diffundiert mehr Strontium ins Oxid, die Breite der Profile
nimmt zu. Die Konzentration an der Grenzfldche bleibt fiir alle Zeiten gleich und ist fiir
Proben ohne Ferro-Anneal hoher als mit Ferro-Anneal. Alle Profile konnen nach
Gleichung (15) gefittet werden, wie in der Abbildung gezeigt.

Auch bei diesen Proben ist ein Anstieg der Konzentrationen in der Nihe der
Oberfliche zu beobachten, allerdings betréigt die maximale Konzentration hier nur 2-10"° ¢m™
(abgesehen von den SIMS-Artefakten), und die Breite der Verteilungen weniger als 100 nm.

7.2.3. STRONTIUM-PROBEN

Die Proben, in denen Strontium einzeln diffundiert, sind in Abbildung 24 gezeigt.
Die Grenzfliche zwischen Oxid und Strontium ist hier wesentlich weniger steil als die
Grenzfliche zwischen Oxid und SBT, sondern in allen Profilen sehr rund. In der
ungetemperten Probe tritt zudem eine Schulter bei einer Konzentration von 210" cm™ auf.

Wie in den SBT-Proben nimmt hier die Breite der Strontiumverteilung im Oxid mit
zunehmender Temperatur zu. Die 650 und 800°C-Profile sind zu steil zum fitten, das 900°C-
Profil fillt exponentiell ab. Das 1000°C-Profil fillt von einer Konzentration von 1-10"® cm™
an der Grenzfliche flach ab bis auf 2-10'7 cm™ in einer Tiefe von 150 nm um dann wieder bis
auf 1-10'"® cm™ in einer Tiefe von 50 nm anzusteigen, bevor es zur Oberfliche hin steil abfillt.

Das Profil nach einer Stunde Ofentemperung kann nach Gleichung (15) gefittet
werden, das Profil nach vier Stunden mit einer Exponentialfunktion. Das Profil nach
24 Stunden dhnelt dem bei 1000°C. Die Konzentration fillt von 210" cm™ an der
Grenzfliche exponentiell ab bis auf 6:10' cm™ in 110 nm Tiefe. Nach einem ganz flachen
Maximum fillt sie steil zur Oberfldche hin ab. Der Abfall wurde exponentiell gefittet.

Insgesamt sind die Profile nach Ofentemperung wesentlich breiter und die
Strontium-Konzentrationen im Oxid hoher als bei den SBT-Proben. Die Proben nach RTP-
Temperung dhneln den SBT-Proben, iibertreffen diese aber in Breite und Konzentration.

Auch hier gibt es Anreicherungen an der Oberflache, die bis auf die 1000°C- und die
24 h-Kurve, wo das Diffusionsprofil bis zur Oberfldche reicht, denen bei SBT nach der
Ofentemperung dhnlich sind.

7.3. Diskussion

7.3.1. GRENZFLACHE

In allen SBT-Proben ohne Ferro-Anneal tritt ein scharfer Knick zwischen SBT und
dem Konzentrationsabfall an der Grenzfliche auf. Mit Ferro-Anneal ist dieser Ubergang
etwas abgerundeter, bei den Strontium-Proben erstreckt sich der Ubergangsbereich iiber eine
Breite von mehr als 100 nm. Der Grund dafiir ist auf den TEM- bzw. REM-Aufnahmen in
Abbildung 19 und Abbildung 20 leicht zu erkennen. Die SBT-Schichten sind aufgrund der
grofleren Korner mit Ferro-Anneal deutlich rauer als ohne. Da die Korngr6Be immer noch
wesentlich kleiner ist als die SIMS-Messflache, wird tiber viele Korner gemittelt, wodurch ein
allmahlicher Ubergang entsteht, der ein abgerundetes SIMS-Profil ergibt. Ist dagegen die
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Abbildung 24
Strontium-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus der Strontium-Schicht a) im
RTP fiir 15 min bei den angegebenen Temperaturen, b) im Ofen bei 800°C fiir die angegebenen
Zeiten. In a) ist ein exponentieller Fit nach Gleichung (17) fiir das 900°C-Profil eingezeichnet, in b)
ein Fit nach Gleichung (15) fiir das 1 h-Profil und exponentielle Fits nach Gleichung (17) fiir das 4 h
und 24 h-Profil.



7.4. Diffusion 49

Rauhigkeit nicht viel grofer als die SIMS-Tiefenauflosung, erhilt man einen scharfen Knick
im Profil wie bei den SBT-Proben ohne Ferro-Anneal. Bei der Strontium-Schicht ist die
Grenzflache sehr rau, wodurch sich ein abgerundetes Profil ergibt.

Die Schulter in der ungetemperten Strontium-Probe ist wahrscheinlich auf ein
besonders grofles, weit herausragendes Korn zuriickzufiihren. Da die Konzentration in der
Schulter etwa 10™ der maximalen Konzentration betrigt und sie 50 nm breit ist, muss dieses
Korn eine Flidche von 10 der Messfliche, also rund 0,03 umz, haben und 50 nm weit aus der
Schicht ragen.

7.4. Diffusion

7.4.1. 800°C

7.4.1.1. SBT-Proben

Die Profile der ofengetemperten SBT-Proben (Abbildung 23) lassen sich alle nach
Gleichung (15) fitten, die Konzentration an der Grenzfliche bleibt dabei konstant. Dieses
Verhalten ldsst sich nach Abschnitt 3.4 damit erkldren, dass neben der Diffusion des
Strontiums noch eine Reaktion mit dem Siliziumdioxid stattfindet, in der das Strontium in
eine andere Form umgewandelt wird, die schnell wegdiffundiert. Denkbar wire dafiir z. B.
der Ubergang von substitutionellem zu interstitiellem Strontium. Dieses schnelle Strontium
verteilt sich entweder gleichmiBig, so dass die Konzentration unter der Nachweisgrenze
bleibt, oder es reichert sich an der Ober- und Grenzfliche an, mehr dazu in Abschnitt 7.6.
Weder in der Literatur noch bei den selbst durchgefiihrten Simulationen wurde ein anderer
Mechanismus entdeckt, der diese Profilform erkldren kann.

Als Fitparameter erhdlt man den Diffusionskoeffizienten D, die Reaktionsrate R
sowie die Konzentration an der Grenzfliche Cy. Die Fitparameter sind in Tabelle 3
zusammengefasst. Zusidtzlich sind hier noch die Werte fiir die eine Stunde im Ofen
getemperte Strontium-Probe (Abbildung 24 b) aufgenommen, die auch nach Gleichung (15)
gefittet wurden.

Quelle Temperatur Zeit D (cm®/s) R (s") Co (cm'3)
SBT ohne Ferro-Anneal 800°C 1h 8,7.10°"° 1-10™ 1,0-10'°
800°C 4h 8,6:1071¢ 8-107 1,6-10"°
800°C 24 h 5,0-107 1-107 1,0-10'°
SBT mit Ferro-Anneal 800°C lh 8.0-107'° 1-10™ 2,8:10"
800°C 4h 8.3.107'° 8107 5,0-10"
800°C 24 h 5.1-107"° 1-10° 4,9-10"
Strontium 800°C lh 2,210 9107 1,0-10"7
Tabelle 3

Fitparameter der Fits nach Gleichung (15) fiir Profile des Perowskit-Typs.

Die Verdnderung des Diffusionskoeffizienten und der Reaktionsrate iiber die Zeit ist
in Abbildung 25 dargestellt. Der Diffusionskoeffizient nimmt mit zunehmender Zeit leicht ab.
Das entspricht der in Abschnitt 3.3 bereits geduBerten Erwartung durch die Verédnderung des
Oxids beim Tempern. Das Ausheilen der groBten Abweichungen von der normalen
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Diffusionskoeffizient (links, schwarz) und Reaktionsrate (rechts, rot) beim Perowskit-Typ iiber die
Zeit.

Bindungsldnge und —energie sowie die Verringerung der Leerstellenkonzentration tragen zu
dieser Entwicklung bei.

Die Reaktionsrate nimmt zwischen einer und 24 Stunden um mehr als einen Faktor
zehn ab. Nach Gleichung (12) ist die Reaktionsrate proportional zur Konzentration der an der
Reaktion beteiligten Punktdefekte. Geht man davon aus, dass fiir den Ubergang vom langsam
zum schnell diffundierenden Strontium eine Reaktion mit Leerstellen stattfindet, l14sst sich die
beobachtete Abnahme der Reaktionsrate leicht durch die Abnahme der Leerstellen-
konzentration beim Tempern erkléren.

Die stattfindende Reaktion lautet demnach:

Rv
Sr]angsa_m + V - Srschnell (24)

7.4.1.2. Strontium-Proben

Wie in Abschnitt 3.4 beschrieben, gehen die Profile nach Gleichung (15) in
exponentielle Profile nach Gleichung (17) tiber, wenn die Reaktionsrate grofl genug ist. Das
scheint bei den Strontium-Proben nach vier Stunden der Fall zu sein, denn die Profile nach
vier und 24 Stunden (Abbildung 24 b) lassen sich am besten mit einer Exponentialfunktion
nach Gleichung (25) fitten, wihrend die eine Stunde getemperte Probe nach Gleichung (15)
gefittet wurde.

Die Funktion, die fiir die Exponentialfits benutzt wurde, lautet

c=c, -exp(— Xo ‘Xj, (25)

Xy

wobei x; ein Fitparameter ist, fiir den nach Gleichung (17) gilt:
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(26)
X, R
x¢ ist die Tiefe der Grenzflache und trigt, wie in Abschnitt 3.4 beschrieben, der Tatsache
Rechnung, dass die Diffusion von rechts nach links verlduft. Bei diesen Profilen lassen sich
Diffusionskoeffizient und Reaktionsrate also nicht mehr unabhéngig voneinander bestimmen.
Die Fitparameter fiir die Fits dieses Abschnitts sind in Tabelle 4 zusammengefasst.

Quelle Temperatur Zeit X1 (cm) Cy (cm'3)
Strontium 800°C 4h 5,4-10° 2,1-10'°

Strontium 800°C 24 h 1,8:107 1,8:10"7

Tabelle 4

Fitparameter fiir exponentielle Fits der Profile der Strontium-Proben bei 800°C.

