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1. Einleitung

1.1  Warum Silizium-Nanokristalle?

Silizium (Si) ist das wohl meist studierte Element auf unserem Planeten. Zehntausende von
Veroffentlichungen zu Si und zur Si-Technologie wurden im letzten Jahrhundert publiziert. Die
gesamte Halbleiterindustrie basiert auf diesem Element, wie der treffende Neeneds seiner
Zentren - Silicon Valley - schon sagt. Die zunehmende Miniaturisierung der Mikroelektronik
sowie dieUberlappung mit moderner Optik in der Informatiéibgrtragung zeigten bald die
entscheidenden Grenzen dieses Materials auf. Aufgrund seiner indirekteru@andt Lich-
temission von Si ein sehr ineffizienter Prozel3. Trotz grofR3er Anstrengungen und einer Vielzahl
von unterschiedlichen Aiaszen betragen die EffizienzearfSi basierende, lichtemittierende
Dioden (LED) normalerweise 0,01-0,1%. Im Jahr 2002 wurde an der University of New South
Wales eine Effizienz von 1%, durch Anwendung von Techniken aus der Solarzellenindustrie er-
reicht [1]. Zustzlich ist die fortschreitende Miniaturisierung mikroelektronischer Bauelemente
an ihre Grenzen gestol3en. Die Leckste in Transistoren werden immerd@er und quante-
mechanische Effekte der Elektronen spielen bei den sehr geringen Strakemgeine immer
groRere Rolle. Reduziert man die @®e der Strukturen unter die de Broglie-Welterge der
Elektronen (@ir Si etwa 10 nm), treten quantenmechanische Effékt&kektronen und tcher

auf, die als Quanten-Confinement-Effekte bezeichnet werden. Wenn mam diesfjeweilige
Materialsystem genau analysier§rinen sie nicht nur negativ eine Limitierung daumlichen
Reduzierung vorhandener Strukturen, sondern auch positiv die Entwicklung neuartiger Bau-
elemente bewirkern [2]. Dies stellt einen vielversprechenden Angateihe weitere Redu-
zierung von Si-Strukturen in der Mikroelektronik sowig kine Si basierende Optoelektronik

dar und fihrte zu intensiven Forschungsakttgn auf dem Gebiet der Si-Nanokristalle. Si-
Nanokristalle sind Quantenpunkte, welche meist in einer oxidischen Matrix eingebettet sind und
bei denen die besagte Reduzierung in allen drei Dimensionen unter die de Broglie-&vigjéenl

der Elektronen das Auftreten von Quanten-Confinement-Effekten bewirkt. Bei der Untersu-
chung dieser Effekte 88t man jedoch aufgrund der ineffizienten Lichtemission auf weitere Pro-
bleme. Wahrend iir direkte Halbleiter und Halbmetalle durch optische Methoden, wie Photolu-
mineszenz (PL), Photolumineszenzanregungsspektroskopie (PLE) und Einzelpunktspektrosko-
pie diese Effekte sehr gut charakterisiert werden konnten, gmiddirekte Halbleiter, wie Si,

diese Effekte optisch nur schwer mel3bar. So sind nicht nur die technologischen Anwendungen
von Si-Nanokristallen zu einer Herausforderung geworden, sondern auch generell die Charak-
terisierung von Quanten-Confinement-Effekten in indirekten Halbleitern. Ein grofl3es Problem
fur beide Fragestellungen liegt in eineb@enkontrollierten Herstellung der Nanokristallér F

eine grol3e Anzahl monodisperser Si-Nanokristalle lassen sich z.B. Messungen, die bei direkten
Halbleitern an einzelnen Quantenpunktetigiich sind, durchiihren und dir indirekte Halb-

leiter neu interpretieren. Aucliif technologische Anwendungen ist einedGenkontrolle der
Si-Nanokristalle uneé®ilich.




Warum Silizium-Nanokristalle? Einleitung

1.1.1 Technologische Anwendungen

Trotz Uber 10 Jahre Forschung auf dem Gebiet der Si-Nanokristalle wurden erst Ende 2002
industriell relevante Anwendungendglich. STMicroelectronics stellte im Herbst des Jahres
2002 eine auf nanokristallinem Si basierende LED mit einem Wirkungsgrad von 10% vor [3].
Das Licht wird jedoch nicht vom Si emittiert sondern von den Seltenen Erden Elementen, mit
denen die Schichten zaizlich dotiert sind. Die in den Si-Nanokristallen angeregten Exzitonen
transferieren ihre Energie zu den Seltenen Erden-lonen. Dadurch wird eine besonders effiziente
Anregung ermglicht. Eine zweite Anwendung beruht auf debilichkeit, Si-Nanokristalle

als aktive Schicht in nichifichtigen Speichern zu verwenden. Inmikjahr 2003 pasentierte
Motorola den ersten nichtithtigen 4 Mbit Speicher auf der Basis von Si-Nanokristallen [4].
Besonders im Fall des Energietransfers vom nanokristallinem Si zum Erbium (Er) ist der zu-
grunde liegende Transferprozel3 noch nicht verstanden und bedarf weiterer Untersuchungen.
Eine vollsindig unabhngige Kontrolle der Si-Kristallitgif3e und Dichte vrde die Eigen-
schaften der diskutierten Bauelemente wesentlich verbessern.

Si basierende Lichtemitter

Die Hoffnung, aus dem indirekten Halbleiter Si durch Confinement-Effekte einen direkten
Halbleiter mit einer hohen Elektron-Loch-Rekombinationswahrscheinlichkeit macheinzu k
nen, hat sich nicht bestigt. Das PL-Signal, welches 1990 gefunden wurde|[5, 6] und auf dem
Quanten-Confinement-Effekt in pizgem Si beruht, wird selbsiif sehr kleine Si-Nanokristall-
groRen vorangig durch indirektgbergainge generiert[7]. Die Lebensdauer des PL-Signals der
Si-Nanokristalle bleibt oberhalb voniis bei Raumtemperatur. Es gab viele Arbeiten zur Elek-
trolumineszenz (EL) von nanokristallinen Si-Systemen [8, 9, 10/ 11, 12, 13], die EL-Signale
Uber den gesamten sichtbaren Wellangenbereich bis hin zum NIR zeigten.UrFden Ur-
sprung der einzelnen Banden werden unterschiedlichéimdgen angéhrt. Die Banden im
sichtbaren Welleingenbereich werden meist unterschiedlichen Defekindsh in den Si@©
Schichten zugeordnet [13,114]. Als Ursprung des EL-Signals im NIR (750-950 nm) wird im
allgemeinen der Rekombination von Elektron-Loch-Paaren in den Si-Nanokristallen angege-
ben [15]. Die Effizienz des EL-Signals bleilitrfalle diese Banden untexI0-3. Durch diese

sehr geringe Intengit sind lediglich Anwendungen im Bereich der Sensorik denkbar [16].

Der Energietransfer zum Er3*

Nutzt man Si-Nanokristalle zur Lokalisierung von Exzitonen und kombiniert man sie mit ei-
nem anderen optisch aktiven Material, lassen sich wesentiblere Quanteneffizienzen er-
zielen. So wurde zwischen nanokristallinem Si uné"Honen ein effizienter Energietransfer
beobachtet [17, 18, 19, 20]. Das hohe technologische Interesse an Er und seinem Lumines-
zenzsignal bei 1,54m beruht auf dem Absorptionsminimum von Glasfaserkabeln bei dieser
Wellenlange. Der Einsatz von Er-dotierten Glasfaserkabeln als optischéhknstir die Infor-
mationgibertragungiber lange Distanzen gétt inzwischen zu den Standardmethoden dieser
Technologie([211]. Eine Kombination des Er mit Si war bisher wenig erfolgreich. Bei einer
Er-Dotierung von einkristallinem Si werden durch den Einbau des Er in das Si-Gitter Defek-
te erzeugt. An diesen Defekten kommt es zur Lokalisierung von Exzitonen, die ihre Energie
an das Et"-lon transferieren. Da die durch das Er-gebildeten Defekte energetisch sehr flach
sind, ist ein Dissoziieren des Elektron-Loch-Paares beehen Temperaturen jedoch viel wahr-
scheinlicher. Die Intensit des Ett-PL-Signals ist demzufolge bei Raumtemperditoer drei
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Einleitung Warum Silizium-Nanokristalle?

Grollenordnungen geringer als bei 5 K. Dotierung mit Sauerstoff und die Verwendung von
amorphem Si bringen nur geririgfige Verbesserungen des Temperaturverhaltens deés Er
PL-Signals und erzeugen Aizgliche, nichtstrahlende Rekombinationskien[22,/ 23]. Durch

die Kombination des Er mit Si-Nanokristallen kommt es durch diéletdnBindungsenergie der
lokalisierten Exzitonen zu einem fast temperaturu@agiigen PL-Signal, welches gegtrer

dem PL-Signal Er-dotierter Si@5chichten um mehrere GRenordnungen veeskt ist [22].
Dadurch war es erstmalsaglich Si basierende LEDs mit einem Wirkungsgrad von 10% her-
zustellen[[3]. Der Mechanismus des Energietransfers zwischen den Si-Nanokristallen und dem
Er¥*-lon ist jedoch nach wie vor nicht gedtt und soll in dieser Arbeit in Kapité] Samer un-
tersucht werden.

Nichtfl ichtige Speicher

In der modernen Mikroelektronik werden sogenannte ,,Electrically Erasable Programmable
Read Only Memories” (EEPROMS) als niclitthtige Speicher eingesetzt. Sie bestehen aus ei-
nem Metall-Oxid-Halbleiter-Feldeffekttransistor ( enghetaloxide semiconductofield effect
transistors - MOSFET), in dessen Gateoxid ein sogenanntes Floating Gate eingebracht ist. Das
Grundprinzip dieses Speichers basiert auf der Injektion von Elektronen in dieses Floating Ga-
te, was zu einer Edhung der Schwellenspannung des MOSFRIFstf Durch Anlegen einer
entgegengesetzten Spannung kann der Speicher wiedmscgelwerden. Das Hauptproblem

bei der Miniaturisierung der EEPROM s ist, daf3 das Gateoxid nighher als 8-12 nm werden

kann, da sonst die Haltezeiten (Retentionszeit), also die Zeit in der 20% der gespeicherten La-
dung verloren geht, extrem sinken. Geht man bei den stand#igneingesetzten EEPROMS

von einer Retentionszeit vaiber 10 Jahren aus, so verringert sich diese Zeit auf 1 Tag bei 6 nm
Gateoxiddicke und bei einer Gateoxiddicke von 4,5 nm auf 5 min. Seit etwa 1995 wird vor al-
lem bei IBM am Einsatz von Si-Nanokristallen als Speicherschicht in niiitfigen Speichern
geforschtl[24, 25]. In Abbildunp 1].1 ist die Arbeitsweise eines auf Si-Nanokristalle basieren-
den, nichtfiichtigen Speichers dargestellt. Das Wirkungspriréipelt dem der EEPROMSs.

Der wesentliche Vorteil bei der Nutzung von Si-Nanokristallen als aktive Speicherschicht liegt

e .
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Abbildung 1.1: Ein schematischer Querschnitt eines auf Si-Nanokristallen basierenden [icictidgén
Speichers (a) und sein Banddiagramm beim Schreiben (b), Speichern (chsetrkh (d) aus [24].
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darin, dal3 die Ladung in vielen Nanokristallen gleichzeitig gespeichert wird. Die Information
bleibt somit erhalten, auch wenn einige dieser Kristalle ihre Ladung aufgrund von Léeokstr
verlieren. Man erwartet dadurch einégiiche Reduzierung des Gateoxids auf 2-5 nm Dicke
bei gleicher Retentionszeit. Schreiben uridthen kann dann im direkten Tunnel-Modus voll-
zogen werden, so daf3 viel geringere Schreib- ubgthspannungen verwendet werdéniken.

Die jahrelange Forschung an solchen Speichersysteatetefim Fiihjahr 2003 zu der schon
ernahnten Pasentation des ersten nichitthtigen 4-Mbit Speicherelements auf der Basis von
Si-Nanokristallen([4]. Trotzdem wird die Forschung in diesem Bereich weiter vorangetrieben,
da eine bessere Kontrolle der Si-Nanokristalggn und -dichtenif einen zuve#dssigen Ein-

satz dieser Speicherzellen unverzichtbar ist.

1.1.2 Akademisches Interesse

Neben dem in Abschnift 1.1.1 beschriebenen technologischen Interesse an Si-Nanokristallen,
sind in der Literatur viele grundlegende Fragen zu den einzelnen Prozessen aufgeworfen wor-
den. Allein die Frage nach dem Ursprung des 1990 entdeckten PL-Signals \@semosi

bei Raumtemperatuf [%, 6] stimulierte hunderte von Publikationen. Unterschiedlichste Me-
chanismem, wie z.B. Defekte in SjqR6,[27], Oberfhichenzugtinde an den Si-Nanokristallen
[28,129, 30; 31], Ausbildung von Siloxenen [32, 33| 34] oder aber die Rekombination von im
Raum eingesclnkten Exzitonen |6, 35, 7] wurden alsogliche Erkhrungsmodelle vorge-
schlagen. Dabei wurden sehr viele unterschiedliche PL-Banden im gesamten sichtbaren bis in-
fraroten Wellerdingenbereich bei den auf unterschiedlichste Weise hergestellten Si-Nanokristal-
len beobachtet. it pordses Si konnte durch Calcott et al. der exzitonische Charakter des nano-
kristallinen Si-PL-Signals nachgewiesen werden [35]. Kovalev et al. untersuchten diesen Effekt
sehr detailliert[[7] und wiesen einen Zuwachs der Elektron-Loblergangswahrscheinlichkeit,
-Bindungsenergie und -Austauschwechselwirkungsenergie mit abnehmender Si-KaBellgr
nach. Durch die Variation in der Herstellung der Si-Nanokristalle und ihrer umgebenden Matrix
ist dieser Nachweis nicht einfach auf andere Systabestragbar. &r verschiedene Systeme

sind unterschiedliche Mechanismen als Ursache auftretender PL-Signale derikbarSko,
eingebettete Si-Nanokristalle konnte dieser Nachweis noch nicht im vollen Umfang erbracht
werden.

Selbst wenn man voraumlich eingescl@nkten Exzitonen als Ursprung der diskutierten PL-
Bande ausgeht, ist ein analoges Verhalten des indirekten Halbleiters Si zu den detailliert cha-
rakterisierten direkten Halbleitern nur bedingt zu erwarten. &#s# auf das sechsfach ent-
artete Minimum des Si-Leitungsbandes durch die NanokristifllgrtUbersprechen zwischen
einzelnen Si-Nanokristallen sowie das Ausbilden vandtlichen Molekilen sind Effekte, die

fur diese Materialsystem neue Eigenschaften erzeugandn. Messungen an einzelnen Si-
Quantenpunkten, von denen man sich ein besseres Bild der beteiligten Prozesse erwartete, wa-
ren bisher nur bei Raumtemperatubgtich [36]. Die Halbwertsbreiten dieser Signale lagen
zwischen 120 und 160 meV. Selbst unter Bxksichtigung der thermischen Verbreiterung sind
diese Signaleifr einzelne Quantenpunkte noch relativ breit. Messungen bei tiefen Temperatu-
ren sind aufgrund der extrem langen Lebensdauern der exzitonischen PL-Signale und der damit
verbundenen niedrigen Interiitsehr schwierig.

Fur die beschriebenen Fragestellungen sind die Anforderungen an Si-Nanokristallherstellung
sowie an die Meftechnik sehr hoch. Die meisten dieser Messungen sind bis heute nicht reali-
sierbar.

Fur die technologischen Anwendungen sowie die akademischen FragestellusngeginvHer-
stellungsprozel3 notwendig, derdBe und Dichte der Si-Nanokristalle unaloigig kontrolliert.
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Einleitung Herstellungsmethoden von Si-Nanokristallen

Bisher etablierte Herstellungsverfahren weisen besonders bei dBeftkontrolle grol3e Pro-
bleme auf. Die wenigen Techniken, die in diesem Punkt ein befriedigendes Ergebnis erzielen,
zeigen ddfir gro3e Einsclémkungen in der Synthese dér tlie Messungen notwendigen Kri-
stalldichten. Somit konnten viele Fragestellungen bisher nicht untersucht werden und es ist erst
seit kurzen eine industrielle Nutzung dieses Systems denkbar, wobei die der Nutzung zu Grunde
liegenden Prozesse noch nicht vdlistig verstanden wurden.

1.2 Herstellungsmethoden von Si-Nanokristallen

Wahrend der bisherigen Forschung an Si-Nanokristallen wurden eine Vielzahl von unterschied-
lichen Methoden zur Si-Nanokristallherstellung eingdet:

Poroses Siliziumist die wohl am besten charakterisiertéilichkeit, nanokristallines Si herzu-
stellen. 1990 wurde an p@sem Si erstmalig ein Raumtemperatur-PL-Sign#sSi beobachtet

[5,16]. Zur Herstellung von pdisem Si wird mittels HF-&ure einkristallines Si elektrochemisch
geatzt. Der auf diese Weise entstehende Quantenschwamm weist Quanten-Confinement-Effekte
auf. Zustzlich kann eine Oxidation dieser schwammartige Struktur, durch die sich bildenden
Oxidschicht zur Ausbildung von einzelnen Si-Nanokristallen von 3 bis 10 nm Durchmesser
fuhren. Aufgrund der mehreren 1@@n dicken Schichten, die sich auf diese Weise herstellen
lassen, sind diese Proben in der optischen Charakterisierung am weitesten fortgeschritten. Die
externe Quanteneffizienz des PL-Signals dieser Schichten kann bis zu 10% betragen. Elektro-
lumineszenzmessungen zeigen aber die selben E#rgalmgen, die schon im Abschrjitt TJ1.1
angesprochen wurden. Die @3enkontrolle bei diesem Verfahren kaiiber eine geschick-

te Wahl derAtzparameter, wie Strom und pH-Wert, in gewissen Grenzen realisiert werden.
Die GroRenverteilungen der Si-Nanokristalle bleiben dabei relativ breit. Aufgrund der hohen
PL-Intensiiten konnteiber gbl3enselektive Spektroskopie eine detaillierte optische Charakte-
risierung der Kristalle erfolgen [7]. (¥ Details der Herstellung und Nutzung von gsem Si

sei hier auf detUbersichtsartikel von Cullis et al. [37] verwiesen.

lonenimplantation stellt die etablierteste Methode dar, Si-Nanokristalleiinrien, oxidischen
Schichten zu synthetisieren [38,/39, 40} 41]. Dabei werderl@ien in SiQ-Schichten im-
plantiert. Oft werden unterschiedliche Implantationsenergien verwendet, um émleinst
homogene Tiefenverteilung zu erreichen. Die Kristallite formen sich bei einer anschliel3en-
den Temperung auf Temperaturi@mer 1000C durch ein sogenanntes Ostwald-Reifen, in dem
sich kleine Si-Cluster zugunstenddgerer Si-Cluster aufsen. Durch die hohen Temperatu-

ren kristallisieren die anfangs amorphen Cluster. Einé38nkontrolle der entstehenden Si-
Nanokristalle &3t sichiiber die Implantationsdosis uritber dem Temperprozel} realisieren.
Die Grofienverteilung ist aufgrund des Implantationsprofils sowie des Reifungsprozesses je-
doch meist sehr breit.

Eine weitere Mglichkeit ist dieSi-Nanokristallherstellung aus der Gasphaséiber eine la-
serinduzierte Dekomposition von Silan [42]. Ein gepulsten@@ser wird benutzt, um Silan

in seine Bestandteile aufzuspaltésber eine entsprechende Geometrie wird ein Strahl von Si-
Nanokristallen gebildet und durch den Einsatz eines Chopperrades aufgrund der unterschied-
lichen Geschwindigkeit unterschiedlich groRer Nanokristalt#3gnselektiert. Die kolloidale

Form der Si-Nanokristallelhrt allerdings zu einem erschwerten Umgang mit den Proben. Au-
Rerdem ist eine sehr gute @enkontrolle mit einer geringe Ausbeute an Kristallen verbunden.
Aufgrund der entsprechend geringen PL-Intextdibnnten viele optische Experimente, die die
Eigenschaften des Quanten-Confinement-Effelitsen charakterisieren, nicht umgesetzt wer-
den.




Die Idee der SiO,/SiO,-Ubergitter Einleitung

Um Si-Nanokristalle in innen Schichten zu synthetisieren, ist das Abscheideswosichio-
metrische Oxidendie wohl einfachste Methode. Dazu werden die unterschiedlichsten Techni-
ken, wie die chemische Gasphasensynthese (CVD) [43, 44, 45, 46], Sputtern|[47, 48, 49, 50]
oder reaktives Verdampfen von SiO [51] benutzt. Nach der Abscheidung dieser Schichten er-
folgt mittels eines Temperprozesses die Phasenseparation desnS3, und Si sowie die
anschlieBende Kristallisation der anfylich amorphen Si-Cluster. Die Kristallitgfse kann,
ahnlich wie bei der lonenimplantatioaber die Si-Konzentration und den Temperprozel3 kon-
trolliert werden. Diese Techniken sind experimentell relativ einfach, da@&mnverteilungen in

den Proben sind jedocliif anspruchsvollere optische Messungen sowie eine industrielle Nut-
zung unbefriedigend.

Die beschriebenen Methoden bietém fletailierte optische Messungen, sowie die meisten
technische Anwendungen keine befriedigende Kontrialier die GoRe der Si-Nanokristalle.
Eine Ausnahme bildet die Herstellung aus der Gasphase. In diesem Fall ist jedoch der Umgang
mit den Proben aufgrund ihrer kolloidalen Form erschwert. AuRerdem sind die ziigver
stehenden Kristallitdichten wedeirf optische Messungen noclirfdie meisten Anwendun-

gen ausreichend. Rases Si bietet aufgrund der Dicke der Schichten und der damit relativ
hohen PL-Intensétten die Mbglichkeit eine detaillierte optische Charakterisierungir tAe-

le Anwendungen weist es jedoch eine zu geringéf3nkontrolle und mechanischen Stabi-
litat auf. Das in dieser Arbeit vorgestellte Herstellungsverfahren von Si-Nanokristallen durch
Si0,/SiO, Ubergitter ist das erste Verfahren, das eine Kristalkgmkontrolle bei sehr hoher
Dichten ernbglicht. Damit wird eine kristallitgifRenabhngige, optische Charakterisierung
dieses Systemsaglich und eine effektive industrielle Nutzung denkbar.