Fir die eine Stunde getemperte Probe ldsst sich x; nach Gleichung (26) aus den
Werten in Tabelle 3 berechnen, man erhilt dann den Wert ><1=4,9-10'6 cm. Wie man aus
diesem Wert und Tabelle 4 erkennt, nimmt x; mit der Zeit zu. Auch dieses Verhalten lidsst
sich nach Gleichung (26) durch konstanten Diffusionskoeffizienten und sinkende
Reaktionsrate erkldren. Also deutet auch das Verhalten der Strontium-Proben auf eine
Reaktion mit Leerstellen hin, deren Konzentration mit zunehmender Dauer des Temperns
abnimmt.

7.4.1.3. Unterschied zwischen SBT- und Strontium-Proben

Bleibt noch zu erklidren, warum die Reaktionsrate fiir die SBT-Proben kleiner ist als
fir die Strontium-Proben. Wie in Kapitel 8 gezeigt wird, findet auch bei der Wismut-
Diffusion eine Reaktion statt, an der Leerstellen beteiligt sind. Wenn Strontium und Wismut
gleichzeitig diffundieren, konkurrieren sie also um Leerstellen. Dadurch ist die Konzentration
der Leerstellen, die fiir Strontium zur Verfiigung stehen, geringer, wenn gleichzeitig Wismut
diffundiert. Nach Gleichung (12) bedeutet diese geringere effektive Konzentration eine
niedrigere Reaktionsrate. Wenn Strontium alleine diffundiert, stehen dagegen alle Leerstellen
zur Verfligung, was zu einer hoheren Reaktionsrate fiihrt.

7.4.2. 900°C

Alle Profile bei 900°C (Abbildung 22 und Abbildung 24 a) lassen sich am besten mit
Exponentialfunktionen nach Gleichung (17) fitten. Die dabei erhaltenen Parameter sind in
Tabelle 5 angegeben. Aus diesen Fits lassen sich ohne weitere Informationen Diffusions-
koeffizient oder Reaktionsrate nicht einzeln bestimmen.

Quelle Temperatur Zeit x; (cm) Cy (cm'3)
SBT mit Ferro-Anneal 900°C 15 min 2,6:10° 2,0-10'°
SBT ohne Ferro-Anneal | 900°C 15 min 3.5.10° 52-10'¢
Strontium 900°C 15 min 3,1-10° 3,9-10"
Tabelle 5

Fitparameter fiir exponentielle Fits der Profile bei 900°C.
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7.4.3.1000°C

Die bei 1000°C getemperte SBT-Probe ohne Ferro-Anneal (Abbildung 22 b) zeigt
eine fast konstante Strontium-Konzentration zwischen Grenz- und Oberfldche, bei der
Strontium-Probe (Abbildung 24 a) ist sogar der Ansatz eines U-formigen Profils zu erkennen.
Ein U-férmiges Profil deutet nach Abschnitt 3.2.2 auf Diffusion nach Art des Kick-Out- oder
Frank-Turnbull-Mechanismus hin. In der bisherigen Betrachtung wurde die Riickreaktion
nach Gleichung (11) vernachléssigt. Da aber Reaktionskonstanten mit der Temperatur steigen,
ist es moglich, dass bei 1000°C die Riickreaktion durchaus eine Rolle spielt. Es ldge dann
eine Mischung vor aus normaler Diffusion und einem hybriden Mechanismus, bei dem
Strontium hauptséchlich in der schnellen Form diffundiert, aber in der langsamen Form gelost
ist. Bei der Strontium-Probe und der SBT-Probe ohne Ferro-Anneal wiirde letzterer
Mechanismus iiberwiegen.

Bei diesen beiden Proben ist kein Wismut im Oxid nachweisbar. Bei der SBT-Probe
mit Ferro-Anneal (Abbildung 22 a) ist allerdings die Wismut-Konzentration im Oxid
(Abbildung 27 a) mindestens einen Faktor zehn grofer als die Strontium-Konzentration. Die
Reaktion des Strontiums wird hier unterdriickt, weil das Wismut die Leerstellen verbraucht.
Diffusion ohne Reaktion mit der Matrix fithrt zu dem in dieser Probe beobachteten
Fehlerfunktions-Profil. Aus dem Fit nach Gleichung (9) erhdlt man die in Tabelle 6
angegebenen Werte. Da das Strontium in diesem Fall nicht in die schnelle Form umgewandelt
werden kann, verlduft die Diffusion effektiv langsamer als ohne Wismut.

Quelle Temperatur Zeit D (cm2/s) Cy (cm'3)
SBT mit Ferro-Anneal 1000°C | 15 min 9,1.10™* 6,1-10'°
Tabelle 6

Fitparameter fiir Fehlerfunktionsfits des Profils der bei 1000°C getemperten SBT-Probe mit Ferro-
Anneal.

7.4.4. SCHNELLES STRONTIUM

Die bisher berechneten Diffusionskoeffizienten beziehen sich alle auf die langsame
Form des Strontiums. Das schnelle Strontium soll sich gleichmiBig verteilen bzw. an den
Grenzflachen anreichern. Der Diffusionskoeffizient des schnell diffundierenden Strontiums
lasst sich also abschidtzen, wenn man davon ausgeht, dass spitestens nach 15 Minuten die
gegeniiberliegende Grenzfliche erreicht sein soll. Aus der Abschitzung [70]

2
X

=1 27

erhélt man also mit t=900 s und x=500 nm das Ergebnis, dass
Dschnent 2 1'10-12 sz/S

sein muss, also mindestens drei GroBenordnungen schneller als langsames Strontium bei
800°C und immer noch mindestens eine GroBenordnung schneller bei 1000°C. Der
Diffusionskoeffizient von Sr*" in Kalium-Strontium-Silikatglas wurde in Abschnitt 2.3 mit
107"° cm?/s angegeben.
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Fitparameter C, (Loslichkeit) a) iiber die Zeit, b) iiber die Temperatur in inverser Auftragung
(Arrhenius-Plot). In b) ist auch die Fitgerade fiir SBT mit Ferro-Anneal eingezeichnet.
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7.5. Loslichkeit

In allen Fits des vorangegangenen Abschnitts kam der Parameter C, vor, die
maximale Konzentration an der Grenzfliche zwischen Quelle und Oxid. Wenn es keine
Barriere gibt, die den Ubergang des Strontiums von der Quelle ins Oxid erschwert, dann
entspricht diese Konzentration gerade der Loslichkeit von Strontium im Siliziumdioxid.

In Abbildung 26 a) ist Cy bei 800°C iiber die Zeit aufgetragen. Er @ndert sich kaum,
die Loslichkeit ist also unabhéngig von der Verdnderung des Oxids oder des SBT beim
Tempern. Das ist nicht tiberraschend, da die Umwandlung des SBT nach einer Stunde
abgeschlossen ist. Allerdings liegt die Loslichkeit fiir SBT ohne Ferro-Anneal etwa dreimal
so hoch wie mit Ferro-Anneal, es muss also doch noch Unterschiede in der Aktivitit des
Strontium in den beiden Quellen geben.

Anders verhilt sich die Loslichkeit bei den Strontium-Proben, hier nimmt die
Loslichkeit zwischen einer und 24 Stunden um zwei Gréfenordnungen zu. Die Strontium-
Quellschicht muss sich also wihrend des Temperns grundlegend verindern, um diese
Erhohung zu erklédren. Leider liegen keine Daten dariiber vor, in welcher Form Strontium vor
bzw. nach dem Tempern in der Schicht vorliegt.

In Abbildung 26 b) ist C, iiber die Temperatur in inverser Auftragung gezeichnet, die
Werte bei 800°C sind dabei Mittelwerte aus den in Teil a) gezeigten Werten (fiir die
Strontium-Probe wurde keine Mittelwert gebildet). Auch bei 900°C liegt die Loslichkeit fiir
SBT ohne Ferro-Anneal etwa dreimal so hoch wie mit Ferro-Anneal. Der Wert fiir die
Strontium-Probe liegt dazwischen. Fiir die Loslichkeit erwartet man eine Arrhenius-
Abhéngigkeit von der Temperatur:

E
S=8,-exp ——42- 28
0 P( k-Tj (28)
Dabei ist Sy ein Vorfaktor und E, die Aktivierungsenergie.

Nur fiir SBT mit Ferro-Anneal liegen drei Werte bei verschiedenen Temperaturen
vor, deshalb wurden nur diese Daten nach Gleichung (28) gefittet. Die eingezeichnete
Fitgerade ergibt die folgenden Werte:

So=4,3-10% cm™ (1-10% cm™ - 2:10% cm™)

Ea=1,49eV £0,14 eV

Die Werte in Klammern hinter Sy geben den Fehlerbereich an.

Die Strontium-Konzentrationen in der bei 1000°C getemperten Strontium-Probe
(Abbildung 24 a) liegen deutlich {iber diesem Wert, hier scheint also schon nach 15 Minuten
die Aktivitdt in der Strontium-Schicht deutlich hoher zu sein als in der SBT-Schicht und so
eine hohere Loslichkeit zuzulassen.

7.6. Anreicherung an der Oberfliache

Bei allen getemperten Proben (mit einer Ausnahme) tritt an der Oberfldche eine
Strontiumanreicherung auf. Die Konzentration ist bei den SBT-Proben, die kurz nacheinander
im RTP getempert wurden, sehr hoch, bei allen anderen Proben deutlich niedriger.

Eine mogliche Ursache dieser Anreicherung ist, dass schnelles Strontium zur
Oberfléche diffundiert und dort entweder wieder in langsames Strontium umgewandelt wird
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oder Ausscheidungen bildet, auf jeden Fall seine schnelle Beweglichkeit verliert. Um
festzustellen, ob das schnelle Strontium allein fiir die Anreicherung verantwortlich sein kann,
wurde abgeschitzt, wie viel schnelles Strontium maximal gebildet wurde und diese Menge
mit der Menge oberflachennahen Strontiums verglichen.

Die Menge des an einem Ort gebildeten schnellen Strontiums kann nach

Gleichung (19) berechnet werden. Die Gesamtmenge ist dann das Integral tber die
Oxiddicke:

x0t

Cetitaer =R - [ [C,(x,7)drdx (29)
00

Dabei ist t die Temperzeit, X die Tiefe der Grenzschicht, also die Oxiddicke, fiir Cs wird die
entsprechende Fitfunktion genommen. Dann wird numerisch integriert und mit R
multipliziert.