1.3 Die Idee der SiQ/SiO,-Ubergitter

Eine Moglichkeit, die Gol3e der entstehenden Si-Nanokristalle zu kontrollieren, ist die Verwen-
dung vonUbergitterstrukturen. Dieses Verfahren wurde bislang nur in der Form von a-$i/SiO
Strukturen angewandt [52,53,/54], wobei a-8i &morphes Si steht. Die GBe der durch eine
Temperung entstehenden Kristallite kann durch die Dicke der Si-Schichten eingestellt werden
[55,/56]. Fir eine optische Untersuchung der Schichten stellen die entstehenden Korngren-
zen zwischen den Kristalliten ein grol3es Problem dar, da sie zu einémtenhAnteil nicht-
strahlender Rekombinationen von Ladunggérn und damit zu einer geringeren PL-Inteitsit
fuhren [57]. In vielen Bllen wurden, um das zu vermeiden, tilberstrukturen nicht auskri-
stallisiert und Wasserstoff zur Passivierung der Gréehin benutzt [58, 59]. Diese amorphen
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Abbildung 1.2: Prinzip der SiQ/SiO,-Ubergitter zur gdRenkontrollierten Si-Nanokristallherstellung.
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Abbildung 1.3: Kristallitbildung in einer konventionell abgeschiedenen dicken,S8ohicht (a) im Ver-
gleich mit einer goRenkontrollierten Kristallitherstellung durch SiSiO,-Ubergitter (b). Der Herstel-
lungsansatz basierend auf einem S&0,-Ubergitter gibt die Mglichkeit in einer Probe die Tiefe eine
Kristallitschicht, die Dichte der Kristallite in dieser Schicht sowie di@@ der Kristallite einzustellen

(©).

Si-Nanostrukturen zeigen jedoch eine sehr viel sativere Lumineszenz als eine vergleichba-
re Anzahl von gut isolierten Si-Nanokristallen. Dashite zu der Idee, die Phasenseparation
von SiO,-Schichten mitUbergitterstrukturen zu kombinieren [60]. In Abbild@l.z ist dieses
Prinzip raher erhutert. Die Ausgangsprobe ist eine SISIO,-Uberstruktur. Nach einem Tem-
perschritt kommt es zur Phasenseparation des 8iGi und SiQ. Bei entsprechend hohen
Temperaturen kristallisieren die urgpiglich amorphen Si-Cluster. Sind die Schichtémmler

als der sich aufgrund der Si Konzentration einstellende mittlere Si-Kristalldurchmésdekie
SiO,-Schichten der gleichen Si-Konzentration, wird digdGe der Si-Nanokristalle durch die
SiO,-Schichtdicke vorgegeben. Dabei gibt eine Variation dédlertes der SiQ-Schichten
die Moglichkeit, die Dichte der Si-Nanokristalle in den SiSchichten unaldngig von der
KristallgroRe zu kontrollieren. Dieser HerstellungsprozeRaginht somit entgegen der kon-
ventionellen Abscheidung von dicken Schichten (siehe Abbilg UBajgitter aus gleich
groBen Si-Kristalliten einer hohen Dichte herzustellen (siehe Abbilflung 1.3b), oder Schichten
aus Kristalliten einer einstellbaren @e und Dichte in einer bestimmten Tiefe der SNDatrix
anzuordnen (siehe Abbildufg 1.3c).

In dieser Arbeit wird ein System zum reaktiven Verdampfen von SiO zur Herstellung sol-
cher SiQ/SiO,-Ubergitter vorgestellt (siehe KapitE] 2). Die Phasenseparation des i8iO
solchenUbergitterstrukturen wird untersucht und diedMlichkeiten der GiRenkontrolle der
entstehenden Si-Nanokristalle durch die S&rhichtdicke analysiert (siehe Kapifél 3). Die
aus den kristallisierten SiO/Si@bergittern ¢ = 1) entstandenen hohe Dichten von fast
gleich grol3en Si-Nanokristallerdknen genutzt werden, um eine optische Charakterisierung
von Quanten-Confinement-Effekten an diesen Kristalliten zu realisieren (siehe Kapitel 4). Vie-
le der dort beschriebenen Effekte konnten zum ersten Mal an diesem Materialsystem untersucht
werden. In Kapite] b werden erste Messungen zum EinfluR der hohen Kristallitdichte und der
KristallitgroRe auf den Energietransfer zun?*Eworgestellt. Dabei gibt die Eiglichkeit der
GroRRenkontrolle der Si-Nanokristalle einen neuen Einblick in das Grundprinzip dieses Trans-
ferprozesses.




2. Herstellung von SiQ./SiO5-Ubergittern

2.1 Siliziumsuboxide

Nach seiner Entdeckung vor etwa 100 Jahren durch Potter [61, 62] wurde SiO vor allem als
Mal- und Anstrichfarbe verwendet. Seine guten mechanischen und optischen Eigenschaften
sowie seine gute Haftung auf &lern und Kunststoffen lie3en es als Schutzschicht sowie als
Antireflexschicht auf optischen Komponenten zur Anwendung kommen.awdig von den
Herstellungsbedingungen haben die SiO-Filme auch sehr gute elektrische Eigenschaften. Ih-
re Dielektrizitatskonstante liegt bei etwa 9, der spezifische Widerstand Be 1n und die
Durchschlagfestigkeit bei £0//m [63]. So finden solche odéhnliche Schichten Anwendung

bei Dinnschichtkondensatoren, -transistoren bzw. -widads. Eine gute Zusammenfassung

der Anwendungsgebiete von SiO findet mari in [64]. Die Disproportionierung des SiO in Si und
SiO, wird bei der Si-Nanokristallherstellung genuizt|[51, 8].

Die Herstellung von SiO beruht meist auf dem von Potter gefundenen Grundprinzip der Kom-
proportionierung von Si und SKJ62)]:

Si 4 Si0y — 2Si0. 2.1)

Diese Reaktion erfolgt unter hohen Temperaturen in der Gasphase, im Fall von Potter innerhalb
eines Widerstandsofens. Das gasfige SiO kondensiert bei Abklung.Ahnliche Reaktionen

Uber SiC oder Siloxané [65] sind ebenfalls in Anwendung.

Trotz der beschriebenen starken industriellen Nutzung ist die eigentliche Struktur des SiO bzw.
der Si-Suboxide nach wie vor Gegenstand von Diskussionen. In Abbi[dupg 2.1, die das Pha-
sendiagrammifr das Si-O-System darstellt [66], geht der Autor von einem nur bei sehr hohen
Temperaturen stabilen SiO aus. Der daraus folgende metastabile Zustand des SiO bei Raum-
temperatur ist allgemein anerkannt. Allerdings werden drei unterschiedliche Modelle der SiO-
Struktur diskutiert: eine atomare Durchmischung von Siund O, also ein Austauschen von einem
oder mehreren O-Atomen in den Sj-Qetraedern des SiQRandom-Bond-Modell), die Bil-

dung von amorphen Si und Si@ereichen in einer mikroskopischen Skale (Mixture- oder auch
Disproportionierungsmodell) und die Zusammensetzung des SiO aus {Siystrukturen.

2.1.1 Das Random-Bond-Modell

Das Random-Bond-Model wurde erstmals von Phillip [69, 67] postuliert. Er geht dabei vom
Austausch von einzelnen Sauerstoffatomen im SiFf€traeder durch einzelne Si-Atome aus.

In Abbildung[2.2 sind die einzelnen,dglichen Tetraedervariationen mit ihrer relativen Wahr-
scheinlichkeit @ir ein Si:O-Verlaltnis von 1 bei einer statistischen Verteilung dargestellt. Die
relativen Wahrscheinlichkeiten des Auftretens einzelner Tetraeder sind analog zul[67, 68] be-
rechnet.

Dieses Modell wird durch Reflektions- und Transmissionsmessungen ttze[6€], die nicht
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Abbildung 2.1: Binares Phasendiagramiirfda Si-O Systemni [66].

durch eine einfache Si-SgMischung erkérbar sind. Auch das Auftreten von drei unterschied-

lichen Maxima bei Bntgenabsorptionsmessungen findet seinedgukig in diesem Modell
[70].

2.1.2 Das Disproportionierungsmodell

Das Disproportionierungs- oder auch Mixture-Modell geht davon aus, dal3 SiO eine Mischung
aus Si- und Si@Bereichen darstelli [68]. Der Unterschied in Anteil unddGe der reinen Si

und der reinen Si@Phase erldrt die unterschiedlichen &hiometrien der Si@Schichten.

Dabei wird das Auftreten einer Mischphase zwischen den reinen Bereichen in diese Modell mit
eingeschlossen [68]. Das Random-Bond-Modell entspricht demzufolge dem Grenzfall von sehr
kleinen amorphen Bereichen in diesem Modell.

Dieses Modell wird durch Bntgenabsorptionsmessungen dtsi-MAS-NMR-Spektroskopie

an SiO untersittzt [71,/72], die nach der Meinung der Autoren durch eine biphasige Substanz
und auf keinem Fall durch das Auftreten von Silizium(ll)oxid érklar sind.

T ¢ ¢ ¢ %
Ué"\g - é’\ Lj’\ Lé"\ C Lé:\t,

a) b) c) d) €)

Abbildung 2.2: Die 5 fir das Random-Bond-Modell igliche Tetraedervariationen. Si ist hier grau
dargestellt und Sauerstoff rot.uFSIO, also eine Si:O-Veditnis von 1 ergibt sich eine relative Wahr-

scheinlichkeit @ir das Auftreten der einzelnen Tetraeder nachl[67, 68] von a) 6,25%, b) 25%, c) 37,5%,
d) 25% und e) 6,25%.
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2.1.3 Das Ring- oder Kettenmodel

Zusatzlich zu den schon beschriebenen Modellen wird in der Literatur das Auftreten von Ring-
oder Kettenstrukturen, die aus der Reaktion von Si mit,;$i€kannt sind, als Grundbaustein

von SiQ, diskutiert. Solche Strukturerbknten bei sehr tiefen Temperaturen kondensieren und
so einen homogenen Festker bilden([73]. Inl[74] wird das Auftreten von (Si@¥trukturen
alternativ zum Random-Bond-Modell diskutiert. In semiempirischen, quantenmechanischen
Rechnungen zur Umordnung des SiO wird [in![75] ein aus Ringstrukturen bestehendes SiO
angenommen. Die dort berechnete Diclite$iO von 2,19 g/crhstimmt sehr gut mit experi-
mentellen Wertetiiberein.

Die unterschiedlichen Modelle zur E&tung der SiO-Struktur haben ihre Grundlage in den

oft sehr unterschiedlichen Herstellungsbedingungen des. )i Eigenschaften von aufge-
dampften dnnen SiQ-Schichten sind in der Regel mit dem Random-Bond-Model konform
[76,77,51] oder weisen zumindest auf eine Durchmischung des Siliziums und des Sauerstoffs
auf einer kleinen Skala hin.

2.2 Herstellung von SiQ.-Schichten mittels reaktiven
Verdampfens von SiO

SiO-Schichten werden meist, je nach Anwendung, auf die Substrate oder Komponenten auf-
gedampft. Einen groRen Vorteil bietet der relative hohe Dampfdruck von drtbar, der
sich bereits bei einer Temperatur von 110Cinstellt. In Abbildung 2]3 ist die Temperatu-

Temperatur (°C)

900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600
1005'I;'I;'I;'I;'I;'I;'I;'I§

10

ool

Dampfdruck (mbar)

1E_4 i 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1
1100 1200 1300 1400 1500 1600 1700 1800 1900
Temperatur (K)
Abbildung 2.3: Temperaturaldngigkeit des SiO-Dampfdrucks. M&)sind die experimentellen Daten

aus [78] und mit £) aus [79] dargestellt. Die schwarze, durchgezogene Linie sighhé&oretische
Berechnungen aus [B0].
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Herstellung von SiO,/SiO,-Ubergittern Herstellung von SiO,-Schichten

| Element| max. Konz.| Element| max. Konz.| Element| max. Konz.|

Al 900 ppm| Ca 100 ppm| Cr 100 ppm
Cu 100 ppm| Fe 500 ppm| Mg 100 ppm
Ni 100 ppm| Ti 100 ppm| Sr 100 ppm
Mn 100 ppm| V 100 ppm

Tabelle 2.1: Vom Hersteller garantierte maximale Verunreinigung des Verdampfermaterials SiO (Bal-
zers, Bestellnr.: BD 481 289-T).

rabhangigkeit des SiO-Dampfdrucks aus Literaturwerten zusammengestelldas Verdamp-
fen von SiO geiligen thermische Verdampfersysteme oder einfached®arAlternativ ist das
Abscheidung von SiO bzw. SiQmittels Sputtern[81, 82, 83] odéber CVD [43] 44| 45, 46]
moglich.

2.2.1 Herstellung von SiQ-Schichten

Fur die Herstellung der Proben wurde eine konventionelle Vakuumbedampfungsanlage der Fir-
ma TECTRA benutzt. Die Anlage kann bis zu einem Druck 2or 10~7 mbar evakuiert
werden (direkt an der Pumpe gemesseily. das Erhitzen des Ausgangsmaterials stehen zwei
thermische Verdampfer mit getrennten Hochstromtransformatoren (2V, 500W) zigviad.
Zusatzliche Einbauten eraglichen eine Probenrotation sowie eine Probenheizung des 100 mm
Substrats. Die Probenheizung wiiitber 6 Wolfram-Halogen-Lampen realisiertiirFdie im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben wurde eine konstante Substrattemperatur@on 100
gewahlt. Ein Shutter eriiglicht ein schnelles Unterbrechen der Beschichtung. Eine Sauer-
stoffflasche (Reinheit 5.5) igtber ein Nadelventil mit der Bedampfungsanlage verbunden, so
dal3 ein konstanter Sauerstoffpartialdruck eingestellt werden kann. Die Stidmmg der
Verdampfer und des Schwingquarzes der Schichtdickenmessung sind wasskrdaie Ver-
dampferschiffchen befinden sich senkrecht unter der Probe. Ihre Position wurde so optimiert,
dal der Dickenabfall von der Mitte des 100 mm Substrats bis zum Rand unter 1@t bbie
Beluftung der Anlage erfolgt durch Stickstoff (Reinheit 5.0).

Als Verdampfermaterial wird in dieser Arbeit ausschlief3lich SiO-Pulver mit eifdenng von
0,2-0,7 mm verwendet (Balzers, Bestellnr.: BD 481 289-T). Die Reinheit dieses Pulvers wird
mit 99,9% angegeben. Die garantierten maximalen Verunreinigungen sind in Tabglle 2.1 zu-
sammengefal3t.

Alle Substrate wurden vor der Beschichtung mittels einer Mischung aus;HN{D, und
Reinstwasser (Mischungsvéiinis 1:1:5) bei 80C 5 min geg&ubert, hinterher mehrmals mit
Reinstwassser gedip und mittels einer Zentrifuge getrocknet. Vor der Abscheidung wurden
die Substrate in der Bedampfungsanlage unter Vakuum 1 h ati€ldg€heizt, um den Wasser-
film auf der Substratobe#éthe zu eliminieren.

Nach einer Schichtdickeneichung wurdeém Yoruntersuchungen zur &thiometrie des SiQ

100 nm dicke Schichten auf (100)-Si-Substrat bei unterschiedlichen Sauerstoffpacialur
abgeschieden. Dabei variierte der Partialdruck zwis¢henl0~" mbar (evakuierte Bedamp-
fungsanlage mit geschlossenen Sauerstoffventil)lurd 0~* mbar. Die Aufdampfrate betrug

fur alle Schichten 12 nm/min.

Nach der Abscheidung wurden die Proben 1 h bei 1CQinhter Stickstoffatmosyéne (Reinheit

5.0) getempert. Dazu wurde ein Quartzrohr in einem Rohrofen der Firma Carbolite auf einen
Druck von1 x 10~ mbar evakuiert und hinterher mit Stickstoff (Reinheit 5.0) ddtspDie
Rampe @ir den Temperprozel3 betrug 10 K/min.
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2.2.2 Rutherford-Riickstreuungs-Messungen an SiQ Schichten

Die Rutherford-Rickstreuung (Englisch: Rutherford-Backscattering, RBS) beruht auf der Wech-
selwirkung energiereicher, leichter Projektilionen mit den Kernen der Targetatome. Dabei sind
Informationen aus bis zu im Tiefe unterhalb der Obeéthe der Probe, je nach Targetatom,
Projektilion und -energie sowie Probenmatrix, a@tlich. Bei diesen Messungen trifft ein mo-
noenergetischer lonenstrahl (z.Bf HHe" oder He ) auf die Probe. Die Energie der an den
Targetatomen in einen bestimmten Raumwinkekgestreuten Projektilionen wird durch einen
Halbleiterdetektor gemessen. Die Abrtgigkeit des Energieverlustes der Projektilionen von der
Masse der Probenatome erlaubt es, die in der Probe vorkommenden chemischen Elemente zu
identifizieren. Das Energieveihnis fur das Projektilion vor und nach der Streuung heif3t ki-
nematischer Faktok” und laf3t sich aus Energie und Impulserhaltuigden elastischen Stol3

berechnen [85]:
\/1— MP sin 6)? %" sin 6 >
EO . (22)

1+ 4

Dabei stehtV/p fur die Masse des Projektilion$/r des Targetatoms urifiir den Rickstreu-
winkel. Ein Winkel § von 180 steht in dieser Formelif ein zufickgestreutes und vorf 0

fur ein ungestreutes lon. Aus der Anzahl digckgestreuten lonen einer bestimmten Energie
und dem Rickstreuwinkel lassen sich mit dieser Methode zetstgsarm und standardfrei die
Stochiometrien der untersuchten Probe ermitteln. Die Mel3unsicherheiten sind je nach Statistik
unter 10%.

Die folgenden Messungen wurden an der HVEE-RBS / Channeling-Kammer Gonio941 der Fir-
ma High Voltage Engineering ausgéft. Den monoenergetischen lonenstrahl stellte ein 3 MeV

T T T T T T T T T T T T T
3000 - 0 —— Messung |
—— Simulation
'LI_J:| . i (Substrat)
2. 2000}
9
>
Q
o]
7]
5
< 1000}
7))
m
14
0 L

600 700 800 900 1000 1100 1200
Energie [keV]
Abbildung 2.4: RBS-Spektrum einer 100 nm dicken SiO-Schicht. Die rote Linie stéheine Si-

mulation mit dem Programmpaket RUMP_[84]. Die Pfeile markieren die Energie eines an einem Si
Oberflichen- bzw Substratatom bzw. an einem Sauerstoffatoitkgestreuten 2 MeV Helons.
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Abbildung 2.5: z-Wert in SiQ, als Funktion des @Partialdruckes in der Bedampfungsanlage ermittelt
durch RBS.

Singletron-Beschleuniger der Firma High Voltage zur Wgting. Es wurden Helonen mit ei-

ner Energie von 2 MeV als Projektilionen verwendet. Dackstreuwinkel betrug 17Qund der
Projektilstrom 30 nA. Die auf die Probe deponierte Ladung betiinglfe Messungen 1QC.
Abbildung[2.4 zeigt das RBS-Spektrum einer 100 nm dicken SiO-Schicht nach der Abschei-
dung. In Rot ist das durch das Programmpaket RUMP [84] simulierte RBS-Spektrum ge-
zeigt. Die Ergebnisse dieser Simulationém flie RBS-Messungen an den bei unterschiedli-
chen Sauerstoffpartialticken hergestellten Sj€5chichten sind in Abbildung 2.5 dargestellt.
Diese Messung zeigt, dal3 deiVert in den SiQ-Schichten durch den Sauerstoffpartialdruck

in der Bedampfungsanlage zwischen 1 und 2 einstellbar ist. Dabei weist eine ohtriziusn
Sauerstoff abgeschiedene Probe (Partialdruck®2” mbar) eineme-Wert von 1 auf. Ein Sau-
erstoffpartialdruck von £10~* mbar entspricht einem-Wert von 2. Die fir eine Stunde bei
1100 C getemperten Proben zeigen keinen Unterschied in ihrer mittleéehiSmetrie vergli-

chen mit den ungetemperten Proben.

2.3 Herstellung von SiQ/SiO,-Ubergittern

Ziel dieser Arbeit ist es, die Bglichkeiten der Gil3enkontrolle von Si-Nanokristallen durch die
Herstellung von SiQYSiO,-Ubergitterstrukturen zu untersuchen. Da in dem in Absct 2.2
beschriebene Bedampfungssystem eine,SSChichtabscheidung mit einemWert zwischen

1 und 2 ndglich ist, &t sich durch Einsatz eines am System befindlichen Shutters eine solche
Multilagenstruktur realisieren. In Abbildurjg 2.6 ist der Ablaufplém fwei Perioden eines
SiO/SiQ-Ubergitters dargestellt. In diesem Fall handelt es sich um 4 nm dicke Se@ichten

und 3 nm dicke SiO-Schichten. Die Abscheidezeiten wurden auf der Grundlage der Abschei-
derate von 12 nm/min errechnet. Die Substrate wurden, wie in Abs¢hriitt 2.2 beschrieben,
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Abbildung 2.6: Ablaufplan fir zwei Perioden einer SiO/Si@Jberstruktur mit einer SiO-Schichtdicke
von 3 nm und einer Si@Schichtdicke von 4 nm.

gereinigt und vorbereitet. Dibbergitter wurden dann, wie in Abbildu@ﬁ gezeigt, auf die
Substrate abgeschieden. Dabei wurdledile Proben eine feste Sischichtdicke von 4 nm
gewahlt und lediglich die SiQ-Schichtdicke variiert (Probenserien A,B,Q). Nach der Abschei-
dung wurden die Proben unter den in Abschniti 2.2 beschrieben Bedingungen eine Stunde bei
1100 C getempert. Die Probenserie D wurde bei unterschiedlichen Ausheiltemperaturen zwi-
schen 300 und 110C€ getempert. Die Namensgebung der einzelnen Proben der Serien ist so
gewahlt, dal3 der erste Buchstabe die Serie angibt, danach kommen zwei mit einem Binde-
strich getrennte Zahlen. Die erste Zahl steéhtdie SiO.- und die zweite Zahlir die SiG-
Schichtdicke. Beide Dicken sind in Nanometern angegeben. Am Ende des Namens sind noch
zusatzlich Informationen hinzugédt, die etwadiber die Ausheiltemperatur bzw. den Sau-
erstoffpartialdruck eihrend der SiQ Abscheidung aussagen. Bei der Probenserie A und B
handelt es sich um SiO/SiGl'Jbergitter. Die SiO-Schichtdicke wurde zwischen 1 und 6 nm
variiert. Die SiQ-Schichtdicken betragen 4 nm. Der Buchstabe ¢ am Ende der Probennamen
bedeutet, dal? es sich um die bei 110@etemperten, also auskristallisierten (engl.: crystalli-
zed) Proben handelt. Bei der Probenserie C handelt es sich LngBIQUbergitter mit 4 nm

dicke SiQ.-Schichten zwischen 4 nm dicken SKSchichten. Im Probennamen gehtatzdich

zur normalen Probenbezeichnung der Sauerstoffpartialdruck, unter dem gi€&i@hten ab-
geschieden wurden, in mbar mit ein. Das ¢ nach der Schichtdickenarigyathe fSiQ.- und
SiO,-Schichten steht wiedeiif die kristallisierten Proben. Die Probenserie D besteht aus 4 un-
terschiedlichen Proben: eifilberstruktur mit 3 nm dicken SiO-Schichten, eine mit 5 nm dicken
SiO-Schichten und zwei Vergleichsproben mit einer 100 nm dicken SiO- bzw,-Si6icht.

Alle diese Proben wurden auf Temperaturen zwischen 300 und®Cl@&tempert, wobei die
urspiinglichen Proben zerteilt und jedes Probaaktnur einmal getempert wurde. Die Tem-
perbedingungen entsprechen denen in Abschnitt 2.2. Das T am Ende der Probenbezeichnung
der Serie D stehtifr diese Temperaturvariation. Diese Proben wurde alle auf Si (100) Substrat
abgeschieden. Zatzlich wurde noch eine Probenserie Q auf Quartzsubstrat abgeschieden, die
sonst identisch zu Probenserie A ist. Die Periodenzahagefiir die Probenserien A, C und

Q 30 und fir die Serien B und D 45. In Tabe(le 2.2 sind die Probenserien, die in dieser Arbeit
Erwahnung finden, zusammengefalit.
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Herstellung von SiOx/SiOQ—Ubergittem

| Probenserie Probe| SiO,-Dicke | SiO,-Dicke | | Perioden| Ta
A Al-4c 1 4 1 30 1100C
A2-4c 2 4 1 30 1100C

A3-4c 3 4 1 30 1100C

A4d-4c 4 4 1 30 1100C

A5-4c 5 4 1 30 1100C

A6-4c 6 4 1 30 1100C

B B3-4c 3 4 1 45 1100C
B4-4c 4 4 1 45 1100C

B6-4c 6 4 1 45 1100C

C C4-4c2e-7 4 4 1 30 1100C
C4-4cle-6 4 41,2 30 1100C
C4-4c5e-6 4 4115 30 1100C

D D3-4T 3 4 1 45 | 300-11006C
D5-4T 3 4 1 45 | 300-1100C

D100-0T 00 0 1 1| 300-11006C
DO0-100T 0 100 1 1| 300-1100C

Q Q1-4c 1 41 1 30 1100C
Q2-4c 2 4 1 30 1100C

Q3-4c 3 4 1 30 1100C

Q4-4c 4 4 1 30 1100C

Q5-4c 5 4 1 30 1100C

Q6-4c 6 4 1 30 1100C

Tabelle 2.2: Ubersichtiiber die in dieser Arbeit ermhnten Proben.
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3. Disproportionierung von SiOy
und die Si Kristallisation

3.1 Disproportionierung von SiOy

Die Disproportionierung von SiQOin Si und SiQ wurde fur auf unterschiedliche Weise herge-
stelltes SiO beobachtet [86,/87, 88]. Dabei kommt es zu einer je nach Ausheiltempé&gatur (
fortgeschrittenen Reaktion [89]:

Xz

Sio, —
r+y

xz
SiOz4y + (1 T y) Si. (3.2)
Ein Mal3 {ir den Fortschritt der Reaktion ist der Umsatz « ist 0 am Anfang der Reaktion

und 1 fir eine abgeschlossene Reaktioir Eine vollsandig abgelaufene Reaktion & 1) ist

v +y = 2. Dera-Wert fur eine beliebig fortgeschrittene Reaktion kann giit abgeschtzt
werden [89].Uber die Kinetik dieses Prozesses findet man nur wenige Hinweise in der Litera-
tur. Wahrend Nesbit [90] sich in seinen Egklngen nur auf die Ausscheidung von kristallinem

Si beschankt, wird von Harstein et al. [91], Hinds et al. [92,89] sowie von Kahler [51] die
Ausscheidung von amorphen Si-Clustern schon bei tieferen Temperaturen berichtet, welche bei
900-1000C kristallisieren. Dabei kommt es schon in den ersten Sekunden der Temperung zu
einem sehr schnellen Anstieg des Umsatzeter Reaktion 3]1.[89, 51]. Im weiteren Verlauf

der Temperung nimmt nur noch sehr langsam zu unakttgt nach etwa 30 min. Dabei wird

der Endwerta vorrangig durch die Ausheiltemperatily und nicht durch die Temperdauer
festgelegt. Hinds et all_[89] eiklen diesen Prozel3 wie folgt: Schon in den ersten Sekunden
der Temperung kommt es zu einer Ausscheidung von amorphem Si. Um diese Bereiche bildet
sich aufgrund der Disproportionierung des $i€ine Hille von SiG. Diese Hille wirkt als
Diffusionsbarriereiir Si, so dal3 ein weiteres Anwachsen vonur noch sehr langsamaglich

ist. Kahler [51] hat bei seinen Untersuchungen an aufgedampftenS&i@ichten eirahnliches
Temperaturverhalten der Disproportionierung gefunden. Er beschreibt eine zwischen 400 und
900°C stattfindende Disproportionierung, welche durch einémgiich sehr schnelle Segre-
gation von amorphen Si-Bereichen gekennzeichnet igt. TEmperatureriber 900C kommt

es zur Kristallisation dieser amorphen Bereiche und zu einem Wachstum der Kristallite bei
hoheren Temperaturen. Die Aktivierungsenergie der Disproportionierung wird mit 42,5 kJ/mol
[51] bzw. 120 KJ/mol[[89] angegeben.

Die hier beschriebenen Modellvorstellungen zur Disproportionierung desv@8i@len im we-
sentlichen aufgrund von IR-Absorptionsmessungen entwickelt. Vor allem die Verschiebung
der Si-O-Si-Streckschwingung im SjQiurch ein veanderliches: [93,[94,/89] (siehe Glei-
chung 3.4) iihrte zur Entwicklung der kinetischen Modellvorstellungen der Reaktion. In die-
sem Kapitel sollen durch eine Kombination aus IR-Absorptionsmessungen, PL-Messungen so-
wie TEM-Analysen und Bntgendiffraktometrie, die einzelnen Phaseahwend der Dispro-
portionierung bei unterschiedlichen Ausheiltemperaturen sowie die Kristallisation des Si cha-
rakterisiert werden. Die Kombination dieser unterschiedlichen Techniken gibt ein besseres
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Verst@ndnis der einzelnen, alarend der Disproportionierung stattfindenden, Prozesse und er-
klart damit auch den Ursprung der in der Literatur kontrovers diskutierten Lumineszenzban-
den.

3.2 Transmissions-Elektronenmikroskopie-Messungen

Ein direkter Zugang zur Abbildung von amorphe bzw. kristalline Nanocluster in, Ri@tet
die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM)I[51] 95]. Sie stellt diege Aufidsung,
um Objekte in dieser @fRenordnung zu charakterisieren, zur Ugring und vermittelt einen
Eindruckiiber die makroskopischen Auswirkungen der Disproportionierung des SiO

3.2.1 Abbildungsmethoden der Elektronenmikroskopie

Die TEM-Abbildung beruht auf der Wechselwirkung eines Elektronenstrahls mit einer durch-
strahlbaren Probe einer Dicke von etwa 10 nm. Die entstehende Abbildung ist eine zwei-
dimensionale Projektion der Probenstruktur. Die Bildkontragtenken durch Dicken- bzw.
Massenunterschiede, Beugungseffekte an kristallinen Probenbereichen sowie durch Phasenver-
schiebungen der Elektronen entstehen. Die Grundlagen und die verschiedenen Abbildungs-
moglichkeiten der Elektronenmikroskopie sind in [96] umfassend dargestellt. Hier sollen die
verwendeten Techniken nur kurzautert werden.

Hell- und Dunkelfeldabbildungen

Die zwei gebéuchlichsten Abbildungsmethoden bei TEM-Untersuchungen sind Hell- und Dun-
kelfeldabbildung. Dabei wird entweder der ungebeugte durch die Probe hindurchgehenden
Strahl (Hellfeld) oder ein gebeugter Strahl (Dunkelfelidl) die Abbildung benutzt [96]. Zwi-

schen diesen beiden Abbildungsmodi kann durch die Verschiebung der Objektivapertur oder
durch Verkippung des Elektronenstrahls gewechselt werdeahrgvid in Hellfeldaufnahmen
Bildkontraste durch Massenunterschiede bzw. Elementvariationen in einer amorphen Probe er-
zeugt werden, kann man in Dunkelfeldabbildungen Kristalle in einer amorphen Matrix oder
in einem anders orientierten Kristallgebieten sichtbar machen. Im Rahmen dieser Arbeit wur-
den Dunkelfeldaufnahmen angefertigt um Si-Nanokristalle im, $i@chzuweisen. Um einen
ausreichenden Kontrast der nanometergrof3en, kristallinen Bereiche zu erzielen, waren Belich-
tungszeiten von 15 s und mehr notwendig.

Fresnel-Defokus-Methode

Andert sich das innere Potential abrupt zwischen verschiedenen Bereichen einer Probe, so ist
es noglich diese Bereich mittels des Fresnel-Kontrastes abzubildén fg@jlich wie in der

Optik, wo helle Fresnel-Streifen im Schatten einer Maske bzw. dunkle Streifen in der be-
leuchteten Region beobachtbar sind, kann es durcbioélagerung der an der beschriebenen
Grenzfche gebeugten Elektronenstrahlen zu Streifenbildungen kommen. Fresnel-Kontraste
treten in TEM-Abbildungen auf, wenn manasker alsiiblich vom optimalen Fokus ausge-

hend defokussiert. Die Bereiche unterschiedlicher innerer Potentiale erscheinen unterschied-
lich hell und an den Gren#then treten Streifenkontraste auf. Hierbénken sehr geringe
Potentialunterschiede zu Kontrastéimfen. Im Unterfokus erscheint ein Bereich mit geringem
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inneren Potential heller als die Umgebung undiirerfokus dunkler. In der &he des optima-

len Fokus sind diese Kontraste nicht beobachtbar, wenn nichtziche Kontraste aufgrund

der kristallinen Struktur oder Massendickelerungen die Abbildung dominieren. Durch die
Fresnel-Kontrast-Methode ist eglich die GrenzBichen magnetischer D@mnen, Gasblasen,
Gitterdefekte und Korngrenzen darzustellen| [96]. Daligirlen sonstifr das Elektronenmi-
kroskopie unsichtbare Strukturen erfal3t werden, wenn auch eine quantitative Analyse aufgrund
der Vielzahl der beteiligten Parameter nur schwer realisierbar ist. Die in dieser Arbeit vorge-
stellten Abbildungen, die diesen Kontrast ausnutzen, wurden bei einer Unterfokussierung von
etwa 1,5um aufgenommen.

Hochauflosungsmikroskopie

Mittels hochaufbsender Elektronenmikroskopie (HRTEM) kann man die Netzebenen in kri-
stallinen Bereichen einer Probe abbilden, die parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet sind.
Im einfachsten Fall trifft dies nuilf eine Schar von Netzebenen zu, die als parallele Streifen
abgebildet werden. Dieses, durch die Interferenz von gebeugten und ungebeugten Strahl ent-
stehende Streifenmuster, kann bei einfachen Systemen mit d8e@es kristallinen Bereichs
gleichgesetzt werden. Zur Bildanalyse kann gegebenenfalls auch auf eine Simulation der Bild-
kontraste basierend auf Modellstrukturen und untefiBlegichtigung des Abbildungsprozesses
zuriickgegriffen werden.

3.2.2 TEM-Untersuchungen tir unterschiedliche Temperaturschritte

Fur die folgenden TEM-Untersuchungen wurde ein CM20T bzw. ein JEM-4010 Elektronen-
mikroskop benutzt. Die Querschnittsproben wurden iakch hergestellt einschliellich eines
abschlieRenden lonenstratdens mittels 4 kV Argonionen. Es wurden ausschlief3lich Quer-
schnitte aus einem inneren Kreisbereich der beschichteten 100 mm Si-Scheiben mit einem Ra-
dius von 2 cm papariert, um Unterschiede zwischen den einzelnen Querschnitten einer Probe
aufgrund von Schichtinhomogeaien auszuschliel3en.

Abbildung[3.] zeigt TEM-Aufnahmeruf Proben der Serie D3-4T. Mit der Fresnel-Defokus-
Methode sind die Schichtstrukturen schon direkt nach der Abscheidung sehr deutlich zu sehen
(siehe Abbildung 3]1a). Nach einer Temperung auf°’@0QAbbildung[3.1b) ist die Schicht-
struktur nach wie vor erhalten. Nach einer Temperung auf®@Q00st sich die Schichtstruktur
langsam auf undiir die auf 1100C erhitzte Probe sind aus einzelnen Clustern bestehende
Schichten erkennbar. Allerdings kann aufgrund der Natur der Fresnel-Defokus-Abbildungsme-
thode nur die Periode dieser Schichtstruktur ermittelt werden, jedoch nicht die genaue Dicke
einzelner Schichten. In diesen Abbildungen wurden exemplarisch 17 Perioden der 45 vorhan-
denen @ir die unterschiedlich getemperten Proben dargestellt. Die Periodendicke nimmt mit
steigender Ausheiltemperatur von (&@,5) nm fir die Probe direkt nach der Abscheidung bis
(6,14+0,5) nm fir die bei 1100C getemperte Probe ab. In Tabglle]3.1 sind die Ergebnisse f
die Proben D3-4T und D5-4T, deren urgpgliche SiO-Schichtdicken 3 bzw. 5 nm betragen,
sowie der Probenserie A noch einmal zusammengefalit. Die Probenserie A besteht aus Proben
mit 30 SiO/SiQ-Perioden und SiO-Schichtdicken zwischen 1 und 6 nm (siehe Tdbe]le 2.2).
Die Perioden der ungetemperten Proben stimnigrafie Probenserien sehr gut mit den no-
minell aufgedampften Periodendické@berein. Nach einer Temperung auf 660kommt es
jedoch zu einer Komprimierung des Probenmaterials die bei den Proben D3-4T und D5-4T
etwa 3% der urspinglichen Dicke betragen. Zwischen den bei 8D@ind den bei 900 oder
1100 C getemperten Proben ist kein signifikanter Dickenunterschied mehr feststellbar. Bei der
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Probenserie A, bei denen alle Proben auf 20@etempert worden, kommt es zu einer Re-
duzierung der Gesamtschichtdicke von 12-16%. Die Anzahl der nach der Temperung noch
erhaltenen Perioden verringert sich mit steigender Ausheiltemperatur (siehe Proben D3-4T und
D5-4T in Tabelld 3.]1), da die obersten Schichten vom Restsauerstoff im Ofen oxidiert wurden.
Diese Erkérung wird dadurch die Lage der verschwindenden Schichten sowie das Tempera-
turverhalten untergtzt. Auffallend ist, daf3 die Dicke der oxidierten Schicht von der Dicke
der SiO-Schichten aldmgt. Bei Strukturen mit 2 nm dicken SiO-Schichten werden 54,3 nm
oxidiert und damit 9 der 30 Perioden uriet & nm dicke SiO-Schichten 25 nm und damit nur

2 Perioden. Die Probe Al-4 beinhaltet Strukturen aus SiO-Schichtdicken von 1 nm und weist
schon direkt nach der Abscheidung keine Schichtstruktur mehr auf, sondern eine homogene
amorphe Schicht. Hier ist die Grenze debdfichkeiten fir die Deposition dnner Schich-

ten mit dem hier vorgestellten System und unter den angewandten Bedampfungsbedingungen
erreicht.

C) d) 20nm

Abbildung 3.1: TEM Aufnahmen (Hellfeld, Defokus1,5 um) der Probenserie D3-4T a) direkt nach
der Schichtabscheidung, b) nach einer Temperung auf@@) auf 900C und d) auf 1100C [97].
Es sind Substrat (unten in den Abbildungen) sowie die ersten 17 Perioden erfagwifI@n diesen
Aufnahmen hell und SiO bzw. Si-Cluster dunkel abgebildet.
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| Probe | T, | Perioden| Periodendicke [nm] Deckoxiddicke [nm]| Dicke [nm] |
D3-4T 25°C 45 6,4 4,2 293

600°C 45 6,2 5,2 284

900°C 43 6,2 16,2 283

1100C 43 6,1 20,2 283
D5-4T 25°C 45 9,3 6,4 423

600°C 44 9,1 11,6 412

900 C 44 9,1 16 416

1100C 42 9,2 25 411
Al-4 25°C 0 0 - -
Al-4c | 1100C 0 0 107 107
A2-4 25°C 30 6,4 4,8 197
A2-4c | 1100C 21 53 54,3 166
A3-4 25°C 30 7,6 6,4 234
A3-4c | 1100C 26 6,4 36,4 203
A4d-4 25°C 30 7,7 6,4 237
A4d-4c | 1100C 27 6,7 29,3 210
A5-4 25°C 30 9,1 57 279
Ab5-4c | 1100C 28 8,8 21,6 268
A6-4 25°C 30 10,2 6,5 313
A6-4c | 1100C 28 9,1 25 280

Tabelle 3.1: Zusammenfassung der TEM-Ergebnisse der Proben D3-4T, D5-4T und Al-4c bis A6-4c.

3.2.3 Abbildung der Si-Nanokristalle

Dunkelfeldaufnahmen

In Abbildung|[3.2 sind Dunkelfeldaufnahmen der bei 1X0@etemperten Proben der Serie D
dargestellt. Die Aufnahmebedingungen sind soafaty daR Kristallite mi{ 220} -Gitterebenen
des Si hell erscheinen. Diese Aufnahmen zeigen, da®ihe Temperung bei 1100 in den
SiO,-Schichten Si-Nanokristalle entstehen. In den bei*@0nd niedrigeren Temperaturen
getemperten Proben haben Dunkelfeldaufnahmen keine Kristallite ze@gerek. Der Ein-
fluld der SiO-Schichtdicken auf die Kristallitgfse ist deutlich aus den daneben dargestellten
GrolRenverteilungen erkennbar. Die Kristallidye folgt der Tendenz der SiO-Schichtdicke.
Die Probe D3-4T (3 nm SiO-Schichtdicke) weisen die kleinsten Kristallite @,8) nm) und
die Probe D5-4T (5 nm SiO-Schichtdicke) weist Kristalle debf@ von (3,3-0,4) nm auf.
Bei der 100 nm dicke SiO-Schicht (Probe D100-0T) kann keinél¥@nkontrolle durch die
Schichtdicke festgestellt werden. Die Kristallite nehmen in diesem Fall eine mittléfseGon
(4,5+0,2) nm an. Die Toleranzen geben in diesem Fall die halbe Halbwertsbreite (HWHM -
half width at half maximum) der @fenverteilungen an. Die HWHM der Verteilung ist ein
Malf fur die Qite der Golienkontrolle. Im Fall Probe D3-4T ist es 0,4 nir, die Probe D5-4T
0,8 nm und im Fall der Probe D100-0T 3 nm. Dabei wurden di@¥nverteilungen der Proben
mit Ubergitterstrukturen mit GauRfunktionen angepafi die der Probe D100-0T ist jedoch
nur ein Anpassen mit einer Lognormal-Verteilunggtich, wie fur Cluster in oxidischer Matrix
ohneUbergitterstruktur allgemein beobachtet wird|[51].

Die Bildkontraste in Dunkelfeldaufnahmen sind starklggnabhngig. Kristalle unter 2 nm
Grof3e werden entweder nur schwach oder gar nicht abgebildet. Dag etkinindest zum Teil
die schmaler werdende &enverteilungiir dilnnere SiO-Schichten. Der starke Unterschied
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Abbildung 3.2: TEM-Dunkelfeldaufnahmen der bei 118D getemperten Proben der Serie D3-4T (3 nm
SiO Schichtdicke) a), D5-4T (5 nm SiO Schichtdicke) b) und D100-0T (100 nm SiO Schichtdicke) ¢) mit
der dazugebrigen GbRRenverteilungen der Si-Nanokristalle. In diesen Aufnahmen erscheinen Kristallite
mit einer{220}-Ebenenausrichtung hell.
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Abbildung 3.3: HRTEM-Aufnahme der Probe A6-4c. Die Pfeile markieren Si-Kristallite in einer ur-
sprungliche amorphen SiO-Schicht. Die Gitterebenen entsprechefilddh-Ebenen des Si.

in der Gi6Benverteilung zwischen 5 nm und 100 nm dicken SiO-Schichten (vergl. Abbildun-
gen[3.2b und c) belegt jedoch deutlich diedGenkontrolle durch digJbergitterstruktur, wie
auch der kleiner werdende Kristallitdurchmesser riirker werdender SiO-Schichtdicke.