Die exponentiellen Fits nach Gleichung (17) sind zeitunabhidngig. Aus der
Integration tiber die Zeit in Gleichung (29) wird also eine einfache Multiplikation:

x0
Caevitger <R -1+ [C,(x)dx (30)
0

Das Gleichheitszeichen aus Gleichung (29) wurde hier durch das <-Zeichen ersetzt, weil sich
auch in diesen Proben das Diffusionsprofil aus einem schmaleren Profil entwickelt hat, die
Gleichung aber vom fertigen, zeitunabhingigen Profil ausgeht. AuBlerdem ist R hier nicht
bekannt. Da dies eine obere Abschédtzung des maximal gebildeten Materials ist, wurde fiir R
der groBte bei 800°C vorkommende Wert, 1-107 s'l, benutzt.

Die Menge des oberflichennahen Strontiums wurde abgeschitzt, indem das
gemessene Konzentrationsprofil von der Oberfliche bis zum ersten Minimum numerisch
integriert wurde:

Minimum

C Oberfliche — IC gemessen (X) dX (3 1 )
0

AnschlieBend wurden Cgepitger Und Coperfiache Verglichen. Wenn die Anreicherung an
der Oberfliche von der Diffusion des schnellen Strontiums herriihrt, dann darf Coperfiiche nicht
grofler als Cgepilger sein. Es zeigt sich aber, dass insbesondere bei den RTP-getemperten SBT-
Proben sowie bei den eine Stunde im Ofen getemperten Proben Coperfische teilweise um
GroBenordnungen tiber Cgepilger liegt. In anderen Proben dagegen, z. B. in allen Strontium-
Proben ist Coperfiache tatséchlich kleiner als Cgepiiger. Dieses uneinheitliche Bild besagt, dass die
Anreicherung an der Oberfliche moglicherweise zum Teil durch schnelle Diffusion
entstanden ist, diese aber nicht allein dafiir verantwortlich sein kann.

Ein weiterer Grund, der gegen die Diffusion als Ursache der Oberfldchen-
anreicherung spricht, ist die Tatsache, dass die Anreicherungen im Wesentlichen temperatur-
unabhéngig sind. Dies deutet eher auf Kontamination hin.

Bei den RTP-getemperten SBT-Proben tritt die stirkste Oberflachenanreicherung
auf, bei den ungetemperten Referenzproben dagegen gar keine (Abbildung 22). Da die Proben
bis auf die Temperung gemeinsam prozessiert wurden, muss die Kontamination im RTP
aufgetreten sein. Dort wurden in fritheren Versuchen schon Proben, die Strontium enthielten,
getempert. Dabei kann sich Strontium auf den Wianden des RTP niedergeschlagen haben.
Obwohl die Konzentration nahe der Oberfliche im SIMS sehr hoch erscheint, liegt sie in der
GroBenordnung der Nachweisgrenze der TRFA, konnte also bei den routinemiBig
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durchgefiihrten Kontaminationstests iibersehen worden sein. Zwischen dem Tempern der
SBT-Proben und der Strontium-Proben wurde der RTP griindlich gereinigt, das erklart die
niedrigere  Oberflichenkonzentration bei den RTP-getemperten Strontium-Proben
(Abbildung 24 a). Hier ist die Oberflaichenkonzentration nur wenig hoher als bei der
ungetemperten Probe.

Die Proben fiir die Ofentemperung und die Strontium-Proben wurden erst spiter,
getrennt von den SBT-Proben fiir die RTP-Temperung, hergestellt. All diese Proben, auch die
ungetemperten zeigen ein &dhnliches Kontaminationsniveau (Abbildung 23  und
Abbildung 24 b). Das deutet darauf hin, dass die Kontamination nicht beim Tempern, sondern
schon frither im Herstellungsprozess aufgetreten ist. Die genaue Quelle ldsst sich im
Nachhinein nicht mehr feststellen.

7.7. Zusammenfassung

Bei der Strontium-Diffusion in Siliziumdioxid findet zusétzlich zur Diffusion eine
Reaktion zwischen der diffundierenden Strontium-Spezies und Leerstellen im Oxid statt, die
das Strontium in eine schneller diffundierende Spezies umwandelt, die dann schnell
wegdiffundiert und sich wahrscheinlich an den Grenzflachen anreichert.

Der Diffusionskoeffizient der langsamen Spezies liegt bei 800°C zwischen
1:10"° cm?/s und 1-107° cmz/s, bei 1000°C bei 9-107'* cm?/s. Der Diffusionskoeffizient der
schnellen Spezies wird abgeschitzt auf > 1-107'2 cm?/s. Die Reaktionsrate ist bei der Diffusion
aus SBT niedriger als bei der Diffusion aus Strontium, weil das Strontium im ersten Fall mit
Wismut um Leerstellen konkurrieren muss. Da das Strontium so nicht in die schnelle Form
umgewandelt werden kann, wird die Strontium-Diffusion durch Wismut verlangsamt. Bei
900°C ist die Reaktionsrate bereits so hoch, dass die Profile ein zeitunabhingige
Exponentialform zeigen. Bei 1000°C tritt in den wismutfreien Proben eine Mischform aus
normaler Diffusion und einem hybriden Mechanismus auf, bei dem das Strontium in der
schnellen Form diffundiert aber hauptséchlich in der langsamen gel6st ist. In der Probe mit
einer hohen Wismut-Konzentration ist keine Reaktion mit dem Oxid mehr zu beobachten, da
alle Leerstellen vom Wismut verbraucht werden.

Die Loslichkeit hangt stark von der Quelle ab. Fiir SBT mit Ferro-Anneal betrigt sie
bei 800°C etwa 4-10"° cm™ mit einer Aktivierungsenergie von 1,5 eV. Fiir SBT ohne Ferro-
Anneal liegt sie etwa dreimal so hoch und fiir Strontium ja nach Temperzeit zwischen
1-10" ¢m™ und 2-10"7 ecm™.

Die in vielen Proben erkennbare Anreicherung von Strontium nahe der Oberfldche
wird hauptsédchlich durch Kontamination verursacht. Eine mdogliche Anreicherung der
schnellen Strontium-Spezies in Oberfldchennihe wird dadurch tiberdeckt.



8. Wismut

8.1. SIMS-Ergebnisse

8.1.1. RTP-GETEMPERTE SBT-PROBEN

Abbildung 27 zeigt die Wismut-Konzentrationsprofile nach Temperung der SBT-
Proben im RTP, Abbildung 27 a) mit und Abbildung 27 b) ohne vorangegangenen Ferro-
Anneal. Im Gegensatz zu allen anderen Proben wurde bei diesen mit Cs'-Primérionen
gesputtert und SiBi-Sekunddrionen detektiert. Links scheinen einige Profile nicht bis zur
Oberflache zu reichen, das liegt daran, dass die Profile so verschoben wurden, dass die Hilfte
der maximalen Konzentration bei allen in der gleichen Tiefe liegt, um die Profile besser
miteinander vergleichen zu konnen (vgl. Abschnitt 4.3.1).

An der Grenzfliche werden die Profile mit Ferro-Anneal mit zunehmender
Temperatur breiter, das 1000°C-Profil reicht sogar bis zur Oberflache. Aulerdem tritt nur in
diesem Profil eine Schulter bei einer Konzentration von 8-10°° cm™ auf. Alle Profile
erscheinen in der logarithmischen Darstellung linear, fallen also exponentiell ab und sind mit
Exponentialfunktionen nach Gleichung (25) gefittet worden, die ebenfalls in der Abbildung
gezeigt sind.

Ohne Ferro-Anneal fallen alle Profile sehr steil ab, nur bei 800°C ist eine messbare
Menge Wismut ins Oxid gelangt. Auch dieses Profil wurde mit einer Exponentialfunktion
gefittet.

Ahnlich wie beim Strontium gibt es auch hier an der Oberfliche aller Proben eine
temperaturunabhéngige Anreicherung von Wismut, die nur zum Teil durch SIMS-Effekte
erklart werden kann. Die Breite betrdgt rund 50 nm und die maximale Konzentration (ohne
SIMS-Artefakt) 6:10'7 cm™.

8.1.2. OFENGETEMPERTE SBT-PROBEN

Die Wismut-Profile der im Ofen getemperten SBT-Proben sind in Abbildung 28
dargestellt. Bei diesen Proben und den Wismut-Proben wurden wie bei den anderen
Elementen O,, -Primér- und Bi'-Sekundirionen verwendet, dadurch ist die Nachweisgrenze
und Tiefenauflosung deutlich besser als fiir die RTP-Proben.

Die Grenzflache zwischen Oxid und SBT erscheint in den Profilen mit Ferro-Anneal
etwas abgerundeter, ohne dagegen sehr scharf. Die Maxima an der Grenzfldche entstehen,
weil sich beim Ubergang vom Oxid zum SBT die Sputterrate und Ionenausbeute éndert und
sich erst ein neues Gleichgewicht im SBT einstellen muss.

Ansonsten sind die Profile mit und ohne Ferro-Anneal sehr dhnlich, fiir alle Zeiten
erfolgt ein exponentieller Abfall, der wie in der Abbildung gezeigt gefittet wurde. Die Profile
fiir vier und 24 Stunden mit Ferro-Anneal sowie 24 Stunden ohne Ferro-Anneal reichen bis
zur Oberfléche. Allgemein sind die Profile mit Ferro-Anneal etwas breiter als ohne.

57
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Wismut-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a)mit Ferro-Anneal,
b) ohne Ferro-Anneal im RTP fiir 15min bei den angegebenen Temperaturen. AuBerdem
eingezeichnet sind exponentielle Fits nach Gleichung (25) in a) fiir alle Profile, in b) nur fir das
800°C-Profil.