Abbildung der Gitterebenen

In Abbildung[3.3 ist eine HRTEM-Abbildung der Probe A6-4c dargestellt. Die Pfeile wei-
sen auf Regionen mit deutlich erkennbaren Netzebénenen hin. Diese Regionen sind ein
weiterer Nachweisifr das Auftreten von Si-Kristalliten in diesen Proben. In Abbildiing 3.4
sind die{111}-Netzebenenakinde einzelner Nanokristalle der Proben A4-4c und AGHgler

0.33 : . . . . , . ,
.g. 032 B _i: iii:ﬁi.i —
.E. s n s "a 8 - n 8 [ ]
8 ——————————————— i'!—"—l'_—;i—“ii;—'i———i ————————————
g 0.31 - . iﬁ Fﬁ_: Ei ._ﬁ ", o . . |
wn . =
S e op e LT )
= - ®
2 030F . ) .
© } m A4-4c |
= A6-4c
09—
0.20 0.25 0.30 0.35 0.40
1/D [1/nm]

Abbildung 3.4: {111}-Netzebenenabstand von Si-Nanokristallen der Proben A4-4c und A6-4c auf-
getragen gegen den inversen Durchmesser der Kristalle. Die gestrichelte Linie marki¢ftldén
Netzebenenabstand vom Si-Volumenkristall.
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1/D, dem inversen Durchmesser, aufgetragen. Die Netzebenandbstimmen relativ gut mit

dem Wert fir den Si-Volumenkristaliiberein (gestrichelte, horizontale Linie) und identifizie-

ren damit die beobachteten kristallinen Bereiche als Si-Nanokristalle. Die Abweichungen vom
Volumenkristallwert sind im Bereich von 5%. Eine kristallidgfenabbngige Zug- bzw. Druck-
spannung konnte nicht festgestellt werden. Dieser Effekt wurde z.B. an aus der Gasphase her-
gestellten Si-Nanokristallen beobachtet/[98] und zur &xkhg der Si-PL-Signalverbreiterung
herangezogen [99].

Es konnten auch Kiristallite mit eind220}-Ebenenausrichtung beobachtet werden (Netzebe-
nenabstand: 0,192 nm). Allerdings ist der KontrastKristallite mit dieser Ausrichtung zum

Strahl wesentlich schacher und es konnten nur vereinzelte Kristalle nachgewiesen werden.

3.2.4 Si-Nanokristalle in getemperten SiQ/SiO,- Ubergittern

In Abbildung[3.% sind mittels der Fresnel-Kontrast-Methode aufgenommene TEM-Abbildungen
der Probenserie C dargestellt. Bei dieser Probenserie handelt es sich, im Gegensatz zu den
SiO/Si0-Ubergittern der Probenserien A und B, um SiSI0,-Strukturen. Durch die Vén-
derung des Sauerstoffpartialdruckes bei der,S&Bscheidung erhilt man SiQ/SiO,-Ubergitter

mit unterschiedlichen:-Werten zwischen 1 und 1,5 (siehe Abschhitt] 2.3). Die Probe C4-
4c2e-7 entspricht einer Probe, deren SExhichten unter einem Sauerstoffpartialdruck von

2 x 10~" mbar abgeschieden wurden. Der resultierendigert ist 1. Bei der Probe C4-4cle-6
betrug der Partialdruck x 10-% mbar und der-Wert 1,2 und @ir die Probe C4-4c5e-6 be-
trug der Partialdruck x 10~% mbar, welcher mit einem-Wert von 1,5 korrespondiert. Alle
Proben wurden wie in Abschnitt 2.3 beschrieben bei 100§etempert. Diese Serie wurde
prapariert um zu untersuchen, ob bei gleicher Kristaligg die Dichte der Kristallite in einer
Schicht variiert werden kann. Zwischen den Abbildungen 3.5a) und b) ist kaum ein Unter-
schied zu erkennen. Gegérer der sehr gleicbfmigen Schichtstruktur der Probe C4-4c2e-7
istin Probe C4-4cle-6 eine etwas deutlichere Clusterung sichtbar. Dunkelfeldaufnahmen waren
fur die Probe C4-4cle-6 nicht mel3bar. Ein@&@nauswertung der durch den Fresnelkontrast
sichtbaren Strukturen ergabrfdie Probe C4-4c2e-7 als mittleren Durchmesser eine Wert von
(2,9 +0,3) nm und fir C4-4cle-6%,9 + 0,5) nm. Dieser Wert entspricht wegen der schon in
Abschnit{3.2.]l en&thnten Probleme bei der Quantifizierung von solchen Aufnahmen nicht dem
realen Durchmesser, kann aber als Aldggzting fir die Abmessung der Kristallite in den einzel-
nen Proben aufgefal3t werden. Die TEM-Untersuchungen weisen auf keioBartainterschied
zwischen den Kristallen in der Probe C4-4c2e-7 und der Probe C4-4cle-6iindieAProbe

a) b) C) 20nm

Abbildung 3.5: Fresnel-Kontrast-Abbildungen von Kristalliten in SiSiO,-Ubergittern: a) Probe C4-
4c2e-7 b) C4-4cle-6 und c) C4-4c5e-6. Dabei gibt die Zahl in der Probenbezeichnung den Sauerstoff-
partialdruck vidhrend der Riparation der SiQSchicht an (siehe Abschnfitt 2.3).
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C4-4c5e-6 ist nur noch eine sehr unterbrochene Schichtstruktur beobachtbar und die Dichte der
Kristalle in den Schichten ist stark reduziert. Eine Ausd#ugy die Gol3e der einzelnen Cluster

kann jedoch aufgrund des sehr schwachen Kontrastes und der wenigen Kristalle nicht getroffen
werden.

3.3 Rontgendiffraktometrie

Wegen des relativ schlechten Kontrastes von Si-Nanokristallen in eingeNs&®@ix in den
HRTEM-Abbildungen und der starken Kristallitifienablngigkeit der Kontraste in den Dun-
kelfeldaufnahmen wurde in dieser Arbeit di@mgendiffraktometrie als zagzliche Methode

zur GiolRenbestimmung der Si-Nanokristalle herangezogen. Diese Methode wurde ebenfalls in
[100,56] zur GolRenbestimmung von Si und Ge-Nanokristallen benutzt. Kahler zéigeart
sehrahnliches System wie das hier untersuchte, daf3 die Auswertung der HRTEM-Abbildungen
und Rontgendiffraktometrie-Messungen in den Grenzen der experimentellen Fehler die selben
KristallitgroRen ergeben [51]. Einzelheiten zudrRgendiffraktometrie-Technik sind in [101]
beschrieben.

Zur GrolRenbestimmung von Kristalliten iridnen Schichten verwendet man diérfggenbeu-
gungsmethode unter einem konstanten sehr flachen Winkel zwisdirggdrstrahl und Pro-
benoberfhche. Auf diese Weisedgt das maximale Probenvolumen zum Mef3signal bei. Der
Winkel zwischen Detektor und Quelle wird variiert und m# dezeichnet. Bei diesem so-
genannten @-Scan erhlt man immer dann eine ghtes Signal wenn der eingestellte Winkel

450 T T T T T T T T T T T
- —— Al-4c
400 ¢ —— A2-4c ]
350 A3-4c ]
_ - —— Ad-4c .
L 300 A5-4c ]
2 - —— AG-4c :
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% 200 .
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150 §
100 S §
50 |- E$5§33§§§§;§§§%§
| | | | 1 | | | 1 | 1

25 30 35 40 45 50 55 60
2Q[°]

Abbildung 3.6: Rontgendiffraktometrie-Spektren der Probenserie A. Die roten senkrechten Balken ste-
hen an den Positionen der (111), (220) und (311) Reflexe von Si (von links nach rechts). Bei der Pro-
benbezeichnung steht die erste Zahl vor dem BindestiicHié SiO-Schichtdicken in deldbergittern.

Fur die Proben A2-4c und Al-4c, also mit 1 bzw. 2 nm dicken SiO-Schichten, konnten keine Kristallite
nachgewiesen werden.

26



Disproportionierung von SiO,. und die Si Kristallisation Rontgendiffraktometrie
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Abbildung 3.7: Abhangigkeit des durch mgendiffraktometrie ermittelten Kristallitdurchmessers von
der SiO-Schichtdicke. Die Probenserie A stelnt Ubergitterstrukturen mit 30 und die Probenserie B
mit 45 Perioden (siehe Tabelle P.2)

(20) und der Ebenenabstand sowie die Orientierung der zu untersuchenden Kristalle die Bragg-
Bedingung eiillen:
nA = 2dsin ©. (3.2)

n ist eine ganze Zahl\ die Wellenhnge der Rntgenstrahlung und der Abstand der Net-
zebenen. Im Si sind drei Hauptmaxima zu erwarten, die mit den (111), (220) und der (311)
Gitterabs&nden korrelieren (siehe Abbildupg [3.6). Aus der Breite dieser Baraf#rsich die
GrolRe der an der Beugung beteiligten Kristallite nach der Scherrer-Formel berechnen:

KA
ﬁhkl COS @ ’

mit d,,; als Kristallitgo3e, K als Scherrerkonstante ufigl, als Signalbreite. Dabei wird eine
Signalverbreiterung aufgrund von Gitterverzerrungen verigasigt.

Die Messungen wurden mit einem D5005 (Siemens, Bruker AX@jtgendiffraktometer mit

der Cuka-Linie als Anregung durchgéhrt. Die Detektion erfolgte mittels eines Szintillati-
onsdetektors. In Abbildurig 3.2 sind di®Rgendiffraktometrie-Spektren der Probenserie A, in
der die SiO-Schichtdicke zwischen 1 und 6 nm variiert wird, dargestellt. Die Si-Banden werden
fur kleiner werdende SiO-Schichtdicken immer sélever. Eir Proben mit SiO-Schichtdicken
unter 3 nm konnten mit dieser Technik keine Kristallite nachgewiesen werden. Die mittels
Gleichung 3.B ermittelten Kristallitdurchmessér tlie Serie A und die Serie B siritber den
SiO-Schichtdicken in Abbildung 3.7 dargestellt. Die Kristallife folgt deutlich der von der
SiO-Schichtdicke vorgegebenendBe. Dabei ist der mittlere Kristallitdurchmesser immer et-
was kleiner als die nominelle SiO-Schichtdickelir Schichtdickeriiber 5 nm stellt sich ein
konstanter Si-Kristallitdurchmesser von etwa 4,5 nm ein. Das stimmt sehr gut mit dem mittle-
re Kristallitdurchmesser von 4,5 niiberein, deriir 100 nm SiO-Schichtdicke mittels TEM-
Untersuchungen nachgewiesen wurde (siehe Abbilflurig 3.2c). Eine wirkliciiteakontrolle

dpi = (3.3)
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der Si-Nanokristalle ist demzufolge nur bis zu einer Kristalbfgg von 4,5 nm realisierbariF
groRere Schichtdicken als 6 nm kommen zwar immer mebBgre Si-Kristallite zur Verteilung
hinzu und bewirken eine immer breitered@Benverteilung (siehe Abbildufg B.2). Der mittlere
Kristallitdurchmesser wird aber nicht mehr beeinflu3t. Die relativen Mel3unsicherheiten neh-
men fir die Probenserie A (30-Perioden) Werte bis zu 30% an. In den Grenzen der relativ ho-
hen MeRunsicherheiten sind die 5% Abweichung in den Gittesaden (siehe Abbildurig 3.4)

und der damit einhergehenden Signalverbreiterung éntgendiffraktometrie-Spektrum ver-
nachhssigbar.

3.4 Fouriertransformierte-Infrarotabsorptions-Messungen

3.4.1 Schwingungsspektroskopie an SiD

Um die Umordnung der SiGMatrix wahrend der Disproportionierung zu untersuchen, wurden

in dieser Arbeit Fouriertransformierte-Infrarotabsorptions-Messungen (FTIR) angewandt. Ent-
gegen zu den in Abschnjtt 3.2 vorgestellten TEM-Untersuchungen werden mit dieser Methode
Veranderungen in der chemischen Zusammensetzung und den Bindurédgsvesken, die noch

keine strukturellen Auswirkungen wie z.B. Clusterbildung.uhaben, detektiert. Das macht
eine Untersuchung der Kinetik des Disproportionierungsprozesses schon bei geringen Ausheil-
temperaturen fglich [93,/94/89]. Die Schwingung eines Molé& bzw. einer atomaren

Bindung kann als harmonischer Oszillator aufgefal3t werden. Die Resonanzfrequenz des Sy-
1

stems liegt damit bef = %\/% Dabei stehtn fur die reduzierte Masse der schwingenden
Atome und D fir die ,,Federkonstante” der Schwingung. Diese Konstante istrajup von

der Bindung, als auch von der umgebenden Matrix, im speziellen von ihrer relativen Dielek-
trizitatskonstante,. Regt man mit dieser Eigenfrequenz das schwingende System resonant an,
so kommt es zu einer ebhten Absorption. Eine Analyse der Schwingungsfrequenzen erlaubt
somit eine Aussagéber die an der Schwingung beteiligten Atome und ihre unmittelbare di-
elektrische Umgebung. Je nach Charakter der zu untersuchenden chemischen Bindung kann
ihre Eigenfrequenz durch IR-, Raman- oder auch z.B. Elektronenenergieverlustspektroskopie
(EELS) ermittelt werden.

Die Si-O-Bindung im SiQ zeichnen drei infrarotaktive Schwingungen dus [102]: Die Streck-
schwingung (siehe Abbildung 3.8a), di@rfthermisches Si©Omit einer Energie von 1075-

1080 cnt! angegeben wird [88, 103, 104], die Biegeschwingung (siehe Abbildung 3.8b) mit
einer Energie von 810-820 crh [103,[104], sowie die Schaukelschwingung (siehe Abbil-
dung 3.8c), deren Energie zwischen 450 und 500'ciegt [105, 103/ 104, 23].

0 670 60
a) b) C)

Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der Streckschwingung (a) Biegeschwingung (b) und Schau-
kelschwingung (c) der Si-O-Si Bindung. Die Si-Atome sind grau und die O-Atome rot dargestellt. die
roten Pfeile geben die Richtung der Schwingung an.
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Abbildung 3.9: IR-Absorptionsspektren der Probenserie D3-4T, also einer Probenserie mit SiO-
Schichtdicken von 3 nm ausgeheilt bei unterschiedlichen Temperatyrebi& Pfeile deuten auf die im
Text mher erhuterten Absorptionsbanden A, B und CI[97].

3.4.2 FTIR-Messungendir unterschiedliche Ausheiltemperaturen

Die folgenden IR-Absorptionsmessungen wurden mittels eines Bruker IFS66v Fourier-Transfor-
mations-Infrarotspektrometers durchigjeft. Dabei wurde ein MCT-Detektor und ein KBr-
Strahlteiler verwendet. Diese Kombination aus Detektor und Strahlteilégicht Messungen

ab einer Wellenzahl von 600 crh Die Messungen erfolgten in Transmission unter Vakuum.
Der Strahl war senkrecht zur Probenolifie orientiert. Als Untergrund wurde das Absorp-
tionsspektrum des reinen Substrates ohne aufgedampfte Schichten gemessen. Abbildung 3.9
zeigt die Absorptionsspektren der Probenserie D3-4T. Je nach Ausheiltemperatur (siehe Ab-
schnitt[2.B) treten unterschiedliche Absorptionsbanden in den Spektren auf. Die Banden A
und C, die in ihrer energetischen Lage mit der Streck- und Schaukelschwingung des SiO
tbereinstimmen, sowie eine Bande B bei einer Energie von 880.ciie Bande B ist nur

fur Ausheiltemperaturen unter 7@beobachtbar. Die Si-O-Si-Schaukelschwingung kann auf-
grund der schon er@hnten Limitierung durch das Detektionssystem nicht gemessen werden.

Die Absorptionsbanden A und C

Die Resonanzfrequenz der Streck- und der Schaukelschwingung #&stggtvon den beteilig-

ten Atomen, sowie der dielektrischen Umgebung. Die Energie der Schwingungen ist somit ein
Mal3 fur die Sbchiometrie des Oxides in der Umgebung der Bindung. Speifietié Energie

der Streckschwingung (Bande C in Abbildung|3.9) wurde ein linearer Zusammenhang zwischen
Sthchiometriewert: in SiO, und ihrer Energies;_o festgestellt[93, 94, 89]:

Vsi—0
cm~!

szﬂQ( )—4@3 (3.4)
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Abbildung 3.10: Energie der Absorptionsbande C der Probenserien D100-0T, D0-100T, D5-4T und
D3-4T als Funktion der Ausheiltemperatur. Die beiden waagerechten Linien stetdia Energien der
SiO-Streckschwingung in reinem SiO bzw. Si@ach Gleichung 3]4.

Diese Formel wurdeiir nicht ausgeheilte SiGSchichten ermittelt. Das ekt einenvg;_o-

Wert fur SiO, von 1065 cm! im Gegensatz zu thermischem Si@it einemug;_o-Wert von
1075-1080 cm! [88,[103,104]. In Abbildung 3.10 ist die Energie der Bandeli€die un-
terschiedlichen Ausheiltemperaturéh, § aufgetragen. Die horizontalen Linien stehéndien
vgi—o-Wert von SiQ bzw. SiO aus Gleichur]g 3.4. Durch den senkrecht zur Schicht einfallen-
den Strahl sieht man im IR-Absorptionsspektrum nur die TO-Mode der Si-O-Si-Streckschwing-
ung [104]. Diese Mode hat eine unsymmetrischen Form (siehe Abbifduhg 3.9) und kann in zwei
Untermoden aufgeteilt werden, die in der Literatur mit AS1-TO-Mode und AS2-TO-Mode be-
zeichnet werden [104]. Die Punkte in Abbildupg 3.10 steH@ndie Position der AS1-TO-
Mode, die eine Bihere Modenstrke aufweist. Dies;_o-Werte fir die ungetemperten Proben
zeigen die in Gleichung 3.4 beschriebene Tendenz. :Rep-Wert steigt mit steigendem-

Wert, wobei in diesen Spektren die Béiye der einzelnen Nanometer dicken SiO- bzw.,SiO
Schichten nicht aufgékt werden knnen. Fir die SiO-Schicht befgtyg;_o 995 cntt, fur die
Ubergitterstruktur mit 5 nm dicken SiO-Schichten 1035 ¢mmit 3 nm dicken SiO-Schichten
1038 cnt! und fur die 100 nm starke SiGSchicht 1057 cm'. Die vg;_o-Werte fur die 100 nm

dicke SiO- und Si@Schichten liegen leicht unter den Wertdir SiO und SiQ aus Glei-
chund 3.4, was durch Inhomogeéitign der SiQ-Schichten direkt nach der Abscheidung arkl
werden kann. Bei wachsendéi kommt es zu einer Verschiebung dey_o-Wertes zu immer
hoheren Energien. i Temperaturetiber 900C nimmtwg;_o eine Wert vom etwa 1080 cm

fur alle Proben an. Die Disproportionierung des Sithdet also in einem Ausheiltempera-
turbereich zwischen 300 und 9@ statt. Uber 900C ist den FTIR-Absorptionsmessungen

zu Folge die Disproportionierung abgeschlossen. Um die Kinetik des Disproportionierungs-
prozesses zu beschreiben, wird im folgenden auf den in Absghrjitt 3.1 imtgef Umsatzy

naher eingegangen. Geht man von einer Reaktion erster Ordnung dicke=Bktion ausir
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Abbildung 3.11: Arrheniusplot der Temperaturadhgigkeit der Geschwindigkeitskonstaktedabei ist
In(k) Uber der inversen Temperatur aufgetragen. Die rote durchgezogen Linie ist die lineare Regression
fur die Daten der Probe D3-4T. Der Anstieg der Gerade entspricht einer Aktivierungsenergie von 0.40 eV.

die Reaktion 31 ausalt sich der Umsatz wie folgt definieren:

-E
a=l-eMrn Y mit k=kyxewtn (3.5)
— T

Dabei stehtt fur die Geschwindigkeitskonstant&,, fur die Aktivierungsenergie; fur die
Temperdauer undlg fur die Boltzmannkonstanté, ist ein Proportionalétsfaktor in den die
Diffusionskonstante von Si in SiQdie Konzentrationen von Siim amorphen Bereich, im SiO
und in der SiQ Schale um den amorphen Bereich (siehe Abschnitt 3.1) mit eingeht. Der un-
terschiedlichex-Wert fur unterschiedliche Ausheiltemperaturendriickt sich in einem unter-

schiedlichensg;_o-Wert aus([89]:
Vm — Y

o =

, (3.6)

Vr — 1
wobeiv,, der fur eine bestimmte Ausheiltemperatur gemessene Schwingungsenergie entspricht,
wahrendy; fur die Anfangsschwingungsenergie der Probe (direkt nach der Abscheidung) und
¢ fur den Endwert, also 1080 crhsteht. DadurchdRt sich das Temperaturverhalten von
durch die Verschiebung der Absorptionsbande berechnen. Abbi[dung 3.11 zeigt einen Arrhe-
niusplot dieser Abingigkeit. In diesem Fall wurdes (k) Uber 10007, dargestellt, was laut
Gleichund 3.5 einer linearen Akhgigkeit entspricht:

E\

In(k) = In(ko) — T

(3.7)

Aus dem Anstieg der Geradalfit sich die Aktivierungsenergi€, ermitteln. Fir die in Ab-
bildung[3.11 dargestellten Proben wurde eine Aktivierungsenergie von 0,40-0,43 eV (39-41
KJ/mol) ermittelt. Lediglich die Wertelfr die 100 nm dicke Si@Schicht (Probe D0-100T)
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Abbildung 3.12: Intensitit der Absorptionsbande B der Probenserien D0-100T, D5-4T und D3-4T als
Funktion der Ausheiltemperatur. Bei der Probenserie D100-0T konnte aufgrutbddagerung von
Bande B und C keine vergleichbaren Daten gewonnen werden.

weichen deutlich von einer Geraden ab. Das ist jedoch nicht verwunderlich, da hier nur die
Umordnung des Si©eine Rolle spielt und sich keine amorphen Si-Bereiche ausbilden, wie es
bei den anderen Proben der Fall ist. Der konkret ermittelte Werte der Aktivierungsergrgte h
stark vom angewandten Modell ab. Hinds et aihben fir ihre Auswertungen das eindimen-
sionale Avrami-Erofe've Modell [89], welches von einferx \/exp(—EA/RTA) Abhangigkeit
ausgeht. Demzufolge ist die ermittelte Aktivierungsenergifigr (120 KJ/mol). Die den Aus-
wertungen zugrunde liegende Daten stimmen jedoch sehr gut hier vorgedibBtein, wenn

auch die Zahlenwertaif die Aktivierungsenergie, je nach Modell, unterschiedlich sind.