8.1. SIMS-Ergebnisse 59

| ! | ! | ! | ! |
ungetempert
1h
——4h

Bi Konzentration (cm'3)

\

10°F Ll i baniatng b MoArphal L 3

0 100 200 300 400 500 600
Tiefe (nm)
T T T T T T T T ! | !
b) 107 ungetempert i
1h ; 3
——4h '
20 -
~ 10 FE - oan
f)/ 1019 “ _
C
. /
T 10" / 1
c ‘
GN) 17 \’\
CC) 10 \ " 3
X \ P A
o 1016 ) - g - -
13 3
15 . ]
10 ‘ it /¥ r—’t:n)\'}\nAA RA \ r/‘MAh 1 \ E
0 100 200 300 400 500 600
Tiefe (nm)
Abbildung 28

Wismut-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a)mit Ferro-Anneal,
b) ohne Ferro-Anneal im Ofen bei 800°C fiir die angegebenen Zeiten. AuBBerdem eingezeichnet sind
exponentielle Fits nach Gleichung (25) fiir alle Profile bis auf die ungetemperten Referenzkurven.
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Auch hier ist in allen Proben an der Oberfldche eine Wismut-Anreicherung mit einer
Breite von 50 nm und eine maximalen Konzentration von 1-10"® m™ sichtbar.

8.1.3. WISMUT-PROBEN

Konzentrationsprofile fiir Diffusion aus Wismut-Schichten sind in Abbildung 29 a)
fiir Tempern im RTP und in Abbildung 29 b) fiir Tempern im Ofen dargestellt.

Die Grenzflache erscheint fiir die RTP-Temperungen bei 650°C genau so steil wie
ohne Tempern, bei 800°C etwas flacher. Bei 900 und 1000°C ist das Profil hier deutlich
abgerundeter und die maximale Konzentration nimmt gegeniiber den anderen Kurven ab. Die
beiden Profile dhneln hier der Schulter im SBT-Profil mit Ferro-Anneal nach Temperung bei
1000°C. Bei Ofentemperung ist ebenfalls ein Verbreiterung des Grenzflachenbereichs zu
beobachten, die mit der Zeit zunimmt. Gleichzeitig nimmt die maximale Wismut-
Konzentration in der Schicht ab.

Die RTP-Profile sind alle exponentiell fitbar, allerdings ist der Abfall der 1000°C-
Kurve nahe der Oberflache deutlich steiler als die Fitkurve. Die Ofenprofile wurden ebenfalls
mit Exponentialfunktionen gefittet, auch hier ist der Abfall nach 24 Stunden iiberexponentiell.

Die maximale Konzentration an der Grenzfliche nimmt mit zunehmender
Temperatur zu. Da ein Teil der Profile aber durch den breiten Grenzflachenbereich tiberdeckt
wird, ist die maximale Konzentration an der Grenzfldche héher als am Knick im SIMS-Profil.
Wenn man die Fitkurven, wie in der Abbildung gezeigt, extrapoliert, schneiden sie sich in
einer Tiefe von 480 — 520 nm, also nahe der Grenzfliche, bei einer Konzentration von 1-10'®
bis 3-10'"® cm™ Das ist der Bereich, in dem sich auch die Fitkurven fiir die ofengetemperten
SBT-Proben schneiden, nur die Konzentration ist bei den Wismut-Proben hoher.

Insgesamt dhneln diese Profile den ofengetemperten SBT-Profilen. Bis auf die Form
der Grenzflache dhneln auch die RTP-Profile den entsprechenden Profilen fiir SBT mit Ferro-
Anneal.

Auch hier treten, wie bei den SBT-Proben, Wismutanreicherungen nahe der
Oberfléche auf. Bei den RTP-Proben steigt die maximale Konzentration mit der Temperatur,
das entspricht der Reihenfolge, in der die Proben getempert wurden.

8.2. Diskussion

8.2.1. GRENZFLACHE

Der Grund fiir die unterschiedliche Form der Grenzfliche in den ofengetemperten
SBT-Proben mit und ohne Ferro-Anneal liegt wieder in der Rauhigkeit der Grenzfldche (siehe
Abschnitt 6.2). Die Schulter im 1000°C-SBT-Profil mit Ferro-Anneal wird durch die Wismut-
Kugeln, die im TEM-Bild (Abbildung 19 €) zu sehen sind, hervorgerufen. Ein dhnlicher
Effekt ist fiir die Verbreiterung der Grenzflache in den Wismut-Proben bei 900 und 1000°C
verantwortlich. Da die Gr6Be der Kugeln die Dicke der Wismut-Schicht iibersteigt, ist es nicht
verwunderlich, dass die Wismut-Konzentration in der Schicht abnimmt, weil ein groBer Teil
in den Kugeln konzentriert ist. Gleiches gilt fiir die abnehmende Konzentration bei der
Verbreiterung der Grenzflache bei den ofengetemperten Wismut-Proben. Trotzdem kann die
Schicht bzw. die Kugeln fiir Diffusionszwecke immer noch als unendliche Quelle angesehen
werden, da die Wismut-Konzentration dort drei Groenordnungen hoher ist, als in dem Teil
des Profils, der durch Diffusion verursacht wird.
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Abbildung 29

Wismut-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus der Wismut-Schicht a) im RTP
fiir 15 min bei den angegebenen Temperaturen, b) im Ofen bei 800°C fiir die angegebenen Zeiten.
AuBlerdem eingezeichnet sind exponentielle Fits nach Gleichung (25) fiir alle Profile bis auf die
ungetemperte Referenzkurve, die in a) und b) die gleiche ist.
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8.2.2. EINFLUSS DER QUELLE

Wismut diffundiert in allen Proben relativ stark, mit Ausnahme der bei 650 und
1000°C im RTP getemperten SBT-Proben ohne Ferro-Anneal (Abbildung 27 b). In allen
anderen SBT-Proben liegt laut XRD-Ergebnissen in Abschnitt 6.1 zumindest ein Teil des
SBT in der Perowskitphase vor, nur in diesen beiden Proben nicht. Die Diffusionsquelle ist
allerdings nicht das Perowskit selber. In der Precursorlosung liegt Wismut im Uberschuss vor
(Abschnitt 4.1.3). Bei der Umwandlung in die Perowskitphase bildet dieses tiberschiissige
Wismut mobile Cluster, aus denen das Wismut leicht ins Oxid gelangen kann
[11,36,140,145]. In den Precursorn bzw. den Phasen, die nach Tempern bei 1000°C vorliegen,
ist das Wismut dagegen fest gebunden und kann deshalb nur schwer ins Oxid gelangen, so
dass keine Diffusion zu beobachten ist. Die Cluster sind wahrscheinlich identisch mit den in
den TEM-Aufnahmen zu sehenden Kugeln.

Da die Profile fiir die Wismut-Proben (Abbildung 29) und fiir SBT mit Ferro-Anneal
(Abbildung 27 a) dhnlich sind, ist davon auszugehen, dass das Wismut dort in dhnlicher Form
vorliegt. Die SIMS-Profile legen auch in den Wismut-Proben die Bildung von Kugeln nahe.

8.3. Diffusion

Aus der Exponentialform der Profile wird geschlossen, dass es bei der Wismut-
Diffusion wie bei einigen Strontium-Proben zu einer Reaktion mit der umgebenden Matrix
kommt. Das dabei gebildete Produkt muss sich schnell verteilen, weil es mit SIMS nicht
detektiert wurde. Es gibt zwar andere Diffusionsmechanismen, die auf eine Exponentialform
fithren, bei allen miisste sich aber die Konzentration an der Grenzfliche mit der Zeit
verdndern. Aus den Profilen der ofengetemperten Proben ist deutlich zu erkennen, dass das
nicht der Fall ist.

Die Parameter x; und C,y, die man aus den Fits nach Gleichung (25) erhilt, sind in
Tabelle 7 zusammengefasst.

8.3.1. ZEITABHANGIGKEIT

In Abbildung 30 a) sind die Werte fiir x; aus Tabelle 7 fiir alle bei 800°C
getemperten Proben eingezeichnet. Fiir alle drei Probentypen steigt x; proportional zur dritten
Wurzel aus der Zeit:

x, <t (32)

Vergleicht man Gleichungen (32) und (26), erkennt man, dass entweder der
Diffusionskoeffizient mit der Zeit zu- oder die Reaktionsrate mit der Zeit abnehmen muss,
damit x; zunimmt. Ersteres ist schwer zu erkldren, da nach der Argumentation in
Abschnitt 3.3 der Diffusionskoeffizient in Siliziumdioxid beim Tempern abnimmt. Die
Abnahme der Reaktionsrate 146t sich dagegen zwanglos qualitativ erkldren, wenn man analog
zum Strontium annimmt, dass an der Reaktion Leerstellen beteiligt sind:

Rv
Bilangsam + V — Bischnenl (33)

Wie in Abschnitt 2.3 bereits erwéhnt, bildet Wismut im Silizium Komplexe aus einem
Wismut-Atom und einer Leerstelle, die schneller diffundieren als das substitutionell geloste
Wismut [51]. Hier scheint ein &hnlicher Mechanismus vorzuliegen. Da die
Leerstellenkonzentration Cy mit der Zeit abnimmt, sinkt auch die Reaktionsrate R=Cy-Rs,
damit steigt x;.
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Quelle Temperatur Zeit X1 (cm) Cy (cm'3)
SBT mit Ferro-Anneal 650°C 15 min 4,410° 1,1-10"
SBT mit Ferro-Anneal 800°C 15 min 2,2-10° 1,9-10"
SBT mit Ferro-Anneal 900°C 15 min 4,0-10°° 1,0-10'
SBT mit Ferro-Anneal 1000°C 15 min 1,0-107° 9.3.10"7
SBT mit Ferro-Anneal 800°C l1h 4,410° 1,6:10"
SBT mit Ferro-Anneal 800°C 4h 7,510 1,7-10"7
SBT mit Ferro-Anneal 800°C 24 h 1,3-10° 2,1-10"
SBT ohne Ferro-Anneal 800°C 15 min 1,8-10° 8,0-10"7
SBT ohne Ferro-Anneal 800°C l1h 3,610 1,9-10"
SBT ohne Ferro-Anneal 800°C 4h 5,3-10° 2,1-10"
SBT ohne Ferro-Anneal 800°C 24 h 9,110 2,8:10"7
Wismut 650°C 15 min 1,5-10° 8,0-10"
Wismut 800°C 15 min 9,4.107 9,4.10"
Wismut 900°C 15 min 3,410 1,7-10"
Wismut 1000°C 15 min 1.1-10° 3,9-10"
Wismut 800°C 1h 3,1.10° 8,7-10'°
Wismut 800°C 4h 4,510 3,0-10"
Wismut 800°C 24 h 9,1:10° 4,5-10"
Tabelle 7

Fitparameter x; und C, fiir exponentielle Fits der Wismut-Konzentrationsprofile nach Gleichung (25).

8.3.2. TEMPERATURABHANGIGKEIT

Fir Reaktionsraten gilt im Allgemeinen wie fiir Diffusionskoeffizienten eine
Arrhenius-Abhéngigkeit von der Temperatur:

E
R =R, -exp| -—=2 34
0 p( k.TJ (34)
Zusammen mit Gleichungen (4) und (26) folgt:
E E, -E
D, -exp _ b b TR
D k-T D, 2
X, =,4]—= = exp| ——mMM (35)
R R E, R, k-T
.eX _——
0 p KT

Demnach ist x; in Arrheniusform von der Temperatur abhidngig. Die zugehorige
L»Aktivierungsenergie® ist die Hilfte der Differenz aus der Aktivierungsenergie fiir die
Diffusion Ep und fiir die Reaktion Eg. Der Vorfaktor ist die Wurzel aus dem Quotienten der
beiden Vorfaktoren der Arrheniusgleichungen fiir Diffusionskoeffizient und Reaktionsrate, Dy
und R,.
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Fitparameter x; a) tiber die Zeit, b) iiber die Temperatur in inverser Auftragung (Arrhenius-Plot).
AuBlerdem sind eingezeichnet in a) die Fits nach Gleichung (32), in b) die Fitgeraden fiir SBT mit
Ferro-Anneal und Wismut.



8.3. Diffusion 65

In Abbildung 30 b) ist die Temperaturabhingigkeit von x; fiir SBT mit Ferro-Anneal
und fiir Wismut in einer Arrhenius-Auftragung dargestellt. Wie man sieht, liegen jeweils die
Werte fiir 800 bis 1000°C gut auf einer Geraden, nur die Werte fiir 650°C fallen heraus. Da
fur die Fits bei dieser Temperatur jeweils nur ein kurzes Profilstick mit wenigen
Messpunkten zur Verfligung stand, sind sie naturgemil mit einem groflen Fehler behaftet.
Das sieht man auch daran, dass sich die Fits fiir 800 bis 1000°C in Abbildung 27 a) fast in
einem Punkt treffen, wihrend der Fit fiir 650°C weit daran vorbei geht. Deshalb wurden die
Punkte fiir 650°C bei der Ermittlung der Fitgeraden in Abbildung 30 b) nicht beriicksichtigt.
Bezeichnet man in Anlehnung an die anderen Arrheniusfunktionen den Vorfaktor mit x;9 und
die ,,Aktivierungsenergie* mit E4, so erhilt man fiir SBT mit Ferro-Anneal:

X10=2.9-102 cm (6-10° cm - 1-10" cm)

EA=0.88eV +0,18¢eV
Und fiir Wismut-Proben erhilt man:

X10=5,7cm=*2,2 cm

EAa=1.45eV £0,04 eV

Die Werte in Klammern hinter x;¢ geben den Fehlerbereich an.

Die Tatsache, dass Ea positiv ist, bedeutet, dass die Aktivierungsenergie fiir die
Diffusion groBer ist als fiir die Reaktion. Bei steigender Temperatur steigt der
Diffusionskoeffizient also schneller als die Reaktionsrate. Daraus folgt, dass bei hohen
Temperaturen die Reaktionsrate weniger wichtig wird im Vergleich mit dem
Diffusionskoeffizienten. Besonders gro3 sollte dieser Effekt bei den Wismut-Proben sein,
weil dort der Unterschied zwischen den beiden Energien den obigen Ergebnissen zufolge
besonders grof3 ist. Und tatsdchlich erkennt man, wenn man das Profil der bei 1000°C
getemperten Wismut-Probe in Abbildung 29 a) betrachtet, dass die Kurve leicht gekriimmt ist,
wie man es von einer komplementidren Fehlerfunktion erwartet.

8.3.3. ABSCHATZUNG DES DIFFUSIONSKOEFFIZIENTEN

Man kann zwar aus den exponentiellen Fits keinen Diffusionskoeffizienten
berechnen, da aber die Fits nach Gleichung (15) mit zunehmender Reaktionsrate und
Diffusionskoeffizienten den exponentiellen Fits immer &hnlicher werden, kann man eine
untere Grenze fiir den Diffusionskoeffizienten angeben, ab dem die Fits nach Gleichung (15)
nicht mehr von den exponentiellen Fits unterscheidbar sind. Man erhélt dann bei 800°C
Werte, die in der GroBenordnung von 10™* cm?/s liegen. Die im vorangegangenen Abschnitt
angesprochene bei 1000°C getemperte Wismut-Probe wurde versuchsweise einmal mit einer
Fehlerfunktion nach Gleichung (9) gefittet (in Abbildung 29 nicht gezeigt). Der Fit passt sich
der Kurve besser an als die Exponentialfunktion und liefert einen Diffusionskoeffizienten von
1-10"" ¢cm?%/s. Die Loslichkeit, die sich aus diesem Fit ergibt, liegt bei 3,6-10"7 cm'3, also fast
genau dem Wert aus dem exponentiellen Fit (3,9-10'7 cm™ laut Tabelle 7).

8.3.4. SCHNELLES WISMUT

Der Diffusionskoeffizient des schnellen Wismut kann auf die gleiche Weise
abgeschitzt werden, wie der des schnellen Strontiums in Abschnitt 7.4.4. Da die Bedingungen
die gleichen sind, erhilt man auch den gleichen Wert von Dgcppe > 1-107"2 ¢cm?%/s. Das ist zwei
GroBenordnungen tiber der Abschétzung fiir 800°C und eine tiber dem Wert bei 1000°C.



66 8. Wismut

8.4. Loslichkeit

8.4.1. ZEITABHANGIGKEIT

Die Loslichkeit wird wie beim Strontium aus der maximalen Konzentration an der
Grenzfldche bestimmt, die in allen Fits auftaucht. Die ermittelten Werte sind in Tabelle 7
angegeben.

Abbildung 31 a) zeigt die Zeitabhéingigkeit der Loslichkeit. Alle Werte von SBT-
Proben, die im Ofen getempert wurden, liegen nahe beieinander, nur die RTP-Werte (15 min)
fur SBT liegen deutlich hoher. Wie auch in Abschnitt 8.3.2 hingen die fiir diese Werte
verantwortlichen Fits von deutlich kiirzeren Profilstiicken ab als die anderen und sind
entsprechend unsicherer. Wichtiger aber ist die Tatsache, dass fiir die RTP-Proben beim
SIMS Cs'-Primérionen verwendet wurden, wihrend die Ofenproben mit 0,, -Primérionen
gemessen wurden. Obwohl die Zihlraten jeweils fiir Siliziumdioxid kalibriert wurden, kann
im Bereich der Grenzschicht, wo die Wismut-Konzentration zunimmt, die Ionenausbeute fiir
verschiedene Primédrionen unterschiedlich sein. Diese Annahme wird unterstiitzt durch die
Tatsache, dass die angegebene Wismut-Konzentration in der SBT-Schicht fiir die RTP-Proben
bis zu einer Groflenordnung iiber den angegebenen Konzentrationen fiir die Ofenproben liegt.
Wie in Abschnitt 4.3.1 gesagt, sind diese Konzentrationen nicht quantitativ. Lasst man die
Werte nach 15 min aufler acht, dann liegt die Wismut-Loslichkeit zwischen 1,5-1017 cm™ und
3,0-1017 cm’ , wobei die Ldslichkeit ohne Ferro-Anneal etwa 30% tiber der mit Ferro-Anneal
liegt.

Dagegen zeigen die errechneten Loslichkeiten fiir die Wismut-Probe eine deutliche
Verdnderung iiber die Zeit. In der Fitgleichung (25) kommt x, vor, der Parameter, der die
Lage der Grenzfliche beschreibt. Wegen der Wismut-Kugeln, die weit ins Oxid hinein
reichen, ist die Lage der Grenzfldche aber bei diesen Proben nicht genau bestimmt. Bei den
Fits wurde fiir Xy wie bei den Strontium-Fits die rechte Grenze des gefitteten Bereichs benutzt,
das ist am Knick, wo der Konzentrationsabfall an der Grenzfliche in das durch Diffusion
erzeugte Profil ibergeht. Durch die Verbreiterung der Grenzflache wird der Fitbereich aber
immer weiter von der urspriinglichen Grenzfliche weg verschoben. Der Wert des
Fitparameters Cy héngt nun stark von X, ab, deshalb sind die in Tabelle 7 und Abbildung 31
angegebenen Werte fiir die Loslichkeit bei den Wismut-Proben mit einem systematischen
Fehler behaftet. Beim anderen Fitparameter x; tritt dieses Problem nicht auf, da er nur
schwach von x abhéngt.

8.4.2. TEMPERATURABHANGIGKEIT

Die Temperaturabhéngigkeit der Loslichkeit ist in Abbildung 31 b) in Arrhenius-
Auftragung dargestellt. Fiir SBT ohne Ferro-Anneal ist hier nur der Wert bei 800°C verfiigbar
weil bei anderen Temperaturen keine Diffusion stattfand. Die Werte fiir die Wismut-Proben
liegen gut auf einer Geraden, die folgende Werte ergibt:

So=1,1-10" cm™ (3-10*' cm™ - 4-10%* cm™)

Ea=1,11eV £0,12 eV

Dagegen zeigen die errechneten Loslichkeiten fiir SBT mit Ferro-Anneal ein weniger
systematisches Verhalten. Trotzdem wurde auch hier eine Fitgerade eingezeichnet, die die
folgenden Werte ergibt:
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Loslichkeit von Wismut in Siliziumdioxid a) bei 800°C, aufgetragen iiber die Zeit, b) Loslichkeit iiber
Temperatur in inverser Auftragung (Arrhenius-Plot). In b) sind auch die Fitgeraden fiir SBT mit Ferro-

Anneal und Wismut eingetragen.
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So=5-10" cm™ (7-10" cm™ - 310 cm™)

EAr=0,62eV +0,39 eV

In beiden Fillen geben die Werte in Klammern hinter Sy den jeweiligen Fehlerbereich an.