Die Absorptionsbande B

Die Ausheiltemperaturatdimgigkeit der Absorptionsbande B in Abbildung]3.9 erweist sich als
abweichend von der beschriebenen Abgigkeit der Banden A und C. Die Bande B bleibt in
ihrer energetischen Position undalpigig von der Ausheiltemperaturen bei konstant 880'cm

In Abbildung3.12 sind die integralen Absorptionsinte#isgh dieser Bandéif die Probenserien
D0-100T, D5-4T und D3-4T als Funktion der Ausheiltemperdiyrdargestellt. Er Ausheil-
temperatureriiber 500C verliert die Bande an Intenaitund fir Temperaturefiber 700C ist

sie nicht mehr detektierbar. Die unterschiedliche Absorptionsintrfsit die unterschiedli-
chen Probenserien bei gleicher AusheiltemperaiQt sich durch die unterschiedliche Dicke
der zum Signal beitragenden Schichten @nih. Das Intensitsverliltnis der Absorptionsban-
denBund Cin Abbildun9 bétgt fur die Ubergitterstrukturen D5-4T und D3-4T etwa 19
und fur die 100 nm dicke SiO-Schicht (Probe D100-0T) etwa 8, jeweils bei der Ausheiltempe-
ratur mit der maximalen Absorptionsinterggitur die Bande B.

Fur die Absorptionsbande bei 880 citnwerden in der Literatur unterschiedliche Erkings-
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moglichkeiten angegeben. In[93,/94] wiiier eine Absorptionsbande bei 775cnberichtet,

die einer Q-Si-H Biegeschwingung zugeordnet wird. Allerdings tritt sie dort in Kombination
mit der Absorptionsbande der Streckschwingung bei 2265'amf, die im Fall der hier vor-
gestellten Proben nicht detektierbar war.[In [106] wird die Absorptionsbande bei 880dem
Streckschwingung von (SiQRingen zugeordnet. Theoretische Berechnungen ergaben eine
Si-0-Si-Streckschwingung mit einer Energie von 870 ¢mn Defektstrukturen die den Namen
Non-bridging Oxygen hole center (NBOHC) tragen![75]. Diese Defekte bestehen aus einer auf-
gebrochenen Si-O-Bindung mit einem ungepaarten Elektron am SauerstoffatSin+ O-).

Den Berechnungen zur Folge nimmt jedoch die Energie der Streckschwingung des Sauerstof-
fatoms nur dann einen Wert von 870 chan, wenn das NBOHC an einen;Ring gebunden

ist. Im Fall von einen-Quartzahnlichen Struktur in der Umgebung des NBOHC'’s wurde eine
Schwingungsenergie von 814 cirberechnet. Entweder das Auftreten von (Si®jngen oder

von NBOHC'’s gebunden an eine Si-Ringstruktur kommt als &tkig der Absorptionsbande

B in Abbildung[3.9 in Frage.

3.4.3 Theoretische Berechnungen der Mol@kschwingungen

Um den Ursprung der IR-Absorptionsbande B genauer zuordnefrmek, wurden die Schwin-
gungsfrequenzen sowie ihre relativen Intedisih theoretisch berechnet. Als Grundlage wur-
den,ahnlich wie in der schon ef@hnten theoretischen Arbeit [75], semiempirische quantenme-
chanische Modelle nach dem PM3-Verfahren verweridet [107, 108]. Die Rechnungen wurden
an einer Silicon Graphics-Workstation OCTANE mit zwei R12000-Prozessoren unter Verwen-
dung des Computerprogrammes SPARTAN |109] durchigef Die Grundlagen der Schwing-
ungs- und Rotationseigenwertberechnung sind in|[1&0Fn erautert. Es wurden die Schwin-
gungseigenwerte und &ken fir unterschiedliche giRinge berechnet, die in Abbildufg 3]13
dargestellt sind. In keinem diesealfe wurden die erédhnten Frequenzen in eingthnlichen
Intensittsverlaltnis wie bei den experimentellen Daten gefunden. Dies gilt diwoih NBOHC
dessen Sauerstoffatom an eineg-Bing gebunden ist (siehe Abbildufg 3.13d). In Abbil-
dung[3.14 wurden die zwei Molékstrukturen, die mit den experimentellen Ergebnissen ver-
gleichbare Schwingungswerte ergaben, dargestellt. Es handelt sich dabei um Cluster aus zwei
Sig-Ringen (Abbildung 3.T4a) und einem Cluster aus einegrR8ig und einem (SiQ)Ring
(Abbildung[3.14b). In beidendlen wird ein Bindungsbruch zwischen einem Si-Atom und
dem die Ringe verbindenden O-Atom, mit einem freien Elektron am Sauerstoff angenommen.
Fur diese Cluster ergeben sich eine Schwingung/mnit 839, 8 cm~! und eine zweite Schwin-

gung mitv, = 1070,6 cm~*. Fur die in Abbildung 3.14a dargestellte Struktur ist das Inten-
sitatsverlaltnis der zweiten zur ersten Schwingung 7,7 uinddie in Abbildungd 3.T4b darge-

AN,V

Abbildung 3.13: Verschiedene figliche Sg-Strukturen: a) der einfache @sRing, b) zwei Si-Ringe
durch ein Sauerstoffatom verbunden, c) eig8id ein (SiO) Ring durch ein Sauerstoffatom verbunden
und d) ein NBOHC an einem &Ring. Die freien Bindungen wurden mit H-Atomen abggtig)t.
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Abbildung 3.14: Cluster aus zwei %tRingen (a) bzw. einen &iRing und einem (SiQ}Ring (b)
mit einem Bindungsbruch zwischen einem Si- und dem verbindenden O-Atom. Die freien Bindungen
wurden mit H-Atomen abgé#tigt (in die Abbildung nicht eingezeichnet).

stellte Struktur 8,6. Dabei steht die Schwingung mit der Energi@r eine Biegeschwingung

des Sauerstoffatoms an der aufgebrochenen Si-O Bindung (siehe AbHildliing 3.8b) mit einer
zusatzlichen Dehnung bzw. Stauchung der noch bestehenden Si-O-Bindung. Die Schwingung
mit der Energiev, steht fir die Streckschwingung des selben Sauerstoffatoms (siehe Abbil-
dung[3.8a). Die Energie der Streckschwingung stimmt sehr gut mit den experimentellen Er-
gebnisseriberein, viahrend die Energie;, um 40 cnt! von der beobachteten Schwingung bei
880 cnT! abweicht. Das Auftreten dieser #iglichen Bande und die gutébereinstimmung

der Intensiatsverfaltnisse mit der Messung an der 100 nm starken SiO-Schicht deuten jedoch
auf eine diesen Clustei@hnlichen Struktur, als Ursprung der beobachteten Absorptionsbande
B hin. Das lbhere Intens#étsverkiltnis von Bande C zu Bande B in den SiO/&i(ﬁJbergittern

lait sich dadurch er&ten, dal3 die $iRinge vor allem bei der Disproportionierung des SiO als
Grundbausteine der amorphen Cluster entsteh&hremd zur Bande C die Sauerstoffatome aus
den SiO- und Si@Schichten beitragen.

Aus der Entwicklung der Banden A und C der FTIR-Absorptionsspek&Bndich schliel3en,

dal3 der Disproportionierungsprozeld schon bei kleinen Ausheiltemperaturen einsetzt und bei
Temperatureriiber 900C abgeschlossen ist. Die Aktivierungsenergiediesen Prozel} liegt

bei 0,4 eV. Der Ursprung der Absorptionsbande B kann quantenmechanischen Berechnungen
zur Folge NBOHC-Defekte, welche angSRingen lokalisiert sind zugeordnet werden.

3.5 Photolumineszenz-Messungen

Wahrend man durch FTIR-Absorptionsspektroskopie die Umordnung des SiO ins8i®

gut verfolgen kann, ist es relativ schwierig, einzelne siéthsend der Disporportionierung
bildende Strukturen nachzuweisen. Photolumineszenz hingegen ist eine sehr empfindliche
Nachweisnaglichkeit von Defektstrukturen und sich bildende amorphe oder kristallinen Clu-
ster in einer oxidischen Matrix. Durch eine Kombination aus beiden Messungen lassen sich
erganzende Schlul3folgerungen zum Umordnungsprozel? dedr@ifen.

3.5.1 Lumineszenzzentren in SiQ

Trifft eine elektromagnetische Welle einer ausreichenden Energie auf einen Halbleiter wird ein
Teil dieser Welle absorbiert undlirt entweder zur Erarmung des Festkpers, oder wird als
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elektromagnetische Welle einer anderen Energie wieder abgestrahlt. Dieser Vorgang ist als
Photolumineszenz (PL) bekannt. Bei einer PL-Messung kommt es zu drei unterschiedlichen
Prozessen [111]:

e Anregung: Elektron-Loch-Paare werden durch Photonen der Energiatgeregt.

e Thermalisation: Die angeregten Elektron-Loch-Paare relaxieren zu einer quasi-thermischen
Gleichgewichtsverteilung.

o Rekombination: Die thermalisierten Elektron-Loch-Paare rekombinieren strahlend unter
Emission elektromagnetischer Strahlung der Energig.h

Bei der strahlende Rekombination kann es sich um die Rekombination eines Exzitons, Band-
zu-Band- oder Akzeptor-Donatdfberginge oder auch der Elektron-Loch-Rekombination an
Defektniveaus handeln. Das PL-Signal solcher Lumineszenzzeathemdrmaler Weise expo-
nentiell mit der Zeit ab:

t

I(t)y=1Iyxe (3.8)
Dabei steht/ (¢) fur die PL-Intensit zum Zeitpunkt t und, fur die Anfangsintensitt. Treten
konkurrierende Prozesse unterschiedlichen Ursprungs auf, setzt sich die Gesamtlebensdauer
wie folgt zusammen:
1

- Z:_+Z L (3.9)

T Thr

Hierbei stehtr, fur die Lebensdauern der strahlenden (engl. radiative)rfdr die der nicht-
strahlenden (engl. nonradiativdperginge.

Im thermischen Gleichgewicht nimmt die Ladungsferdichte exponentiell mit der Energie ab.
Somit ist das PL-Signal bei gleichétbergangswahrscheinlichketitrf die tiefste Energie am
starksten. Das detektierte PL-Signal ist also empfindlich auf das tiefstliegendeddécimen
Energieniveaus. Da 4/die Ubergangswahrscheinlichkeit des strahlenden Prozesses angibt, ist
die Rekombination der Ladungager auch in &here energetische Niveau®gtich, wenn die
Lebensdauer der Ladungisgier dort entsprechend gering ist.

In der Literatur wirdiiber eine Vielzahl von unterschiedlichen strahlenden Rekombinationszen-
tren im SiGQ bzw. SiQ, berichtet. Dabei ist es schwierig, die Emission bei einer bestimmten
Energie nur genau einem Lumineszenzzentrum zuzuordnen, da die Struktur, die Herstellungs-
bedingungen und die chemische Zusammensetzung der Probe eine grol3e Rolle bei der Bildung
der unterschiedlichen Rekombinationszentren spielen.

Defekte in SiO,

Lumineszenzmessungen an $&gaben im wesentlichen vieragliche Defekte als strahlende
Lumineszenzzentren [112, 113, 114]:

e DasFE’-Zentrum welches aus einem ungepaarten Elektron am Si-Atom bestetit (-
Si-), wurde Uber Elektronenspinresonanz-Messungen (ESR) identifiziert [114] und mit
einer Lumineszenz bei 4,3-4,6 eV in Zusammenhang gebracht [112].

e DasNBOHC(engl. non-bridging oxygen hole center) stelnt éine aufgebrochene Si-O-
Bindung mit einem ungepaarten Elektron am Sauerstoffatersi(— O-). Dieser Defekt
wurde ebenfalls mit ESR nachgewiesen [114]. PL- und CL-Messungen an einem solchen
Defekt ergaben eine Emissionsenergie bei 1,9-2,1 eV [112, 26, 115, 116].
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e Das’self trapped exciton’ (STE9teht fir ein Exziton, welches an einer selbstinduzierten
Gitterverspannung eingefangen ist. Als Ursprung dieses Defekts wird im allgemeinen
eine Kombination aus einerA’-Zentrum und einem Peroxy-RadikaE(Si — O — O-

[107]) angegeben. i diesen Defekt wurde eine Lumineszenz bei 2,6-2,8 eV beobachtet
[112,[117].

e Sauerstoffleerstelle(® = Si — Si = O), welche in SiQ auch als Defekte aufgefal3t
werden knnen, dienen als Er&fung einer PL-Bande bei 2,1 eV [27, 118,119, 27].

Amorphe Si-Cluster

Das Auftreten von amorphen Si-Clustern bei einer Temperung vog- S€hichten auf 750-

950°C wurde mehrfach berichtet [120,/51]. Ihnen wird ein Lumineszenzsignal mit einer Emis-
sionsenergie zwischen 1,6-1,9 eV zugeordnet![121, 89, 94, 27]. In [89, 27] wurde ein zu amor-
phem Si vergleichbares Temperaturverhalten dieser PL-Bande festgestellt. Theoretische Be-
rechnungen [122] zu amorpher Si-Cluster zwischen 2 und 6 nm ergeben eine ciistes)y-
hangige HOMO-LUMO-Bandicke in diesem Energiebereich.

Molekulare Rekombinationszentren

Eine ErkBrungsnaglichkeit fur das PL-Signal in sub&thiometrischen Si-Oxiden oder in [@ar

sem Si ist das Auftreten von Siloxenen. Siloxene sind durch O- und H-Atome ahbgtes
Si-Ringstrukturen mit der SummenformalSiHg. Sie weisen ein PL-Signal im Bereich zwi-
schen 2,0 und 2,5 eV [123, 32,133] auf. Nach einer Temperung aufCAGat speziell bei

den sogenannten Wlerschen Siloxenen ein Lumineszenzsignal zwischen 1,6 und 1,8 eV auf
[124,[34]. Allerdings sind diese Moléle bei hohen Temperaturen instabil.

Si-Nanokristalle

Im Zusammenhang mit Si-Nanokristallen wiitler eine Lumineszenzbande zwischen 1,3 und
1,9 eV berichtet, die vor allem durch das 'Quantum Confinement’-Modell abder Ober-
flachenzusinde der Si-Nanokristalle eédt wird. Auf diese Modelle wird in Kapitél|4aher
eingegangen.

In Tabellg 3.2 sind alle hier edhnten Lumineszenzzentren noch einmal zusammengefaft. Die-
se Zusammenstellung erhebt nicht den Anspruch auf doithgkeit. Allein fir die Defektlumi-

| Lumineszenzzentrum PL-Emissionsenergie Referenz]
E’-Zentrum 4,3-4,6 eV [112]
NBOHC 1,9-2,1eV| [112,26/115 116]
STE 2,6-2,8 eV [112,/117]
Sauerstoffleerstellen 2,1eV [27,[118] 119, 27]
amorphe Si-Cluster 1,6-1,9 eV| [121,[89/94| 217, 122
Siloxene 2,0-2,5eV [123,/32]33]
Wohlersche Siloxene 1,6-1,8 eV [124,34]
Si-Nanokristalle 1,3-1,9eV [5,16,135,7]

Tabelle 3.2: Ubersichtiiber die Lumineszenzzentren in SiBzw. SiO,.
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neszenz sind in [112] noch eine Vielzahl weiterdygiccher Ursachen verschiedener Lumines-
zenzbanden angegeben. Allerdings finden in Tapelle 3.2 digaaifiglsten diskutierten Zentren
Erwahnung.

3.5.2 PL-Messungenir unterschiedliche Ausheiltemperaturen

Die folgenden PL-Spektren entstanden unter Anregung durch einen HeCd-Laser mit einer Ener-
gie von 3,8 eV. Die Leistungsdichte auf der Probe betrug 50 m\A/Bras Signal wurde mittels

eines Spiegelsystems auf den Eintrittsspalt eines Acton Research 500L Spektrometers fokus-
siert, dessen Spaltbreite 30én betrug. Als Detektor fungierte ein mitidsigem N gekiihltes
CCD-Array.

Abbildung[3.15 zeigt die PL-Spektren der Probe D5-4T (SiO-Schichtdicke 5 am)riter-
schiedliche Ausheiltemperaturen. Drei unterschiedliche Banden sind in diesen Spektren beob-
achtbar: Die Bande I, welche unabigig von der Ausheiltemperatur bei etwa 580 nm auftritt
und oberhalb von 700-80Q nicht mehr beobachtbar ist. Die Bande Il im niederenergetischen
Bereich der Bande I, die mit steigender Ausheiltemperatur eine Rotverschiebung aufweist. Bei
etwa 900C hat das Maximum dieser Bande eine Weligge von 890 nm erreicht.UF Aus-
heiltemperatureiber 900C tritt die PL-Bande Il bei 915 nm auf, deren Inte@siviel grol3er

als die der beiden anderen ist und mit zunehmender Ausheiltemperatur noch steigt. In Abbil-
dung[3.15 wurden die beiden PL-Spektren der Proben mit einer Ausheiltemperatur von 1000
und 1100C durch 5 dividiert. r Probe D3-4T ist die Intengit der Bande Ill mehr als um
einen Faktor 30 gif3er als die der Banden | und Il. In Abbildung 3.16 sind die Emissionsener-
gien der PL-Banden I, Il und Ill als Funktion der Ausheiltemperatutenlie Probenserien D5-

4T, D3-4T und D100-0T dargestellt.uFdie Probe D0-100T, die 100 nm dicke S#Schicht,

Energie [eV]
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Abbildung 3.15: PL-Spektren der Probenserie D5-4T. Die Spektren der bei 1000 undQ If#lem-
perten Proben wurden durch 5 dividiert.
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Abbildung 3.16: Energien der PL-Banden I, Il und IIl der Probenserien D100-0T, D5-4T und D3-4T
als Funktion der Ausheiltemperatui TAn der Probenserie DO-100T konnte kein PL-Signals in diesem
Wellenlangenbereich detektiert werden.

konnte unter den beschriebenen Bedingungen kein PL-Signal detektiert werden.

Die PL-Bande |

Die PL-Bande | liegt energetischif alle Proben zwischen 2,0 und 2,5 eV. Sie zeigt keine
energetische Verschiebung in Alotgigkeit von der Ausheiltemperatur und igt Proben, die

auf Temperaturen oberhalb von 8@getempert wurden, nicht mehr detektierbar. In Abbil-
dung[3.17 sind die Intengiten der Bande [iir die Proben D5-4T und D3-4T als Funktion der
Ausheiltemperatur dargestellt. Da die Probenserie D100-0T nur aus 100 nm SiO besteht, ist
dort das Signal so schwach, dafl3 eine Auswertung dieser Art niaplich ist. Deutlich ist zu
erkennen, dal3 die Signalinterdgizurachst mit der Ausheiltemperatur steigt, bis sie bei 400-
500°C ihr Maximum erreicht. Danaclalit die Intensiat wieder ab und istiir Proben die auf
Temperaturetiber 800C getempert wurde nicht mehr detektierbar.

In dem beschriebenen Energiebereich gibt es diglithe Erkbrungenir das Auftreten einer
Lumineszenzbande in Sjc&chichten (siehe Tabelle 3.2): Siloxene, NBOHC’s oder Sauer-
stoffleerstellen. Da weder beim Herstellungsprozeld Wasserstoff verwendet wurde, noch Si-H
oder O-H-Schwingungsbande im IR-Absorptionsspektrum detektiert wurden (siehe Abschnitt
), kann eine Lumineszenz aufgrund von Siloxenen ausgeschlossen werden. DilgroRe
lichkeit in der Ausheiltemperaturabhgigkeit der Intensiiten der PL-Bande | und der IR-
Bande B (siehe Abbildung 3.]12), sowie die theoretischen Berechnungen derildolaking-

ungen (siehe Abschnitt 3.4.3) legen NBOHC-Defekte als Ursprung der Lumineszenzbande |
nahe. Semiempirische quantenmechanische Berechnungen nach dem PM3-Vesfahiren (

zu denen in Abschnift 3.4.3) [F'5] ergaben atzdich zu einer IR-Absorptionsmode bei etwa
875 cmr! einen optischetlbergang mit einer Energie von 1,8-1,9 ¥ &éinen NBOHC gebun-
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Abbildung 3.17: Integrale Intensiét der PL-Bande | als Funktion der Ausheiltemperatyrflr die
Probenserien D5-4T und D3-4T.

den an eine GiRingstruktur (siehe Abbildung 3.]14). Das untétst ebenfalls eine Erkrung
der Lumineszenzbande durch NBOHCs, wenn auch Sauerstoffleerstellen als Lumineszenzursa-

che nicht ausgeschlossen werdémiken.

Die PL-Bande Il

Bei der Bande Il handelt es sich um eine, im Vergleich zu den anderen Banden, sehr schwa-
che PL-Bande. Das Maximum verschiebt sich mit wachsender Ausheiltemperatur je nach
Probe von 1.8-2.1 eV bei 300 Ausheiltemperatur zu 1.3-1.4 eV bei einer Temperatur von
900°C. Dabei hat bei gleicher Ausheiltemperatur die PL-Bande der Probenserie D100-0T, also
die 100 nm dicke SiO-Schicht die tiefsten Emissionsenergien und die der Probenserie D3-4T
(Ubergitterstruktur mit 3 nm dicken SiO-Schichten) digchsten. Er diesen Energiebereich
kommen wieder drei unterschiedliche Exkingsniglichkeiten in Frage (siehe Tabelle |3.2):
Wohlersche Siloxene, amorphe Si-Cluster oder Si-Nanokristalle.d&s Nichtauftreten der
Wohlerschen Siloxene gelten die selben Argumente, die auch schon bei @eterhg der
Bande | eine Rolle spielten. Auf3erdem tritt die Lumineszenz bei 1,6-1,9 eV dieser Siloxene
zwar nach einer Temperung auf 4@auf [124, 34], &ir hdbhere Temperaturen sind diese Mo-
lekiile jedoch nicht stabil. Eine Bildung von Si-Nanokristallen kann in diesen Proberiierst f
Temperatureriiber 900C beobachtet werden (siehe Abschhiti 3.2)ir Bi-Nanokristalle mit
einem Durchmesser unter 10 nm wird eine Kristallisationstemperatur von mehr a(s 8690
gegeben[125].