Wie schon bei der Zeitabhingigkeit liegen auch in Abbildung 31 b) die Werte fiir die
mit Cs'-Primirionen gemessenen Proben (SBT mit Ferro-Anneal), deutlich iiber den mit O,, -
Primérionen gemessenen (Wismut).

8.5. Anreicherung an der Oberfliche

Die Anreicherung von Wismut nahe der Oberflichen ist auf Kontamination
zuriickzufithren. Saubere Scheiben, die nach jeder Temperung im RTP getempert wurden,
wiesen anschlieBend an der Oberfliche so hohe Wismut-Konzentrationen auf, dass sie mit
TRFA messbar waren. Durch die Proben wird der RTP kontaminiert und diese Kontamination
schldgt sich auf den nachfolgenden Scheiben nieder. Dies ist zunéchst iiberraschend, da alle
getemperten Proben von einer Oxidschicht bedeckt waren, also kein Wismut direkt von der
Oberflache entweichen konnte. Da die Proben aber aus einer Scheibe gebrochen wurden, liegt
an den Bruchkanten Wismut frei und kann entweichen, da es bei den benutzten Temperaturen
leicht fliichtig ist (Abschnitt 2.3).

Bei den Wismut-Proben (Abbildung 29) zeigt auch die ungetemperte Referenzprobe
eine (schwichere) Anreicherung an der Oberfliche, die an anderer Stelle bei der
Probenherstellung entstanden sein muss. Das gleiche gilt fiir die ofengetemperten SBT-
Proben (Abbildung 28). Hier ist die Oberflichenanreicherung fiir alle Temperaturen und
Zeiten (auch ungetemperte Proben) gleich grof3, stammt also ebenfalls nicht aus dem Ofen.
Der Ofen ist wesentlich groBer als der RTP und die Wande sind weiter von der Probe entfernt,
deshalb ist der Kontaminationseffekt durch die Proben dort nicht so stark. Die scheinbare
Breite der Verteilungen ist durch Durchmischungseffekte beim SIMS bestimmt (siche
Abschnitt 4.3.1).

Nach dem in Abschnitt 7.6 beschriebenen Verfahren wurde auch hier getestet, ob die
Anreicherung an der Oberfldche durch das schnelle Wismut hervorgerufen sein kann, das sich
dort moglicherweise anreichert. In fast allen Proben ist die Anreicherung an der Oberfldche
aber deutlich groBer als die Menge des gebildeten Wismuts. Es kann also hochstens einen
Beitrag dazu liefern, aber nicht verantwortlich sein.

8.6. Zusammenfassung

Wismut diffundiert aus SBT nur, wenn dieses als Perowskit kristallisiert ist. Dann
bilden sich aus dem Wismut-Uberschuss in der Schicht mobile Cluster, aus denen das Wismut
ins Siliziumdioxid gelangen kann. Aus amorphem SBT dagegen, in dem Wismut noch in
Form des Precursors vorliegt, ist keine Diffusion zu beobachten.

Bei hohen Temperaturen zersetzt sich das SBT, es bildet sich fliissiges metallisches
Wismut oder Wismutoxid. Dieses bildet kugelférmige Auswiichse, deren Grofle die Dicke der
SBT-Schicht {ibertreffen kann und die ebenfalls als Diffusionsquelle dienen. Bei den Wismut-
Schichten tritt der gleiche Effekt auf.

Alle Diffusionsprofile konnen mit Exponentialfunktionen gefittet werden. Also
findet zusitzlich zur Diffusion noch eine Reaktion statt, bei der das diffundierende Wismut in
eine andere Form umgewandelt wird, die sich schnell verteilt und so unter der
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Nachweisgrenze bleibt. Analog zum Strontium sind Leerstellen an dieser Reaktion beteiligt,
deshalb nimmt die Reaktionsrate mit der Zeit ab. Das erkennt man daran, dass der Parameter
x;=(D/R)"* proportional zur dritten Wurzel der Zeit zunimmt. Auch mit zunehmender
Temperatur nimmt x; zu, daraus kann man schlieBen, dass die Aktivierungsenergie der
Diffusion hoher ist als die der Reaktion.

Obwohl der Diffusionskoeffizient nicht direkt bestimmt werden kann, ergeben
Abschitzungen fiir langsames Wismut bei 800°C D > 10" cm?/s und ein Fit bei 1000°C
D =1-10" em?s. Fiir schnelles Wismut gilt wie fiir schnelles Strontium D > 102 cm?/s.

Die Loslichkeit von Wismut in Siliziumdioxid bei 800°C betrdgt zwischen
1,5-10" cm™ und 3,0-10"7 cm™ fir SBT mit Ferro-Anneal. Die Loslichkeit aus SBT ohne
Ferro-Anneal liegt immer etwa 30% dariiber. Die Aktivierungsenergie betrigt 0,6 eV. Aus der
Wismut-Quelle liegt die Loslichkeit bei 7-10'® cm™ mit einer Aktivierungsenergie von 1,1 eV.

Die Anreicherung an der Oberfl4che ist in erster Linie auf Kontamination von au3en
zuriickzufithren. Beim Tempern abdampfendes Wismut schldgt sich auf den Wénden des
Ofens nieder und gelangt von da aus auf die Probenoberfldche. Falls es eine Anreicherung des
schnell diffundierenden Wismut an der Oberfliche geben sollte, dann wird sie von der
Kontamination iiberdeckt.
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9.1. SIMS-Ergebnisse

9.1.1. RTP-GETEMPERTE SBT-PROBEN

In Abbildung 32 sind die Tantal-Tiefenprofile nach Tempern der SBT-Proben im
RTP dargestellt, in Abbildung 32 a) mit und in Abbildung 32 b) ohne Ferro-Anneal.

Die Grenzfliache ist in allen Féllen sehr steil, deshalb wurde der Bereich um die
Grenzflache in Abbildung 33 noch einmal gestreckt dargestellt. Es fillt auf, dass die Form der
Profile mit Ferro-Anneal in Abbildung 33 a) abgerundeter ist als die ohne in Abbildung 33 b).

Bei Proben, die bei Temperaturen bis 900°C getempert wurden, ist praktisch kein
Unterschied zum Profil der ungetemperten Probe zu erkennen. Nur die 1000°C-Proben zeigen
eine breitere Form. Das Profil mit Ferro-Anneal unterscheidet sich unterhalb von 5-10" cm™
vom ungetemperten, das entsprechende Profil ohne Ferro-Anneal zeigt nur unterhalb von
1-10"® cm™ einen Unterschied zum ungetemperten.

Beim ungetemperten Profil sowie bei den 650 und 800°C-Profilen ohne Ferro-
Anneal ist im SBT nahe der Grenzfldche eine Vertiefung zu sehen, die Tantal-Konzentration
nimmt dort gegeniiber der Schichtmitte und gegeniiber den anderen beiden Proben ab.
Allerdings liegt diese Stelle im Bereich des Matrixiibergangs, dort konnen auch SIMS-Effekte
eine Rolle spielen.

Bei allen getemperten Proben ohne Ferro-Anneal (Abbildung 32 b) beobachtet man
jeweils eine sehr breite Tantal-Verteilung, die fast die ganze Breite zwischen Oberfldche und
Grenzfliche einnimmt, bis auf ein Minimum, in dem die Konzentration unter die
Nachweisgrenze sinkt, direkt vor der Grenzfliche. Diese Verteilungen zeigen keine
erkennbare Temperaturabhidngigkeit, die maximalen Konzentrationen liegen zwischen
3-10" em™ bei 800 und 1000°C und 6:10'® cm™ bei 900°C. Die schwach ausgepriigten,
breiten Maxima liegen in einer Tiefe zwischen 100 nm fiir 1000°C und 300 nm fiir 650°C.

Wie bei den anderen Elementen gibt es auch hier eine Anreicherung an der
Oberfliche. Die maximalen Konzentrationen liegen bei 3-10'7 ecm™ mit und 6-10'7 cm™ ohne
Ferro-Anneal, die Breite wird wie beim Wismut durch die SIMS-Verschleppung bestimmt.

9.1.2. OFENGETEMPERTE SBT-PROBEN

Abbildung 34 zeigt die Tantal-Profile der im Ofen getemperten Proben, Teil a) zeigt
jeweils die Proben mit Ferro-Anneal, Teil b) die Proben ohne. Hier ist bei keiner Probe an der
Oberflache etwas zu sehen, was iiber reine SIMS-Artefakte hinausgeht. Auch zwischen
Oberfliche und Grenzflache sind keinerlei Strukturen zu sehen, deshalb ist der gesamte
Bereich jeweils nur klein als Einschub dargestellt, wihrend die groflen Abbildungen den
Bereich um die Grenzflache vergr6Bert zeigen.

70
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Abbildung 32
Tantal-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a) mit Ferro-Anneal, b) ohne
Ferro-Anneal im RTP fiir 15 min bei den angegebenen Temperaturen.
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Abbildung 33

Grenzflachenbereich der Profile aus Abbildung 32: Tantal-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid
nach Diffusion aus SBT a) mit Ferro-Anneal, b) ohne Ferro-Anneal im RTP fiir 15 min bei den
angegebenen Temperaturen.
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Selbst in der gestreckten Darstellung erscheint die Grenzfliche noch sehr steil. Wie iiblich
sind die Profile mit Ferro-Anneal abgerundeter als ohne. In beiden Féllen &ndert sich die
Profilform beim Tempern kaum. Die Profile nach einer und nach vier Stunden fallen fast
zusammen, auch die Profile nach 24 Stunden unterscheiden sich fast nicht von den anderen.
Um trotzdem den Diffusionskoeffizienten abschitzen zu konnen, wurde das 24 h-Profil mit
Ferro-Anneal in Abbildung 34 a) mit einer Fehlerfunktion gefittet.

In den Profilen ohne Ferro-Anneal ist wie schon bei einigen RTP-Profilen eine
Vertiefung im SBT nahe der Grenzfldche zu sehen, die mit der Zeit an Tiefe zunimmt.