Als letzte Erkhrungsnaglichkeit fur die Herkunft der Lumineszenzbande Il kommen amor-
phe Si-Cluster in Frage. tff amorphe Si-Cluster unterschiedlicheroGe liegt die in[[122]
berechnete HOMO-LUMO-Banidtke im Bereich von 0,7-3 eV und nimmt mit zunehmen-
der Clustergdf3e ab. Die beschriebenen PL-Energien entsprechen deriB&adion amor-
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phen Clustern zwischen 1 und 2,5 nmoGe. Ob die HOMO-LUMO-Bandkcke durch so-
genannte Tailzuanhde im amorphen Si oder durch Defektzuste gebildet wird, die einen
festen energetischen Abstand zum HOMO- bzw. LUMO-Band haben, oder auf eine andere
Art clustergbf3enabhngig sind, ist aus den vorliegenden Messungen nicht ersichtlich. Die
Annahme daf3 die Position der Lumineszenzbande zu einer bestimnii@e Ger amorphen
Cluster korrespondiert, ist jedoch auch mit der Kinetik des Disproportionierungsprozesses in
Ubereinstimmung. Hinds et al[ [92,189] beschrieben einen DisproportionierungsprozeR des-
sen Umsatzy vorrangig durch die Ausheiltemperatur festgelegt wird (siehe Absdhnitt 3.1).
Geht man davon aus, dal3 ein steigengéiert sich in einem kleinerem des entstehenden
SiO, als auch in gil3eren Si-Clustern ausaikt, erkhrt das die fallende Emissionsenergie der
PL-Bande Il mit steigender Ausheiltemperatur. Diélggre EmissionsenergiarfProben mit
kleinerer SiO-Schichtdicke bei gleicher Ausheiltemperatur zeigt, dal3 dBe=ter amorphen
Cluster von der SiO-Schichtdicke aoigt, ahnlich wie die der Si-Nanokristalle (siehe Ab-
schnit{3.2). Der Mittelwert der Si-Clusteigfse wird mit kleiner werdender SiO-Schichtdicke
geringer und die Lumineszenzenergie nimmt zu.

Die PL-Bande llI

Von den beobachteten Lumineszenzbanden ist die PL-Bande Il die intensivste. Sie tritt bei
Proben auf, die bei Temperaturéber 900C ausgeheilt wurden. Diese Lumineszenz ist an die
Bildung von Si-Nanokristallen gebunden (siehe Abschniit 3.2) und wird sehr detailliert in Ka-
pitel[4 charakterisiert. An dieser Stelle sei nur darauf hingewiesen, daf? die energetische Lage
der Bande Il nicht mit der Bande Il gleichzusetzen ist oder einer Extrapolation dieser Bande
zu oheren Temperaturen entspricht, sondern z.B. im Fall der Probe D100-0T einen Sprung zu
hoheren Energien aufweist. In [122] werden theoretische Werte der HOMO-LUMO -k |

fur amorphe und kristalline Si-Cluster verglichen uridhére Energientir die kristallinen Clu-

ster bei gleicher Gif3e gezeigt. Das unteistt die Vorstellung von amorphen Si-Clustern,

die fur die Lumineszenzbande Il verantwortlich sind, b&héren Temperaturen kristallisieren.

Die Si-Nanokristalle emittieren ein Lumineszenzsignal, welches verglichen mit den amorphen
Clustern bei gleicher @fe eine bhere Emissionsenergie aufweist.

Die PL-Messungen an den bei unterschiedlichen Temperaturen ausgeheilten Rfisaoh

wie folgt zusammenfassen: Es wurden drei PL-Banden im Temperaturbereich von 300 bis
1100 C gefunden. Die PL-Bande | hat eine Emissionsenergie von 2,1 bis 2,4 e\ilridvon
Defekten in der Si@-Matrix her. Rir Ausheiltemperatureiber 700-900C (je nach Probe) ist

diese Bande nicht mehr detektierbar. Die Bande Il liegt zwischen 2,2 und 1,2 eV undiweist f
alle Proben eine Rotverschiebung mit wachsender Ausheiltemperatur auf. Diese Bande korre-
spondiert mit der Bildung von amorphen Si-Clusteir Rusheiltemperatureaber 900C tritt

die sehr intensive PL-Bande IIl auf, die an die Existenz von Si-Nanokristallen gebunden ist und
in Kapitel[4 raher untersucht wird.

3.6 Modellvorstellung zur Disproportionierung und Kristal-
lisation

Aufgrund der vorgestellten experimentellen Dat@tlsich der Prozel3 der Disproportionierung
des SiO in SiQ und Si durch drei Unterprozesse charakterisieren: Die Umordnung des SiO in
SiO,, die Bildung amorpher Si-Cluster und die Kristallisation dieser Cluster @eeten Tem-
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peraturen.

Die Umordnung des SiOpassiert wie in Abschnift 3.1 beschrieben in den ersten Sekunden der
Temperung[[92, 89, 51]. Der Umsatzder Reaktion (siehe Abschniitt 3.1), ein Mal3 wie weit
diese Umordnung vorangeschritten ist, wird durch die Ausheiltemperatur festgelegt. Diese Um-
ordnung erfolgt unter Bildung von Defekten. Geht man nun davon aus, dal3 die PL-Bande bei
etwa 2,2 eV und die IR-Absorptionsbande bei 880 taurch solche Defektzushde generiert
werden, sind die sichndernden Intensiten dieser Banden (siehe Abbildyng 3.12 und]3.17)
ein Zeichen des voranschreitenden Umordnungsprozesses. oflgcher Defekt kommt ein
NBOHC Defekt kombiniert mit einer iRingstruktur, wie er in den Abschnittén B.4 Und]3.5
diskutiert wird, in Frage. Besonders die sé@hnliche Abkangigkeit der Intensiit der PL- und

der IR-Absorptionsbande von der Ausheiltemperatur legt einen gemeinsamen Ursprung dieser
beiden Banden nahe, wie es auch theoretisch in [75] vorgeschlagen wird.

Die sichandernden, defektbedingten IR- und PL-Inteitsih zwischen 300 und 400 deuten

auf eine, schon bei Ausheiltemperaturen von 300:@0&insetzende, Disproportionierung hin.

Die Verschiebung der energetischen Lage der Si-O-Si-Streckschwingung bei tiefen Temperatu-
ren unterditzt eine solche Annahme. Bei den IR-Messungbkerlagert sich jedoch der Effekt

der Disproportionierung mit der Komprimierung der SiO-Schichten bei Ausheiltemperaturen
zwischen 300 und 60C (siehe Abschnift 3]2), welche ebenfalls eine energetische Verschie-
bung der IR-Bande zur Folge hat.

Beide defektbedingte Banden, die PL-Bande | und die IR-Bande B, sind bei Proben, die bei
Ausheiltemperatureiiber 800C getempert wurden, nicht mehr detektierbar. Die kontinuier-
liche Verschiebung der Si-O-Streckschwingung endet bei auf®@dhitzten Proben. Das
bedeutet, dal3 die Disporportionierurig Ausheiltemperatureitber 900C abgeschlossen ist.

Das Wachstum der amorphen Si-Clustettritt parallel zum beschriebenen Umordnungspro-
zel3 ein. Besonders die mit der Ausheiltemperatur stetig abnehmende Emissionsenergie der PL-
Bande Il (siehe Abbildung 3.16), die in Abschhitt|3.5 den amorphen Si-Clustern zugeschrieben
wurde, untersttzt dieseUberlegung. Das bedeutet, daR sich der steigende Umsatzi-

ner immer perfekteren SiEMatrix wiederspiegelt und in immer gRBeren Si-Clustern. Dieses
Wachstum trit&hnlich wie die Disproportionierung des Si@r fAusheiltemperaturen zwischen

300 und 900C auf. Dabei korreliert die mittlere Clustetiffe mit der ursgmglichen SiO-
Schichtdicke. Das zeigt sich in dedlmeren Emissionsenergie der PL-Bandeid Proben mit
dunneren SiO-Schichten (siehe Abbildyng 3.16).

Die Kristallisation dieser amorphen Cluster trittif Ausheiltemperaturetiber 900C auf.
TEM-Dunkelfeld- und HRTEM-Aufnahmen weisen die Si-Nanokristallbilduiagdiese Tem-
peraturen eindeutig nach (siehe Abbildiing 3.2 3.3). Das Auftreten der Lumineszenzban-
de Il fur Ausheiltemperatureiiber 900C (siehe Abbildung 3.16), die sich in energetischer
Position und Intensit von der durch die amorphen Cluster verursachten Lumineszenzbandes I
(siehe Abbildung 3.76) unterscheidet, untétat diese Annahme zatzlich. Auf den Zusam-
menhang der Lumineszenzbande Ill zu den Si-Nanokristallen wird noch in Kgpitel 4 detailliert
eingegangen.

Da die Disproportionierungif diese Temperaturen abgeschlossen ist, wird d@&der Si-
Nanokristalle durch die @fe der vorher gebildeten amorphen Cluster bestimmntdgendif-
fraktometrie-Messungen ergebadir Proben mit Schichtdicken zwischen 3 und 5 nm eine zur
SiO-Schichtdicke korrelierende Kristalligf8e (siehe Abbildurig 3.7).UF Schichten, die dicker

als 5 nm sind, stellt sich ein konstanter mittlerer Kristallitdurchmesser von 4-5 nm ein, wobei
aber mit zunehmender SiO-Schichtdicke mehr und metfdegye Kristallite zur Verteilung bei-
tragen. Dagulert sich auch in einem Wechsel von einer GaulR3verteilurdiihnere Schichten

zu einer Lognormal-Verteilungif die 100 nm dicke SiO-Schicht mit einer wesentlich breiteren
Verteilung (siehe Abbildung 3.2).
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For SiOgD/SiOZ-Ubergitter hat der-Wert keinen mefRbaren Einfluf? auf diedBe der Kristal-

lite. Geht man von einer volldhdig verlaufenen Disproportionierung der Schichten aus, so
resultiert der gil3er werdende-Wert bei gleicher Kristallitgd(3e in einer kleineren Anzahl der
Kristallite und somit in einer geringeren Dichte.
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4. Confinement-Effekte In
nanokristallinem Silizium

4.1 Quanten-Confinement und das PL-Signal der
Si-Nanokristalle

Reduziert man diaul3eren Abmal3e eines kristallinen Féslers auf die Gif3e der de Broglie-
Wellenkange der Elektronen in diesem Materialr(5i~10 nm) oder darunter, besémkt man

die Ladungstiiger Aumlich in diesen Strukturen. Man spricht dann je nach Dimension der ent-
standenen Struktur von Quantenfilmen (2D), Quant@men (1D) oder Quantenpunkten (0OD).

Die raumlich Besclhiainkung (engl.: confinement) der Ladungsger hat einen grof3en Einfluf3

auf die Bandstruktur und die Zustandsdichte des Beptks (siehe Abbildung 4.1). Digif

das Bloch-Modell begitigte Voraussetzung eines unendlich fortgesetzten periodischen Atom-
gitters, welche die Ausbildung von Bandstrukturen @rklind die diskreten atomaren Energien
aufhebt, gilt nicht mehr. Bei einer Reduzierung der Fégikrstruktur bis auf 0 Dimensionen
(Quantenpunkte) kommt es zur Ausbildung von disktreten Energieniveaus. Die Energiesepa-
ration der Energieniveaus in den Quantenpunkten steigt mit kleiner werdender Quantenpunkt-
groRRe.

Besonders an direkten Halbleitern wurde der Quanten-Confinement-Effekt und sein Einflul3 auf
ihre optischen Eigenschaften untersucht. Die durch diesen Effe&hderten Eigenschaften

von direkten Halbleiter-Strukturerbknen sehr einfach durch die effektive Massenapproxima-
tion abgeschtzt unduber PL-, PLE- und Einzelguantenpunktspektroskagierpiift werden
[127,/128] 129, 130]. Bei indirekten Halbleitern hingegen treten eine Vielzahl von Problemen

a) b) c) d)

DOS
DOS
DOS
DOS

el TN I

E E E

-
E

Abbildung 4.1: Reduzierung der Dimensionen vom Volumenkristall (a) bis zum Quantenpunkt (d) mit
der dazugebrigen Diskretisierung der Zustandsdichte (DOS) in ihren Energiewerten[nach [126].
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auf: die verglichen mit direkten Halbleitern sehr geringigergangswahrscheinlichkeiirf ei-

ne Elektron-Loch-Rekombination, die Beteiligung von Phononen unterschiedlicher Energien
an der Rekombination und die schwer kontrollierbaren Obaen#nzustnde und Grenzikthen
erschweren eine Interpretation der optischen Messungen. So kam es nach der Entdeckung ei-
nes effizienten Raumtemperatur-PL-Signals vorbpem Si im sichtbaren bis NIRI[5] 6] zu
einer regen Diskussioiber den Ursprung dieser Lumineszenz. Verschiedene Modellenf
terschiedliche Lumineszenzbanden im $@der an nc-Si wurden zur Eédung herangezogen.

In Abschnitt 3.5 wurde auf einige in dieser Diskussion &mten Mechanismeraher einge-
gangen. Aus Tabelle 3.2 erkennt man jedoch, daf? die meisten dieser Mechanismen PL-Signale
in anderen Energiebereichen erzeugen. In dem hier diskutierten Bereich von 1,3-1,9 eV kom-
men nur Siloxene, amorphe Si-Cluster oder Si-Nanokristalle als Ursprung des PL-Signals in
Frage. r pordses Silizium wurde eindrucksvoll der Quanten-Confinement-Mechanismus als
hauptéchliche Ursache der NIR-Lumineszenz durch das Auftreten von Si\J®hononen

im resonant angeregten PL-Spektrum bei tiefen Temperaturen nachgewiesen [35] und im De-
tail charakterisiert[7]. Br nanokristallines Si in SiQkonnten solche Messungen jedoch nicht
oder nur teilweise durchgéirt werden. Der Zusammenhang zwischen dem im NIR detektier-
baren PL-Signal und dem Auftreten von Si-Nanokristallen ist zwar anerkannt, aber es werden
unterschiedliche Mechanismen der Photonenabsorption und -emission diskutiert. Dabei wer-
den alternativ zum Quanten-Confinement-Modell Oketenzugtnde der Si-Nanokristalle als
moglicher Ursprung des PL-Signals genannt [28]. Eine Kombination von Absorption durch die
Si-Nanokristalle und einer Rekombinatidgiber die Oberfiche wird in [29] 30, 31] erahnt.
AulRerdem wurde auch die dglichkeit betrachtet, dal3 Obe&rfihendefekte zaszliche loka-
lisierte Zusénde in der Si Bandcke bilden. Auch in diesem Falliwde die Emissionsener-

gie des PL-Signals kristallitfienablngig sein, diese Al@ngigkeit vare aber nicht mit dem
Quanten-Confinement-Modell beschreibbar [131].

Der fur potdses Si erbrachte Nachweis von im Raum begakien Exzitonen als Ursprung des
Lumineszenzsignals setzt eine hohe Lumineszenzin& gt Proben voraus. Diese hohe In-
tensift ist durch Herstellung von mehreren 0@ dicken pobsen Si Schichten aglich, aber

bei durch lonenimplantation oder Abscheidung von sidigbmetrischen Oxiden hergestellten
Kristalliten nur schwer realisierbar. Das in dieser Arbeit vorgesteld®@gnkontrollierte Her-
stellungsverfahren von Si-Nanokristallen é@glicht erstmalig eine sehr schmaledBenvertei-

lung der Kristallen mit einer ausreichenden Lumineszenzint@nsitehe Kapitgl]3). Dadurch

ist es ndglich rAaumlich eingesclimkte Elektron-Loch-Paare in Si-Nanokristallen auahiri-

stallite in dinnen oxidischen Schichten nachzuweisen und ihre Eigenschaften zu charakterisie-
ren, wie es in diesem Kapitel gezeigt werden soll.

4.2 Das Quanten-Confinement-Modell

Geht man von einer durch das Quanten-Confinement-Modell beschreibbaren Uisadhas f
PL-Signal des nanokristallinen Si aus, so wird ein Photon durch die Rekombination von ei-
nem Elektron aus dem Leitungsband (CB) und einem Loch aus dem Valenzband (VB) gene-
riert. Si ist ein indirekter Halbleiter. Das Maximum des Valenzbandes liegt im Mittelpunkt
der Brillouin-Zone, aml'y5-Punkt, das Minimum des Leitungsbandes ist 6-fach entartet und
liegt an denA; = (0,86 0 0)= Punkten. Das bedeutet, dal3 aufgrund der Impulserhal-
tung eine Elektron-Loch-Rekombination nur unter Beteiligung eines oder mehrerer Phono-
nen stattfinden kann (siehe Abbildung]4.2a). Ein in Séhgebetteter Si-Nanokristall kann

als Quantentopf aufgefaldt werden (siehe Abbildung 4.2b). Diese Eardaig der Wellen-
funktionen von Elektron und Loch bewirkt eine Aufweitung der Si-Béao#e. Zu&tzlich
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Abbildung 4.2: Schematische Bandstruktur und Elektron-Loch-Rekombination in kristallinem Si (a)
verglichen mit einer Rekombination in Si-Nanokristallen (k,c) [132].

nimmt laut der Heisenbergschen Unaderelation die Unsdrfe im k-Raum durch die Ein-
schiankung im Ortsraum zu (siehe Abbildungl4.2c). Rewert der Blochwelle ist dann kei-

ne gute Quantenzahl mehr und ditbergang ohne Phononenbeteiligung wird immer wahr-
scheinlicher. Deshalb und aufgrund ded@erenUberlappung von Elektron- und Lochwel-
lenfunktion steigt didJbergangswahrscheinlichkeiirfeine Elektron-Loch-Rekombination mit
abnehmender Kristallgfie [133]. Die durch den beschriebenen Quanten-Confinement-Effekt
bedingten Veiinderungen in den Eigenschaften des nanokristallinem Si gbgenlem Si-
Volumenkristall lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e Durch den von dem Kristall umgebenden Oxid gebildeten Quantentopf kommt es zu einer
Aufweitung der Si-Bandlcke. Die Aufweitung nimmt mit abnehmender Kristalliéye
zu [5,/6].

e Elektron-Loch-Rekombinationen finden haujklich unter Phononenbeteiligung statt.
Das starke Confinement von Elektron und Loch im Ortsrauhrtfjedoch durch die
Unsclarferelation zu einem §Rererlberlapp der Wellenfunktionen im Impulsraum und
dadurch zu einer wachsendebergangswahrscheinlichkeit von Elektron und Loch ohne
Phononenbeteiligung mit abnehmender Kristaltifgg [133, 134].

e aufgrund der@aumlichen Nahe von Elektron und Loch kommt es zu einerédnien exzito-
nischen Bindungsenergie gegier dem Volumenkristallwert. Diese éifite Bindungs-
energie nimmt mit kleiner werdender Kristallitgse zu[[135, 136].

e Durch den stark beschinkten Exzitonradius kommt es zu einer@rten Austauschener-
gie von Elektron und Loch, was sich in eineaiteren Singulett-Triplett-Aufspaltung
ausdiickt [35,[137] 138,17].

Im folgenden soll auf die theoretischen Grundlagen dieser Eigenschafteravonich be-
schiankten Elektron-Loch-Paaren eingegangen werden, um aterspuch experimentellf
das in dieser Arbeit betrachtete Materialsystem nachzuweisen.

4.2.1 Das quantenmechanische Modell des Quantentopfes

Betrachtet man den Einflu3 eines Quantentopfes auf Elektron oder Loch getrennt und ver-
nachhssigt man die Elektron-Loch-Wechselwirkung und die Wechselwirkung der Elektronen
bzw. Locher untereinander, so kann man den HamiltonoperatoElektron oder Loch wie
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folgt ausdiicken:
2

~ I 9
H =3 2=V (), (4.1)

wobei V' (r) demaulReren Potential und der Masse von Elektron oder Loch entspricht. Zur
Vereinfachung sei im Folgenden ein eindimensionaler Quantentopf mit unendlich hoher Barrie-
re betrachtet. Die zeitunaihgige Form der Schdinger-Gleichung lautet somit:

d*p _ 2m

dz? R’
mit £ als Energieeigenwert. Geht man von einer unendlich hohen Barriere als Quantentopf-
grenzen und einem rechteckigen Potentialverlauf aus (siehe Abb{ldunp 4.2.1al'se fir

| x |< aundoo fur| z |> a. Die Losungen dieser Gleichungen sind mehrfach in der Literatur
nachzulesen, z.B. in [139]. Als geradédungen erélt man:

(V(x) = E)y(x), (4.2)

| Acos(kx) |z|<a
Y(z) = { 0 |2 |>a (4.3)
und als ungeradedsungen:
| Asin(kz) |z |<a
Y(z) = { 0 |z |>a (4.4)
mit
2mE
ka = ;:Ln a= ng (4.5)
Somit ertalt man als Energieeigenwerte:
h? 9
E, = ; =1,2,3,4,... 4,
e @5

mit D als Durchmesser des QuantentopfBs=£ 2a). Die kontinuierliche Bandstruktur spaltet

in diskrete Energieniveaus auf, deren energetischer Abstand quadratisch zunimmt und von der
Ausdehnung des Quantentopfes abt. Geht man nun von einer endlichedhd des Quan-
tentopfes mit einer PotentiadheV; aus (siehe Abbildung 4.3b), so ist die Wellenfunktion der
EnergieE mit 0 < E < V; auBBerhalb des Quantentopfes ungleich Null und maaleiir die
Wellenfunktion als geradedsungen:

| Acos(kz) |z |<a
@D(l’) - { efaz | T |> a (47)
und als ungeradedsungen:
| Asin(kz) |z |<a
w(l‘) - { ieiqm | €T |> a ) (48)

mit ¢ = /2m(Vy — E)/h. Das bedeutet, dafl? die Wellenfunktion auf3erhalb des Quantentop-
fes exponentiell al@llt und die Sarke des Abfalls von der &he der Potentialbarriere adnigt.

Auch fur diesen Fall kommt es zur Ausbildung von diskreten Energieniveaus, deren Energie
mit kleiner werdendeni;, abnimmt. Ein Si-Nanokristall in SiQstellt in erster Mherung
einen kugelsymmetrischen Potentialtopf dar. Dislingen eines kugelsymmetrischen Potenti-
altopfes sind Linearkombinationen aus dera@then Bessel- und der spischen Neumann-
Funktion. Die qualitativen Schluf3folgerungen bglich der Ablangigkeit der Eigenenergien
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Abbildung 4.3: Wellenfunktion in einem Potentialtopf mit unendlich hohe@hden (a) und mit einer
endlich hohen Barriere (b) [139].

und der Wellenfunktionen von der Potentidlite lassen sich jedoch aus dem eindimensionalen
Fall ibernehmer [140]. Das bedeutet, dal? in einem Si-Nanokristall durch eine Elektron-Loch-
Rekombination ein Photon mit einerddderen Energie als die Si-Bafidke emittiert werden
kann. Die Energie des Photons nimriat kleiner werdende Kristalle zu undrfeinen flacheren
Potentialtopf ab.

4.2.2 Exzitonen in Si-Nanokristallen
Bindungsenergie der Exzitonen

Werden die Elektron-Loch-Wechselwirkungen in einem Kristallllo&sichtigt, so setzt sich

der Hamiltonoperatorifr das Gesamtsystem im Potentialtopf aus den AnteilerEfektron

und Loch und dem Wechselwirkungsterm zwischen Elektron und Loch zusammen. Eine sehr
vereinfachte Form des Hamiltonoperators die nur die Coulombwechselwirkung beinhaltet und
z.B. Vielfachwechselwirkungen vernaélskigt lautet dann:

? R’ e?

v _ 2 2
H = Vre o Vi T

(4.9)

2Me go|re—mnl’

wobeir, fur den Ort des Elektrons,, fir den des Loches steht und, und m,, fur Elektron-
und Lochmassez, ist die Nullfrequenz-Dielektrizétskonstante des Materialsot man mit-
tels dieses Hamiltonoperators die zeituraatdige Schisdingergleichung, edit man eine um
die exzitonischen Bindungsenergi® verringerte Energieaufweitungif die Elektron-Loch-
Rekombination, die hier auf die Coulombenergie reduziert wurdd. die Bindungsenergie
eines Exzitons im Volumenkristall et man als bsung der Gleichurig 4.9 [111]:

Eg = R—, (4.10)

77,2
mit n als ganze Zahl un&* als Rydberg-Konstante des Exzitori: ist definiert durch:

4
Reo He

= — 411
2h%e?’ ( )
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mit 1, als effektive Exzitonmasse. Die effektive Exzitonmagds kich aus der isotropen effek-
tiven Elektronenmasse und der Lochmasse:;, berechnen [141]:

111
S= (4.12)

noooms o omy

Dabei setzt sich die isotrope effektive Elektronenmasse aus transvensaled longitudinaler
my Elektronenmasse zusammen:

W=

my = (my X my X my)3. (4.13)

Die Naherung der isotropen Elektronenmasse gilt nur, wenn sich der Einfluf3 von longitudinaler
und transversaler Masse auf die Gesamtmasse nicht durch den Confinement-Effekt erheblich
andert. Da im Falle der Quantenpunkte ein Confinement in allen drei Raumdimensionen statt-
findet, kann diese Definition der isotropen Masse ab&ung angenommen werden.

Die exzitonischen Bindungsenergiarfden Si-Volumenkristall wird mit 14,3 meV angege-

ben [142]. Im Fall von Si-Nanokristallen kommt es aufgrund des starken Beddams von
Elektron und Loch im Ortsraum zu einer Biung der Bindungsenergie auf bis zu 0.3 eV
[143]. Trotz dieser @aumlichen Einscléankung des Exzitonfiberschreitet der Exzitonradi-

us die Gitterkonstante einer Einheitszellen. In einem solchen Fall spricht man von Wannier-
Exzitonen. Die AbAngigkeit der Bindungsenergie des Exzitons von der Kristatliidgrkann

mit —3.572¢?/(eod) abgeschtzt werden[[135, 136]. Da die Bafidkenaufweitung aufgrund

der Diskretisierung der Energieniveaus durch das Quantentopfprinzip und die dem entgegen-
wirkende Erldhung der Bindungsenergie experimentell nur schwer zu trennen sind, wird im
folgenden die Nettoenergieaufweitung unter dem Begriff Confinement-EnBggzeisammen-
gefal3t. Das geschieht analog zu vielen anderen experimentellen Arbeitén [B5, 133, 7, 99]. In
den meisten theoretischen Betrachtungen wird der U&epnung der Bindungsenergie Rech-
nung getragen und ebenfalls die Nettoenergieaufweitung berechnet (siehe z.B. [135]).

EinfluR einesaul3eren Magnetfeldes

Eine vergblRerte Bindungsenergie des Exzitons kann z.B. durch die Eigenschaften des Exzitons
in einem Magnetfeld nachgewiesen werden. Die Wechselwirkung aufésres magnetisches

Feld mit dem Bahndrehimpuls des Elektrons und bewirkt eine Energieaufspaltun@? gksm
Lamorp&zession (Zeeman Effekt). Die dabei entstandene Energieaufspaltung der Elektronen-
energieniveaus béigtqHh/(2m*c). Im Fall von Exzitonen kommt es zu eingberlagerung

von Coulomb- und magnetischer Wechselwirkung. Solange die Rotationsenergie durch die
Bindungsenergie des Exzitons bestimmt ist, kann man das magnetische Feidets Sirung
ansehen. Die $tungstheorie nutzend, kann man die Deformation der Wellenfunktionen als
Mischung unterschiedlicher Zéstde verstehen, dem Grundzustand ohne Bahndrehimpuls und
eines einfach angeregten Zustandes. Das resultiert in einem Bahndrehimpuls, der proportio-
nal zumaul3eren Feld ist. Da die Energie eines Dipols im Magnetfeld auch proportional zum
aulBeren Feld ist, edlit man eine diamagnetische Energieverschieb¥g,(,..,) der Exziton-
energie, die quadratisch mit deimf3eren Magnetfel® skaliert [144] 145, 126]:

B2, (4.14)

Dabei stehtp fur den Exzitonradius ung fur die effektive Exzitonmasse, wie sie in Glei-
chung 4.1P eingéihrt wurde. Bei sehr hohe&uReremB-Feld wird die Deformation der Wel-
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lenfunktion sehr stark. Die Energieverschiebung wird lineai jiparallel zum ersten Landau-
Niveau [145]:

ALy, = 171@ (4.15)

2 p

Dieser Wechsel, von einer parabolischen zu einer linearerdaidigkeit der Energieverschie-
bung vom magnetischen Feld, findet statt, wenn der Exzitonenradius den Wert der magnetischen
Langel (I = \/h/eB) annimmt oder, mit anderen Worten, die Rotationsenergie des Elektrons
die exzitonische Bindungsenergiberschreitet. Somit kann durch die B-Feld-Ablyigkeit der
Energie des Elektron-Lochpaares der Exzitonenradius sowie die exzitonische Bindungsenergie
abgeschtzt werden.

Austauschwechselwirkung des Exzitons

Eine weitere Wechselwirkung zwischen Elektron und Loch liegt in ihrer Eigenschatft als Fermi-
on, also Spir%-TeiIchen, begindet. Man kann die Entartung des Bahndrehimpulses vom Va-
lenzband des Si-Volumenkristalls, aufgrund der durch den Quanten-Confinement-Eftégkt erh
ten Elektron-Loch-Wechselwirkung, als aufgehoben betrachten [143, 35] und somit bei Elek-
tron und Loch von einem Spi%\ ausgehen. Dadlhrt, entsprechend der Hundschen Regel, zu
einer Aufspaltung jedes lokalisierten Exzitonzustandes in einen Singulett- und einen Triplett-
Zustand, wobei der Triplett-Zustand eine kleinere Energie hat und die Aufspaltungsenergie als
Austauschwechselwirkungsaufspaltuady, bezeichnet wird[[146]. Der Triplett-Zustand ist
normalerweise ein verbotenétbergang, der aber aufgrund der Spin-Bahn-Wechselwirkung
und der nicht perfekt sgtrischen Form der Kristallite leicht erlaubt wird [147]. Somit nimmt
die strahlende Lebensdauer des Triple&rgangs einen endlichen Wert an. Die Temperatu-
rabhangigkeit der strahlenden Lebensdauer des aufgespaltenen ZustdsidgsH als thermi-
sches Gleichgewicht aus Singulett- und Triplett-Lebensdauer beschreiben [35]:

(4.16)

1+ Lexp(—2Es
TI'(EyT) = Ttrip ( S p( kBT) ) )

1+ 327:; exp(—ﬁfo
wobeiT,, fUr die strahlende Lebensdauer des Singulett-Zustands,ynflir den des Triplett-
Zustandes steht. UF nanokristallines Si wurdenif AE, Werte zwischen 5 und 20 meV be-
obachtet[[35, 137, 138] 7]. Das entspricht einer aufgrund des Quanten-Confinements sehr viel
groReren Energieaufspaltung als tlen Si-Volumenkristall vol\ E, < 0, 15 meV [146]. Die-

ser Umstand und auch die in_[35,[7, 148] beschriebene Zunahma ¥@rmmit zunehmender
Detektionsenergiealdt sich durch die Aldngigkeit vonAE, von Austauschintegralif Lei-
tungsbandminimum und Valenzbandmaximum J, sowie defi#ariden Funktion des Exzitons
é(re,ry,) erklaren [146]:

7
AE, = E/d%« | (e, ) |2 . (4.17)

AE, ist proportional zur aumlichenUberlappung der Wellenfunktionen von Elektron und
Loch. Fur Si-Nanokristalle ist durch Quanten-Confinement-Effekte diekmrlapp sehr viel
grolRer als @ir den Volumenkristalle in dem diese Aufspaltungsenergie kaum eine Rolle spielt.
Die Integration der Gleichung 417 ergibt eine AblgigkeitAE, « (ax/R)*Ey puk, Wobei

ay, und E 5 die Werte fir Exzitonenradius und Austauschenerdie den Volumenkristall
darstellen und R der Radius des Nanokristalls ist|[149, 150].
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Exzitonenmigration

Einen grol3en Einflul3 auf verschiedene Messungen und diagagkeit inrer Ergebnisse von
der KristallitgioRe hat eine kgliche Migration der Ladungstger zwischen den einzelnen Na-
nokristallen. Durch die stark ebhte, exzitonische Bindungsenergie wird bei Si-Nanokristallen
von einer Migration der Exzitonen ausgeganden[137,/138, 147]. Durch die Migrati@moest
sich das Zerfallsgesetz der Exzitonendichte+tan Nanokristall verglichen zu einem isolierten

Kristall [151]:
NE) N NS p )+ Pui(). (4.18)

dt Ty _TTH

Wobei P;; fur die Wahrscheinlichkeit steht, daf3 ein Exziton von det@n zumj-ten Kristall
wandert. P;; hangt von der Energiedifferenz zwischen den beiden Kristaltes;{) zwischen
denen die Exzitonenmigration stattfindet, inrem Abstatngd (nd der Barrierendhe die durch
die oxidische Matrix zwischen den Kristallen besteht, ab:

P, = vexp(—ri;) far AE; <0, (4.19)
AE..
P; = vexp(—nri)exp <— k: ;j) far ALE;; > 0. (4.20)
B

v steht fir Frequenz mit der ein ,,hopping”(Migrations)-Versuch des Exzitons im Nanokristall
erfolgt und in~ geht die Barrierenthe aufgrund der oxidischen Matrix zwischen den Kri-
stallen ein. Dieser Mechanismus wird als ,,trap-controlled hopping” Mechanismus bezeichnet
[138,/151]. Er geht von einem Zusammenwirken von Exzitonenmigration, hier ,,hopping” ge-
nannt, und dem Einfangen von Exzitonen in sogenannten ,,traps”, also Exzitonenfallen, aus.
Als ,,trap” kann ein Nanokristall, je nach Temperatur, aufgrund seiner guten Isoliertheit oder
aufgrund der energetisctoheren, exzitonischen Zistden der benachbarten Kristallite wir-
ken. Bei tiefen Temperaturen spielen diese terapar Fallen ein grof3e Rolle,akrend bei
hohen Temperaturen die ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit der Exzitonen steigt. Das bedeutet, bei
tiefen Temperaturen wird die Gleichupg 4.20 durch den Tetpi—AE;; /kgT') dominiert und

bei bheren Temperaturen durch den Temp(—~r;;), was sich in der Zeit- und Temperatu-
rabrangigkeit eines exzitonisch generierten PL-Signals wiederspiegelt.

CEe.
7 —_—S
E .‘J_.g::. AEy
B A4 i < | AEy T X
A ?
Ec v i EinfluB eines EinfluR der . Triolett
4 Quantentopfes erhohten _ Einflul S'in t-t
Si Volumen- auf Elektron  exzitonischen €ines auBeren A 'f"gulf -
Egoo(Si)| J  Kristall und Loch Bindungs- Magnetfeldes urspaltung
AN getrennt energie
Y

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung der Eirdbe der verschiedenen Quantenmechanischen Ef-
fekte auf die Energiedifferenz von Elektron und LochH,_). Dabei wird mit E¢ die Confinement
Energie, mittg die exzitonische Bindungsenergie, Mifq;,m, die diamagnetische Aufspaltung durch
einaulReres Magnetfeld und mkF, die Wechselwirkungsaufspaltung von Elektron und Loch bezeich-
net. Die Absolutwerte der einzelnen Energien sind nicht mal3stabsgetreu abgehidetd Eg konne
Werte von einigen 100 meV annehmen ukd, und A Eg;.mae betragen einige meV, je nach@e der
Kristallite.
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Zusammenfassend sind in Abbildung]4.4 die energetischeréBeitter einzelnen beschriebe-

nen Confinement-Effekte auf die Energiedifferenz von Elektron und Loch noch einmal schema-
tisch dargestellt. Dabei wurde bei dem Einflu3 eiaeBeren Magnetfeldes auf die diamagne-
tische Energieverschiebung besafikt. Das setzt ein Magnetfeld voraus, was nicht stark ge-
nug ist um schon eine lineare Energieverschiebung zu beobachten (siehe Glgichjing 4.15). Die
Exzitonendiffusion wird in dieser Darstellung vernaitdigt. Sie \irde energetisch jedoch

nur durch die Thermalisierung, also dadurch wirken, daf} die Exzitonen zu dem energetisch
gunstigsten Zustand diffundieren. In Abbildung]4.4 werden jedoch nur die unterschiedlichen
Einflusse auf ein einzelnen Si-Nanokristalle betrachtet.

4.3 Anregungsleistungsabingigkeit des PL-Signals

Da ein grol3er Einflu3 von der Leistungsdichte auf die Form und das Irésv&thalten des
PL-Signals der Nanokristalle bekannt st [7], wird in diesem Abschnitt die Leistungsdichtenab-
hangigkeit des PL-Signals untersucht. Die Bedingungen und der Auiiralief PL-Messungen

sind in Abschnit{ 3.6 beschrieben. Die Breite des Eintrittsspaltes des Spektronigteis f

im folgenden beschriebenen Messungen ist 360 Zur Anregung wird ein HeCd-Laser mit
einer Anregungsenergie 3.82 eV verwendet. In der Abbildung 4.5 ist dia#dibkeit der PL-
Intensitit der Probenserie A von der Anregungsleistung dargestellt. Wie die Anpassuig f
Probe A5-4c (5 nm SiO-Schichtdicke) zeigt (rote durchgezogene Linie), ist dies;glgkeit

tber 4 GbRenordnungen linear. ErstrfAnregungen im Bereich von 1W/é&kommt es zu ei-

ner SAttigung der PL-Intensit was mit einer leichten Blauverschiebung der Lumineszenzbande
einhergeht (siehe Abp. 4.6). Diesatsgung ist durch das Eintreten von Auger-Prozessen zu
erklaren. Durch das Generieren eines zweiten Elektron-Loch-Paares in dem selben Nanokri-
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Abbildung 4.5: AnregungsleistungsaBhgigkeit der PL-Intensit der unterschiedlichen Proben bei ei-
ner Anregung mit 3.82 eV. Die rote Linie ist eine lineare Anpassung der Daten der Probe A5-4c.
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Abbildung 4.6: AnregungsleistungsaBhgigkeit der Veinderung der PL-Emissionsenergie der unter-
schiedlichen Proben bei einer Anregung mit 3.82 eV. Dargestellt ist die Differenz der Emissionsenergien
bei der jeweiligen Anregungsleistung bezogen auf die AnregungsleistungvtdT2 W/cm?. Die er-

ste Zahl im Probennamen vor dem Bindestrich bezeichnet dietungliche SiO-Schichtdicke (siehe

Tabellg 2.P)

stall wird die durch die Rekombination eines Elektron-Loch-Paares freiwerdende Ernergie f
die Selbstionisation zur Vaigung gestellt. Die Lebensdauér diesen Augerprozel3 ist in der
GrofRenordnung einiger Nanosekunden 152,/ 153]. Er ist verglichen mit einer Elektron-Loch-
Rekombination mit einer Lebensdauer von mehreren Mikrosekunden, der bevorzugte Prozel3.
Die Generations-Rekombinationskinetik Nanokristalle mit mehreren Exzitonen lautet somit
[7]:

No = —NoG+ 2o,

Ni = NoG = NG =g 22, @.21)

Ny, = NiG— 22

N = No+ Ny + Ny,
wobei Ny, N1, N> der Anzahl der Kristalle mit O, 1 oder 2 Exzitonen entsprichty ist die
strahlende Lebensdauer eines Exzitons in einem Si-Nanokristatudie Abfallzeit fur einen
Augerprozel3 in einem Nanokristall mit zwei EXziton€h= o (Eex — Eqet) Lex, Mit I, als In-
tensiitsfichendichte der anregenden Photonendaliid, — F4.;) bezeichnet den anregungs-
und detektionsenergieadhgigen Absorptionsquerschnitt der Nanokristalle. Der Einflul3 der
Abhangigkeit eines in einem Kiristallit schon vorhandenen Exzitons auf den Absorptionsquer-
schnitt wird in diesem Fall vernacidsigt. Aus dem Gleichungssystém 4.2Z4(3tl sich die
Abhangigkeit der PL-Intensit von der Anregungsleistung ableiten:

NU(Eex - Edet)lex
1 + [exU<Eex - Edet>Trad(Edet> '

Gleichung 4.2P zeigt einen lineaf@ -/..-Zusammenhang bei niedriger Anregungsleistung.
Bei einer unendlich hohen Anregungsleistung ist die PL-Intaéhsiuf ein Photon pro Na-

[PL X (422)
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Abbildung 4.7: PL-Spektren der auskristallisierten Probenserie A. Die Spektren sind auf die Anzahl der
nach der Temperunigorig gebliebenen Perioden normiert (siehe Kapitel 3). Die SiO-Schichtdicke ist an
den dazugeirigen Spektren noch einmal vermerkt.

nokristall pro Exzitonlebensdauer limitiert. Das &kl die eintretende &tigung bei etwa

1 W/cn?. Zum Vergleich: bei passem Si tritt eirahnlicher Effekt bei etwa 2 W/chi7] auf. Da
0(Eex — Eaet) UNdTraq( Faer) Mit grofRer werdenden Kristalldurchmesser wachisen [154], tritt der
Sattigungseffektiir groRere Kristalle schon bei einer kleineren Anregungsleistung éireife
Ensemble von Kristallen unterschiedliched@e bedeutet das, dal sich die gesamte PL-Bande
zu hoheren Energien verschiebt, da dié@eren Kristalle als erste durch den Augereffekt keine
Lumineszenz mehr zeigen (siehe Abbildling 4.6). Um diesen Efteldie giRen- und tem-
peraturabhngigen Messungen ausschliel3en aarlen, wurde eine Anregungsleistungsdichte
von 5 mW/cni fur die folgenden Messungen gahlt. Fir diese Bedingungen kann man von
einer linearen Ab&ngigkeit der PL-Intensit von der Anregungsleistung und der Kristalldichte
ausgehen.

4.4 Die PL-Emissionsenergie

4.4.1 Kiristallitgr 6Renablangigkeit der PL-Emissionsenergie

In Abbildung[4.7 sind die PL-Spektren der auskristallisierten Proben der Serie A dargestellt.
Um die Intensi&ten besser vergleichen zarkhen, wurden die ursinglichen Spektren auf die
nach der Temperung noch vorhandene SiOSReriodenzahl normiert (siehe Abschfitt]3.2).
Die PL-Intensi#t steigt fir dinner werdende SiO-Schichten zwischen 6 und 4 nm analid f
dann wieder iir die Proben mit SiO-Schichtdickéidner als 4 nm. Diese Aldimgigkeit der
PL-Intensi&it von der SiO-Schichtdicke wird durch drei unterschiedliche Effekte beeinfluf3t:
der mit der Kristallitgb3e wachsende Absorptionsquerschnitt (siehe Absghnijtt 4.3), die stei-
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gende Elektron-Loctlbergangswahrscheinlichkeiirfkleiner werdende Kristallite (siehe Ab-
schnitt[4.2, [[7]) und die Kristallitdichte in den Schichten. Durch die gegeide Tendenz

der KristallitgidpRenablngigkeit von Absorptionsquerschnitt udbergangswahrscheinlichkeit

lalt sich die Schichtdickenadhgigkeit der PL-Intensit generell eridren. Weiterhin ist eine
Verringerung der Flchendichte der Si-Kristallite bei sehirthen SiO-Schichten vorstellbar, da

die durch eine Umordnung des SiO in Sind Si entstehenden, urgmglich amorphen Clu-

ster (siehe Kapitél|3) zu einer Limitierung der Si-Diffusidarnfen lonnen.