9.1.3. TANTAL-PROBEN

Die Profile fiir die Diffusion von Tantal-Einzelschichten sind in Abbildung 35 a)
dargestellt. Wie schon bei den Ofen-Proben gibt es hier kein Tantal an der Oberfldche und
auch keine Strukturen zwischen Ober- und Grenzfldche. Die Grenzflache ist wie bei den SBT-
Proben sehr steil und wird deshalb in Abbildung 35 b) noch einmal gestreckt dargestellt. Die
Profile der ungetemperten und der 650°C-Probe fallen fast zusammen. Das 1000°C-Profil ist
genau so steil, hat aber eine etwa 5 nm breite Schulter bei einer Konzentration von 5-10%° ¢cm™
und l4uft von da ab parallel zu den anderen beiden Profilen.

Das ausgepriagt Maximum, das in allen drei Profilen in der Tantal-Schicht zu sehen
ist, rithrt vom Ubergang von Oxid zu Tantal her. Durch den Matrixwechsel dndern sich
Sputterrate und Ionenausbeute und es muss sich erst eine neues Gleichgewicht einstellen.

Da selbst nach Temperung bei 1000°C keine Diffusion sichtbar war, wurden keine
weiteren Profile gemessen und auch keine Temperungen im Ofen durchgefiihrt.

9.2. Diskussion

Im Unterschied zu den anderen beiden Elementen gab es nur geringe bis gar keine
Tantal-Kontamination auf der Oberfldche. Das liegt daran, dass Tantal wesentlich weniger
fliichtig ist als Strontium oder Wismut und so kaum Tantal aus der Probe in den Ofen gelangt,
das sich anschlieBend auf der Oberfliche niederschlagen konnte.

9.2.1. URSACHE DER BREITEN VERTEILUNG

Nur in den RTP-getemperten SBT-Proben ohne Ferro-Anneal in Abbildung 32 b tritt
eine breite Tantalverteilung im Oxid auf. Diffusion aus der SBT-Schicht scheidet als Ursache
aus mehreren Griinden aus. Erstens ist die Verteilung weitgehend temperaturunabhingig,
wihrend die Diffusion im Allgemeinen immer eine Temperaturabhidngigkeit zeigt und sich
die Profile deshalb unterscheiden sollten. Zweitens gibt es ein deutliches Minimum zwischen
SBT-Schicht und Verteilung, die Diffusion miisste also zumindest teilweise von Bereichen
niedriger zu hoher Konzentration verlaufen sein. Solche ,,uphill diffusion® lduft der Fickschen
Diffusion entgegen und ldsst sich nicht mit ihren Gesetzen beschreiben. Es ist zwar moglich,
unter Zuhilfenahme von Punktdefekten im Oxid ein Modell zu konstruieren, in dem uphill
diffusion auftreten konnte, dies wire allerdings ziemlich spekulativ. AuBBerdem miisste noch
erkldrt werden, warum dieses Phianomen nur in diesen Proben auftritt. Selbst wenn man davon
ausgeht, dass nur SBT ohne Ferro-Anneal als Quelle in Frage kommt, sollte bei den
Ofentemperungen von SBT ohne Ferro-Anneal eine dhnliche Verteilung auftreten, da am
Anfang noch nicht alles SBT umgewandelt ist. In der 15 Minuten bei 8§00°C getemperten
Probe ist sie ja deutlich zu erkennen.
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Tantal-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus SBT a) mit Ferro-Anneal, b) ohne
Ferro-Anneal im Ofen bei 800°C fiir die angegebenen Zeiten. Die kleinen Abbildungen zeigen jeweils
die gesamte Oxiddicke, die groBen den vergréBerten Grenzflachenbereich. In Teil a) ist das 24 h-Profil
mit einer Fehlerfunktion gefittet worden.
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Abbildung 35
a) Tantal-Konzentrationsprofile im Siliziumdioxid nach Diffusion aus der Tantal-Schicht im RTP fiir
15 min bei den angegebenen Temperaturen. b) Grenzflachenbereich der Profile aus a).
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Andererseits gibt es auch keine Erkldrung, wie eine Kontamination in diesem
Bereich auftreten kann. Zwar ist vorstellbar, das beim Abscheiden der oberen Oxidschicht ein
Teil des Tantals von der Oberfliche abgeldst und nach und nach ins Oxid eingebaut wird,
aber auch hier gibt es zwei Probleme. Ersten sollte bei so einem Modell das Maximum
entweder an der Grenzfliache sein, wenn Tantal wihrend des Wachstums in die Schicht
eingebaut wird, oder an der Oberfliche, wenn Tantal aufschwimmt und sich an der
Oberfliache sammelt. Ein Maximum mitten in der Schicht kann damit nicht erklart werden.
Zweitens sollte in diesem Fall die Kontamination auch bei anderen Proben auftreten. Selbst
wenn man annimmt, dass nur SBT ohne Ferro-Anneal dieses Verhalten zeigt, sollten
zumindest die Ofen-Proben ohne Ferro-Anneal in gleicher Weise kontaminiert sein. Eine
schliissige Erkldrung fiir diese Profilformen steht also noch aus.

9.3. Abschitzung des Diffusionskoeffizienten

Die Grenzflache zeigt wieder die bekannten Unterschiede in der Form aufgrund der
verschiedenen Rauhigkeit des SBT mit und ohne Ferro-Anneal. Unabhéngig davon ist das
Profil aber in allen Fillen sehr steil. Dafiir gibt es mehrere mogliche Erklarungen:

1. Die Diffusion ist relativ schnell, aber es gelangt nur sehr wenig Tantal aus der Quelle ins
Oxid, das dann so schnell abtransportiert wird, dass die Konzentration immer unter der
Nachweisgrenze bleibt.

2. Die Loslichkeit ist niedriger als die Nachweisgrenze. In diesem Fall wiirde Tantal ins
Oxid gelangen und Diffusion stattfinden, allerdings nur in solch geringen
Konzentrationen, dass sie mit SIMS nicht zu beobachten ist.

3. Die Diffusion ist so langsam, dass die Diffusionsldnge fiir die betrachteten Temperaturen
und Zeiten so niedrig ist, dass die Profile bei der gegebenen Auflosung nicht voneinander
unterscheidbar sind.

Die ersten beiden Mdoglichkeiten werden ausgeschlossen, weil bei 1000°C Diffusion
aus SBT beobachtbar ist. Wenn die Diffusion zu schnell wére, miisste gerade bei dieser
Temperatur das Tantal schnell abtransportiert werden und es diirfte nichts zu beobachten sein.
Der Annahme, dass die Loslichkeit zu gering sei, widersprechen die relativ hohen
Konzentrationen, die bei diesen Proben beobachtet wurden sowie die im vorangegangenen
Abschnitt besprochenen breiten Verteilungen in den RTP-getemperten SBT-Proben ohne
Ferro-Anneal in Abbildung 32 b).

Der Diffusionskoeffizient bei 800°C kann aus dem in Abbildung 34 a)
eingezeichneten Fit bestimmt werden. Man erhélt nach Gleichung (9):

D-t=9-10" cm?

Da die Profile alle gleich aussehen, kann der Fit fiir alle benutzt werden, man kann fiir die
Zeit t also alle Werte zwischen einer und 24 Stunden einsetzen und erhilt dann:

1-10"7 em?/s <D <2107 cm?/s

Die Tatsache, dass die Profile fast zusammen fallen, bedeutet, dass ihre Form kaum durch
Diffusion sondern vor allem durch die Grenzflichenbeschaffenheit bestimmt ist. Die oben
angegebenen Werte fiir D sind deshalb nur eine obere Abschitzung, der wirkliche Wert liegt
darunter, kann aber aus den vorliegenden Daten nicht bestimmt werden. Dafiir wiren lédngere
Temperungen bei hoherer Temperatur nétig, als mit den vorhandenen Gerédten moglich waren.
Da bei Temperung bei 1000°C nach einer Viertelstunde Diffusion beobachtbar war, sollten
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nach langerer Temperung bei dieser Temperatur Profile entstehen, die die Ermittlung des
Diffusionskoeffizienten erlauben.

9.4. Loslichkeit

Da es keine Fitkurven fiir die Tantal-Profile gibt, kann auch die Loslichkeit nicht
daraus bestimmt werden. Auch aus den Profilen selbst ist keine Loslichkeit zu entnehmen.

9.5. Zusammenfassung

Tantaldiffusion im Siliziumdioxid ist genau wie im Silizium sehr langsam. Aus den
vorliegenden Profilen kann nur eine obere Abschéitzung ermittelt werden:

D <1077 cm%/s bei 800°C

Wegen der fehlenden Daten kann keine Aussage tiber mogliche Diffusionsmechanismen oder
die Loslichkeit von Tantal in Siliziumdioxid gemacht werden. Dafiir wéren lédngere
Temperungen bei 1000°C oder hoheren Temperaturen notwendig. Fiir die breiten
Tantalverteilungen im Oxid in den RTP-getemperten Proben ohne Ferro-Anneal fehlt noch
eine schliissige Erklarung.



10. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Diffusion von Strontium, Wismut und Tantal in
amorphem Siliziumdioxid untersucht. Die Motivation fiir diese Untersuchung ist die geplante
Nutzung von Strontium-Wismut-Tantalat (SBT) als Ferroelektrikum in kiinftigen
nichtfliichtigen ferroelektrischen Speichern.

Zundchst wurde anhand von Kupfer und Platin eine vermeintlich einfache
Untersuchungsmethode ausprobiert. Auf eine mit diesen Metallen kontaminierte
Siliziumscheibe wurde eine Siliziumdioxidschicht mittels plasmaunterstiitzter chemischer
Dampfphasenabscheidung (PECVD) aufgebracht. AnschlieBend sollte diese Probe getempert
werden. Die Temperung sollte nach verschieden langen Zeiten unterbrochen und die
Anreicherung von Metall, das durch die Siliziumdioxidschicht hindurch diffundiert war, an
der Oberfliche mit einer oberflichenspezifischen Methode, der Totalreflexions-
Rontgenfluoreszenzanalyse (TRFA), gemessen werden. Allerdings wurde schon vor dem
ersten Tempern ein Metallsignal festgestellt, obwohl mit anderen analytischen Techniken
nachwiesen wurde, dass die Oberfldche sauber war und die Dicke der oberen Oxidschicht mit
200 nm deutlich iiber der Eindringtiefe der TRFA von etwa 3 nm lag.

Weitere Untersuchungen mit Hilfe von Atomkraftmikroskopie und Auger
Elektronenspektroskopie zeigten Hiigel auf der kontaminierten Oberfldche, die bei der
Oxidabscheidung noch wuchsen. Das gesamte Metall war in diesen Hiigeln konzentriert, die
sich in der Querschnittes-Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) als Metallpartikel
darstellten. Durch konformes Uberwachsen bei der Oxidabscheidung wurde die Oberfléche so
rau, dass Totalreflexion der Rontgenstrahlung nicht mehr iiberall stattfand, ein Teil der
Strahlung drang in das Material ein und erzeugte Fluoreszenz in tieferen Schichten.

Deshalb wurde fiir die Untersuchungen an SBT ein anderer Ansatz gewéhlt: Eine
Schichtstruktur bestehend aus einer Diffusionsquelle zwischen zwei jeweils 500 nm dicken
PECVD-Siliziumdioxidschichten =~ wurde auf Siliziumscheiben abgeschieden. Die
Diffusionsquelle war zundchst eine SBT-Schicht, davon gab es zwei Varianten: In der ersten
lag das SBT wie abgeschieden, also amorph vor, in der zweiten wurde es durch einen
zusdtzlichen Temperschritt (Ferro-Anneal) in der ferroelektrischen Perowskitphase
kristallisiert. So konnte der Einfluss der unterschiedlichen Quellenstruktur auf die Diffusion
untersucht werden. In spéteren Untersuchungen wurde SBT durch Schichten ersetzt, die nur
Strontium, Wismut oder Tantal enthielten, um eine mogliche Interaktion zwischen den
Elementen bei der Diffusion auszuschlieBen. Die Proben wurden dann bei verschiedenen
Temperaturen zwischen 650 und 1000°C fiir Zeiten von 15 min bis zu 24 h getempert. Mit
Sekundirionen-Massenspektrometrie (SIMS) wurden anschlieBend Konzentrationsprofile der
drei interessierenden Elemente in der oberen Oxidschicht {iber die Tiefe gemessen.

Aus der Form dieser Profile konnen Riickschliisse auf den Diffusionsmechanismus
gezogen werden. Im theoretischen Teil der Arbeit wurden verschiedene Diffusions-
mechanismen vorgestellt, die zu verschiedenen Profilformen fiihren. Fiir jeden Mechanismus
wurde eine Gleichung errechnet, die das zu erwartende Profil beschreibt. Zu jedem
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gemessenen Profil wurde die passende Gleichung gewdhlt und angefittet. Aus den
Fitparametern wurde soweit moglich der Diffusionskoeftizient berechnet.

Die Strontium-Diffusion wird begleitet von einer Reaktion, in der die aus der Quelle
austretende Form des Strontiums mit Leerstellen im Oxid reagiert und eine schneller
diffundierende Form bildet, die sich schnell fort bewegt und an den Grenzfldchen anreichert.
In welcher Form das schnelle und langsame Strontium im Siliziumdioxid vorliegen, kann aus
den vorliegenden Daten nicht erkannt werden. Denkbar ist, das Strontiumatome langsam
substitutionell diffundieren und mit einer Leerstelle einen schneller diffundierenden Komplex
bilden konnen.

Die gemessenen Diffusionskoeffizienten liegen zwischen 1-10™° cm?s bei 800°C
und 9-10™ cm?/s bei 1000°C fiir die langsame Spezies. Der Diffusionskoeffizient der
schnellen Spezies wurde auf >1-107"? cm?s abgeschétzt. Wenn Strontium und Wismut
zusammen diffundieren, konkurrieren sie um Leerstellen, weil auch Wismut mit Leerstellen
reagiert. Deshalb ist die Reaktionsrate bei Diffusion aus einer SBT-Quelle niedriger als bei
Diffusion aus einer Strontium-Quelle. Wismut erschwert also die Reaktion vom langsamen
zum schnellen Strontium und bremst so die Strontium-Diffusion.

Bei 1000°C wird auch die Riickreaktion wichtig, bei der schnelles Strontium wieder
in langsames umgewandelt wird. Daraus folgt ein Mechanismus &hnlich dem Kick-Out- oder
Frank-Turnbull-Mechanismus, bei dem Strontium zwar grof3tenteils in der langsamen Form
gelost ist, aber die Diffusion hauptsdchlich in der schnellen Form stattfindet.

Die Strontium-Loslichkeit im Siliziumdioxid héngt stark von der Quelle ab. Die
Loslichkeit aus SBT mit Ferro-Anneal liegt bei 800°C bei 4-10" cm™. Sie zeigt eine
Arrhenius-Temperaturabhéngigkeit mit einer Aktivierungsenergie von 1,5 eV. Aus SBT ohne
Ferro-Anneal ist die Loslichkeit rund drei Mal so hoch. Die Loslichkeit aus der Strontium-
Quelle dndert sich mit der Zeit stark, sie liegt bei 800°C zwischen 1-10"> cm™ und 210" em™.

Die in den meisten Proben erkennbare Anreicherung von Strontium nahe der
Oberflache wird hauptséchlich durch Kontamination verursacht. Durch hdufigen Kontakt mit
strontiumhaltigen Proben sind der Ofen bzw. andere im Herstellungsprozess eingesetzte
Geréte mit Strontium kontaminiert, das sich auf der Probenoberfldche niederschlégt. Die oben
angesprochene mogliche Anreicherung des schnellen Strontiums an der Oberfliche wird
dadurch tiberdeckt. Da die Strontium-Konzentration an der Oxid/Quelle-Grenzfldache sowieso
sehr hoch ist, kann auch dort nicht festgestellt werden, ob sich schnelles Strontium anreichert.

Wismut diffundiert aus SBT-Quellen nur dann, wenn sie die Perowskitphase
enthalten. Quelle ist hier allerdings nicht das Perowskit selber, sondern mobile Wismut-
Cluster, die sich bei der Kristallisation bilden, weil der Precursor aus prozesstechnischen
Griinden einen Uberschuss an Wismut enthilt. Bei Temperaturen ab 900°C zersetzt sich das
SBT und es wird Wismut oder Wismutoxid frei, dass bei diesen Temperaturen fliissig
vorliegt. Es bildet kugelférmige Auswiichse, die im TEM zu sehen sind und ebenfalls als
Diffusionsquelle agieren. Aus einer Wismut-Schicht diffundiert Wismut ebenfalls, auch die
Auswiichse bilden sich dort.

Die Diffusion wird wie beim Strontium von einer Reaktion begleitet, bei der Wismut
mit Leerstellen zu einem schnellen Wismut-Leerstellen-Komplex reagiert, analog zum
Verhalten in kristallinem Silizium. Ein Effekt von Strontium auf die Wismut-Diffusion kann
nicht beobachtet werden, weil die Wismut-Konzentrationen hoher sind als die Strontium-
Konzentrationen, wenn beide gemeinsam diffundieren.

Der Diffusionskoeffizient kann aus den Fits nicht direkt bestimmt werden. Es kann
aber eine untere Grenze fiir den Diffusionskoeffizienten abgeschétzt werden. Demnach gilt
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bei 800°C D = 1-107"* cm?/s. Bei 1000°C gibt es einen Fit, der D =1-10"° cm%/s ergibt. Fiir
schnelles Wismut gilt nach der gleichen Abschitzung wie beim Strontium
Dctnet > 1-10™% cm?/s,

Die Loslichkeit von Wismut in Siliziumdioxid bei 800°C betrdgt zwischen
1,5-10" em™ und 3,0-10" cm™ fiir eine Quelle aus SBT mit Ferro-Anneal. Die Loslichkeit
aus SBT ohne Ferro-Anneal liegt etwa 30% hoher. Die Aktivierungsenergie betrdgt 0,6 eV.
Aus einer Wismut-Quelle liegt die Loslichkeit bei 7-10'® cm™ mit einer Aktivierungsenergie
von 1,1 eV.

Wie schon im Silizium diffundiert Tantal auch im Siliziumdioxid sehr langsam.
Sichtbare Diffusion fand nur bei 1000°C statt und auch dort nicht genug, um einen
Diffusionskoeffizienten zu bestimmen. Als obere Abschidtzung kann gesagt werden
D <1-10"7 em%s. Auch die Loslichkeit von Tantal in Siliziumdioxid konnte aus den
vorhandenen Daten nicht ermittelt werden.

Zur Kontaminationsproblematik kann Folgendes gesagt werden: Nach einer
einstiindigen Temperung bei 800°C, die dem Ferro-Anneal entspricht, kann Strontium noch in
einer Entfernung von mehr als 50 nm von der Quelle nachgewiesen werden (bei einer
Nachweisgrenze von 2-10'" cm™), Wismut sogar bis zu 250 nm weit (Nachweisgrenze
5.10" cm™). Naher an der Quelle treten wesentlich hohere Konzentrationen auf. Deshalb
reicht Siliziumdioxid als Zwischenschicht zwischen Ferroelektrikum wund aktiven
elektronischen Bauteilen nicht aus, eine zusitzliche Diffusionsbarriere zumindest fiir diese
beiden Elemente ist unverzichtbar. Dazu kommt noch das Risiko der Querkontamination, wie
man an der Anreicherung dieser beiden Elemente an der Oberflidche der meisten Proben sehen
kann. Insbesondere Wismut ist wegen seiner Fliichtigkeit gefdhrlich. Tantal dagegen ist weder
von der Diffusion noch von der Querkontamination her problematisch.

AbschlieBend bleibt zu sagen, dass die Diffusion von Metallen in amorphem
Siliziumdioxid weitgehend unerforscht ist. Die in dieser Arbeit gemessenen Profile lassen
sich aber mit Diffusionsmechanismen, die an die bekannten Mechanismen der Diffusion im
Kristall angelehnt sind, beschreiben.

Um die Mechanismen und insbesondere die Art der diffundierenden Spezies genauer
zu ergriinden, sind weitere Untersuchungen notig. So konnten Diffusionsmessungen bei
angelegtem elektrischem Feld Aufschluss dariiber geben, ob die diffundierenden Teilchen
geladen sind. Auch der Bindungszustand der diffundierenden Teilchen bzw. die Form des
postulierten Atom-Leerstellen-Komplexes sind Fragen, die in dieser Arbeit nicht behandelt
werden konnten.
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