Deutlich ist die Blauverschiebung mitidner werdenden Schichten, d.h. kleineren Kristalliten,
zu sehen. In Abbildung 4.8 ist diese energetische Verschiebung relativ zur SiiBea@l.17e

eV bei 5 Kund 1.11 eV bei 300 K) mit Confinement-Energie-] bezeichnet und als Funk-

tion der KristallitgibRe dargestellt. Die Kristallitgfie wurde durch &itgendiffraktometrie-
Messungen (siehe Absch.3) bestimmt. Die rote durchgezogene Linie zeigt di®béste
Anpassung, wobeb fur den Durchmesser der Kristallite steht. Die gezeigte Anpassung weicht
deutlich von einer quadratischen Adtgigkeit (blaue Linie Abbildung 4.8a) ab. Der Expo-
nent X nimmt bei einer Temperatur von 5 K den Wert #@1 und bei 300 K 0.640.07

an. Beide Werte sind geringer als theoretische Vorhersagen und experimentelle Ergebnisse
fur vergleichbare Systeme. Aus der effektiven Masaeenung ergibt sich ein Expone#t

von 2 (siehe Abschnift 4,.2). Genauere Berechnungen mittels LCAO Methode [135] oder der
Zwei-Partikel-Naherung([155] ergeben einen Exponenten von 1.39. Dieser Wert konnte expe-
rimentell fur potdses Sil[133] und Si Nanokristalle hergestellt aus der Gasphase [98fipest
werden. Der sehr geringe Exponeiit flie in dieser Arbeit hergestellten Proben kann zwei
Grunde haben. Eine agliche Erkhrung ist, dal3, aufgrund vondhiometrieschwankungen

der SiGQ-Matrix, eine effektiv niedrigere Banidtke, verglichen zu thermischem Si@en Kri-

stallit umgibt. Das fihrt zu einem erbhten Anteil der Wellenfunktionen von Elektron und
Loch in der oxidischen Matrix (siehe Abschijitt 4]2.1) und zu einer kleineren Energieverschie-
bung bei gleicher Kristallitgi3e. Eine zweite Erkrung ist, dal’ die hohe Dichte und die gute
Ubereinstimmung in der ®Re der Kristallite eine Diffusion der Exzitonen zwischen den ein-
zelnen Kristalliten erraglicht (siehe Abschnift 4.2.2). Der dort beschriebene ,,trap-controlled
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Abbildung 4.8: Grolenabhngigkeit der Confinement-Energie der Si Nanokristalled) 5 K and

b) 300 K. Die Gibl3e der Kristallite wurdéiber Rontgendiffraktometrie-Messungen bestimmt und die
Confinement-Energie ist die energetische Verschiebung relativ zur SiiR&edbei der jeweiligen Tem-
peratur. Die rote durchgezogene Linie ist ein’DAnpassung mit einenX -Wert von a) 0.8-0.1 und b)
0.64+0.07. Die blaue, durchgezogene Linie in a) stéintinenX -Wert von 2.
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Abbildung 4.9: Temperaturabdngigkeit der PL-Emissionsenergi@ar fausgewhlte Proben der Serie

A und fur die Probe B4-4c. Die erste Zahl im Probennamen vor dem Bindestrich bezeichnet die ur-
spiiingliche SiO-Schichtdicke. Probenserie A stdint lbergitterstrukturen mit 30 Perioden und die
B4-4c fur eine Probe mit 45 Perioden (siehe Tablellg 2.2)

hopping’-Mechanismudihrt bei foheren Temperaturen zu einer Thermalisierung der Exzito-
nen, d.h. die Exzitonen diffundieren in den energetisch niedrigsten Zustand. Somit tragen vor
allem die gbRReren Kristallite zum PL-Signal bei. Der étite Exponenk bei einer Temperatur

von 5 K verglichen mit 300 K sprichtif die zweite Erkhrungsvariante. Bei tiefen Tempera-
turen wird der ,,trap-controlled hopping”-Mechanismus immer mehr von den Exzitonenfallen,
und weniger von der Exzitonenmigration dominiert wird (siehe Abschnitt}4.2.2), was zu einer
Erniedrigung des beschriebenen Effektes der Thermalisieiihng fDer verglichen zur Theo-

rie immer noch sehr geringe Exponextbei 5 K Mel3temperatur sprichiif eine Kombination
beider Erkrungsniglichkeiten. Das ist umso wahrscheinlicher, da eine verringerte Barriere
um die Kristallite herum auch eine é@itite ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit zur Folge hat (siehe

Gleichund 4.2D).

4.4.2 Temperaturabhangigkeit der PL-Emissionsenergie

Die Temperaturaldngigkeit der PL-Emissionsenergie von nanokristallinem Si sdlitesk-
zitonische Rekombinationen im wesentlichen der Temperatarapbkeit der Si-Bandicke
erhbht um die Confinement-Energie entsprechen[148]. Abbildunjg 4.9 zeigt das Temperatur-
verhalten der Emissionsenergieir fausgewhlte Proben der Serie A und Probe B4-4c. Die
Emissionsenergie steigiif fallende Temperaturen zwischen 300 K und 5 K um 40-50 meV (je
nach Probe). Der Volumenkristallweiirf Si liegt bei 50 meV[[142]. Beim Volumenkristall

ist jedoch ein lineares Ansteigen der Bdimkenenergie nur zwischen 300 K und 100 K zu
beobachten. Danach kommt es zu einattiung und die Bandckenenergigibersteigt den

Wert von 50 K nicht mehr. Abbildung 4.1L0 zeigt die Temperatuéadgiigkeit der Probe B4-4c
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in etwas feineren Temperaturschritten. Die rote, durchgezogenen Linie ist ein Anpassung mit
einer Funktion nach Cardona [111] der das Temperaturverhalten deriiBaadenergie,,,,
von Halbleitern mit folgender Formel beschreibt:

2
Egap(T) = Egap(O) —A <km_1 + 1) . (4.23)
eksT

A ist eine temperaturunakhgige Konstante uniX? ist die mittlere Phononenenergig,,,, (0)

steht tir den Energiewert, den man é@thwenn man den lineare Teil der temperatuiéaidigen

Kurve (150-300 K) gegen 0 K extrapoliert. Dieser Wert ist nicht zu verwechseln mit dem realen
Energiewert der Banidtke bei 0 K, der durch Extrapolation des Tieftemperaturteils der Kurve
ermittelt wird (fur Si 1,17 eV [142]). Er die Temperaturaingigkeit der Si Bandicke wird

flr Eg.p(0) der Wert 1.233 eV,iir A der Wert 0.064 eV und eine mittlere phononische Energie
72 von 32 meV angegebeh [142]iiFdie Anpassung in Abbildur]g 4.10 wurde die Tempera-
turablangigkeit der Emissionsenergie der Probe B4-4c zwischen 50 und 300 K mit derselben
Funktion angepaf3t. In diesem Fall athman eink,,,(0) von (1,471 £ 0.004) eV, ein A von

(0,019 £+ 0,005) eV und einif2 von (24 + 4) meV. Die Werte weichen nicht sehr stark von
den Werten des Si-Volumenkristalls ab. Die mittlere phononische Energie liegt etwas unter
dem Volumenkristallwert, was ein Einflul3 des Confinement-Effekts auf die Phononenenergie
darstellen Bnnte. DerA-Wert ist etwa um einen Faktor 3 kleiner als der Si Wert. Die Mel3-
werte stimmen sehr gut mit der Anpassungsfunktiberein, weichen abeiif Temperaturen
unter 50 K sehr stark von dem erwarteten Verhalten ab. Der Tieftemperaturteil der Funkti-
on wird durch die Elektron-Phonon-Kopplung dominiert, welche zu einer Erniedrigung der
Bandlickenenergieithrt. Eine zum Si-Volumenkristall vénderte Elektron-Phonon-Kopplung

in Si-Nanokristallen ist jedoch nicht bekannt. AuRerdem ist erst attighingsverhalten der
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Abbildung 4.10: Temperaturakéngigkeit der PL-Emissionsenergie der Probe B4-4c. Die rote, durch-

gezogene Linie entspricht einer Anpassung mit einer Funktion nach Cardona mit den imafiekt n
erlauterten Parametern.
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Abbildung 4.11: Temperaturabkdngigkeit des FWHM der Probe B4-4c.

Kurve bei 100 K zu beobachten, welches dann unter 50 K von einem deutlichen Energieanstieg
abgebst wird.

Dieses Temperaturverhalten des PL-Signals wird erwartet, wenn man von eine Exzitonenmi-
gration zwischen den Kristalliten ausgeht (siehe Abschniit|4.2.2). 8séfen Temperaturen

ist das PL-Signal von der Migration der Exzitonen dominiert, was zu einer Thermalisierung
der Exzitoneniihrt. Die Exzitonen diffundieren zu den Kristalliten mit der kleinsten Bandauf-
weitung. Das PL-Signal wird somit durch diedferen Kristallite dominiert. Bei sehr tiefen
Temperaturen wirken kleine Barialkenfluktuationen als Exzitonen-Fallen. Die Diffusion ver-
liert an Einflu3 und immer mehr kleinere Kristallite, mit eined@eren Bandicke, tragen zum
PL-Signal bei. Das PL-Signal verschiebt sich folglicin fiefere Temperaturen immer mehr zu
hoheren Energien. Diese E#éblng wird auch durch die V@nderung in der Halbwertsbreite
(FWHM) der PL Spektren mit der Temperatur untétat (sieche Abbildung 4.11). Zwischen

300 K und 100 K nimmt die Halbwertsbreite ab, um dann unterhalb von 100 K wieder auf
einem tbheren Wert, als urspinglich bei Raumtemperatur anzusteigen. In dem Bild der Exzi-
tonenmigration und -thermalisierung heif3t das, daf3 die thermische Energie bei Raumtemperatur
eine ertbhte Exzitonenmigrationswahrscheinlichkeit auch in Kristalle mit einer etwhsrien
Bandiicke erndglicht (siehe Gleichurig 4.20) und so auch kleinere Kristallite zu dem PL-Signal
beitragen Bnnen. Bei 100 K hat die Halbwertsbreite ihr Minimum, die Exzitonen thermalisie-
ren und rekombinieren vorrangig in dend@eren Kristalliten. Unterhalb von 100 K wirken
immer mehr Kristallite als Exzitonenfallen, wodurch immer mehr kleinere Kristallite zum PL-
Signal beitragen und somit die Halbwertsbreite immer mehr steigt. Daf3 bei hohen Temperatu-
ren eine breitere @Renverteilung der Kristallite zum PL-Signal badt als bei 100 K, erfrt

auch den im Vergleich zum Volumenkristall vermindertésWert in Gleichung 4.23. Da bei
Raumtemperatur eine Verteilung mit einem effektiv kleineren Kristallitdurchmesser das PL-
Signal generiert als bei einer Mel3temperatur von 100 K, kommt es zu einem flacheren Anstieg
des PL-Maximums in diesem Temperaturbereich verglichen mit dem Temperaturverhalten der
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Abbildung 4.12: PL-Spektren der Probenserie C. Die Welterde des PL-Maximums igfif C4-4c2E-7
828 nm, fir C4-4c2E-6 816 nm undif C4-4c2E-5 775 nm. Die Spektren wurden auf die Anzahl der
nach der Temperunigpriggebliebenen Perioden normiert.

Si-Bandlicke des Volumenkristalls.

4.4.3 Abhangigkeit des PL-Signals von der Kristallitdichte

Abbildung[4.12 zeigt die PL-Spektreiirfkristallisierte SiQ/SiO,-Ubergitter mit SiQ -Aus-
gangsschichtdicken von 4 nm und unterschiedliché&flerten (Probenserie C)iF Probe C4-
4c2E-7 und C4-4c1E-6 die aus Schichten mit einelVert von 1 und 1,2 bestehen, kommt es

bei fast gleicher PL-Intengit zu einer leichten Blauverschiebung der PL-Bande von 828 nm
zu 816 nm. Probe C4-4c5E-6<%1,5) hat eine wesentlich geringere PL-Inteéisund ist noch
weiter blauverschoben (775 nm), verglichen mit den anderen Proben der Semeadhsendes

z in den kristallisierten SiQ/SiO,-Ubergittern ist eine Verschiebung des Lumineszenzsignals
zu hbheren Energien beobachtbar. Dieser Effekt deutet entweder auf einen kleineren mittle-
ren Kristallitdurchmesser oder eine Unterbindung der Thermalisierung der Exzitonen hin. Da
die GioRenkontrolle auch bei diesent8hiometrien noch durch die Sjcschichtdicke von

4 nm dominiert wird, ist die Erldrung der Blauverschiebung aufgrund der unieérkiten Ex-
zitonenmigration die wahrscheinlichere. Der Abstand der Kristallite steht im Exponenten der
Gleichungen 4.20 urid 4.]19, welche die Migrationswahrscheinlichkeit eines Exzitons zwischen
zwei Kristalliten beschreibt. Eine kleinere Kristallitdichte, die in den TEM-Messungen eben-
falls nachweisbar war (siehe Abschiitt|3.2) ergibt eiriif3gre Entfernung zwischen zwei Kri-
stalliten, was eine reduzierte Migrationswahrscheinlichkeit zur Folge hat. Die daraus folgende
Verminderung der Thermalisierung der Exzitonenjatkt sich in einer Blauverschiebung des
PL-Signals bei gleicher Gfienverteilung, aber abnehmender Kristallitdichte, aus.
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Abbildung 4.13: Abhangigkeit der Energie des PL-Maximums vBA. Die rote Linie entspricht einer
E = Ey + a x B? Funktion mitEy = 1.6723 £ 0.0001 eV unda = (1.6 £ 0.1) x 107 eV/T2.

4.4.4 PL-Emissionsenergie unter Einfluf3 eines externen Magnetfeldes

Die PL-Messungen in Aldmgigkeit von einenaul3eren Magnetfeld wurden bei 77 K durch-
gefuhrt. Die Anregung erfolgte durch einen Ar-lonenlaser mit UV-Optik mit den Linien der
Wellenlangen zwischen 351-365 nm. Die Anregungsleistung auf der Probe betrug 20 mW und
das Signal wurde auf ein Spektrometer mit einer Spaltbreite vonuiD@kussiert. Es wurde

eine gepulstes Magnetfeld von bis zu 46 Teskrl&t verwendet. Die Probe war unter einem
Winkel von 45 zum Magnetfeld orientiert.

In Abbildung[4.13 ist die Abangigkeit der Energie des PL-Maximums der Probe A3-4c von
B? gezeigt, sowie eine Anpassung mit der Funktion= Ey + a x B?, mit B, = (1.6723 +
0.0001) eV unda = (1.6 £ 0.1) x 107%eV/T?. E, entspricht dabei der Barittke der ge-
messenen Kristallite ohriuRerem Magnetfeld und x B? steht fir die diamagnetische Ver-
schiebungtyiamag, Wie sie in Gleichung 4.14 eingdfrt wurde (siehe Abschn[tt 4.2.2). Durch
Einsetzen der Si-Wertéif transversale und longitudinale Elektronenmasse= 0, 98m, und

my = 0,19m,) in Gleichung 4.1B, sowie unter Verwendung der Lochmasge= 0, 54m.

erhalt man aus Gleichung 4.J12 eine effektive Exzitonenmasse vomQ,2@as eingesetzt

in Gleichung[ 4.1} einen effektiven Exzitonenradius von 3,8 nm ergibt. Dieser Durchmes-
ser von 7,6 nnubersteigt den mit Bntgendiffraktometrie gemessen mittleren Kristallitdurch-
messer vorl, 5 + 0.5 nm um einen Faktor 5. Aufgrund der Thermalisierung der Exzitonen
wird das PL-Signal bei einer MeRRtemperatur von 77 K, wie schon in den Abschitteh 4.4.1
und[4.4.2 enahnt, durch die gifdten Kristallite dominiert. Eine Verschmierung der Wellen-
funktionen in die oxidische Matrix aufgrund einer effektiv verringerten Backi des Oxides
konnte zuatzlich eine Vergal3erung des Exzitonenradius énldn. Aul3erdem stellt, wie schon

in Abschnitter] 4.4]1 und 4.2 diskutiert, die effektive Massenaitzcimg nur eine sehr grobe
Naherung iir dieses System dar.
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Der in Abschnitf 4.2.2 beschriebene Wechsel zu einer lineareardipkeit der Verschiebungs-
energie vom magnetischen Feld konnte nicht beobachtet werden. Geht man jedoch von dem Ar-
gument aus, dafd magnetisché&nige und Exzitonenradius von der selbeb®anordnung sein
missen um diesen Effekt zu beobachten, so tritt dieser Wedlrseinen Exzitonenradius von

3.8 nm bei einem magnetischen Feld von etwa 46 Tesla ein. Diesed&klstandiir diese Ex-
perimente nur als maximale Feldsgte zur Verfigung, so dald eine lineare B-Feldahbigkeit

der PL-Emissionsenergie erst aul3erhalb des gemessene Bereichs zu erwarten ist. Der Umstand
jedoch, daf’ eine quadratischeFeldablangigkeit der PL-Emissionsenergie an nanokristalli-
nem Si bis zu Feldatken von 46 Tesla gemessen wurde, unikzsidas Modell einer exzi-
tonische Rekombination als Ursprung der Lumineszenz und weist eibéterkxzitonische
Bindungsenergie gegéher dem Si-Volumenkristall nach.

Die Abhangigkeit der Emissionsenergie der PL-Bande der Si-Nanokristalle von der Kristallit-
grolRe, der Mel3temperatur, der Kristallitdichte sowie eidifderen Magnetfel@fit sich durch

eine exzitonische Rekombination in den Si-Nanokristalleréeekl. Die einzelnen Effekte wei-

sen auf eine effektiv niedrigere Bafidke, des umgebenden Oxides als z.B. thermisches SiO
hin und eine dadurch veiskte Exzitonenmigration zwischen den Si-Nanokristallen. Ein direk-
ter Nachweis des exzitonischen Ursprungs dieser PL-Bande ist der Nachweis der Beteiligung
von Si-Phononen am PL-Signal, wie es schiandordses Si gezeigt wurde [133].

4.5 Phononische Beteiligung am PL-Signal

Si ist ein indirekter Halbleiter. Das Maximum des Valenzbandes liegt im Mittelpunkt der
Brillouin-Zone, amI'ys-Punkt, das Leitungsband hat jedoch seine Minima an Adep =

(0,86 0 0)= Punkten. Eine Elektronen-Loch-Rekombination ist nur dadglioh, wenn durch

eine Phononenabsorption bzw. -emission der Gesamtimpuls erhalten bleibt. In Si kommen als
mogliche Phononen das optisch transversale (TO), das optisch longitudinale (LO), das akustisch
transversale (TA) und das akustisch longitudinale (LA) PhonomaRunkt der Brillouin-Zone

in Frage. In Tabell¢ 4]1 sind die Energien der Phononen und die relativen latensiter
Elektron-Loch-Rekombination unter Beteiligung eines solchen PhorQpsz(sammengefalit.

Die Ubergangswahrscheinlichkeit unter Beteiligung eines LA-Phonons wird als die kleinste an-
gegeben([156], man findet jedoch keine konkreten Werte in der Literatur. Das PL-Signal von
Si ist normalerweise von der TO-Phononenlinie dominiert, gefolgt von der TA-Phononenlinie.
Bei tiefen Temperaturen kann man TO und LO Linie trennen.

4.5.1 Phononenasisstierte und direkt&lbergange in Si-Nanokristallen

Im Fall von nanokristallinem Si kommt es, aufgrund der auftretendei3&iverteilung und
damit der Verteilung von unterschiedlichen Baiaken, zu einem relativ breiten PL-Signal.
Die einzelnen Phononenanteile sind bei einer Anregung im UV nicht erkennbar. Deshalb wur-
de im Fall von podsen Si eine resonante Anregung angewandt, um aus d&e6vrerteilung

Phonon TO(A5) LO(AQ) TA(Al) LA(A5)
Energie [meV]| 57.8 545 18.4 46,3
Lol 1 0.15 0.03 -

Tabelle 4.1: Energie, deriiir eine phononbeteiligte Elektron-Loch-Rekombinatiaigithen Phononen
und ihre relativen Intengiten im Si-Volumenkristall [134, 156, 142].
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Abbildung 4.14: Serie von resonant angeregten PL-Spektren der Proben B4-4c gemessen bei 4,5 K. Die
roten Pfeile kennzeichnen die Anregungsenergien der einzelnen Spektren.

nur noch die Kristalle mit einer niederenergetischen Biack# anzuregen [35, 133, 7]. Diese
groRenselektive Spektroskopie drgticht es den Beitrag einzelner Phononen zum gesamten
PL-Signal aufzudsen. Ein grof3es Problem bei diesem Experiment stelifiloer5 Gol3enord-
nungen Kleinere Absorptionsquerschnitt der Si-Nanokristalle bei einer Anregung durch IR-
Licht, verglichen mit einer Anregung durch UV-Licht, dar. Diese Art der Spektroskopie er-
fordert eine gro3e Anzahl von Kristalliten mit einer fast identisched38r Wie schon in Ab-
schnitf4.1 enahnt, sind solche Messungen an mehrerenid@icken pobsen Si-Schichten
moglich, jedoch iir dinne SiQ-Schichten aufgrund der fehlendendBenkontrolle und der
damit verbundenen geringen Dichte von Kristalliten einesl€& nur schwer durcthrbar. Die

hier vorgestellte gifRenkontrollierte Herstellung der Si-Nanokristalle machte solche Messung
auch fir sehr dinne Schichten tglich. Die Anregung wurde in diesem Fall mit einem Titan-
Saphir-Laser realisiert. Die Detektion erfolgte wie auch bei der konventionellen PL mittels
einer mit flissigem Stickstoff gakhlten CCD-Kamera. Da es sich bei Anregung und Detek-
tion um den selben Energiebereich handelt, wurde das Herausfiltern der Las#bkmiein
Chopperrad realisiert, das bei der Anregung den Spalt des Spektrometers abschattete und bei
der Detektion den Laser. Somit war eine weitgehend \@ildige Unterdickung der Anre-
gungslinie im PL-Spektrum dglich. Alle Messungen mit resonanter Anregung wurden bei
einer Temperatur von 4,5 K durchdiit. In Abbildung[4.1I} ist eine Serie von resonant
angeregten PL-Spektren der Probe B4-4c dargestellt. kieiner werdende Anregungsener-
gie wird die angeregte ®Renverteilung immer schmaler und eine stufenartige Struktur wird
in der hochenergetischen Flanke des Spektrums immer deutlicher. Diese entstehende Struk-
tur ist eineUberlagerung verschiedener Effekte: der Dichte der Kristallite einer bestimmten
Grolie, sowie der Wahrscheinlichkeit der Absorption eines Photons durch ein Kristallit die-
ser Gol3e. Die Dichte der Kristallite nimmt zu kleineren Energien immer mehr ab, gleichzeitig
nimmt die Photonenabsorptionswahrscheinlichkeit bei resonanter Anregun@fetrgverden-
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Abbildung 4.15: Resonant angeregtes PL-Spektrum der Probe B6-4c. Die Anregungsenergig betr
1,428 eV. Die rote Linie stellt den im Texther erhuterte Anpassungsfunktion dar. Die MelRtemperatur
betiagt 4,5 K.

der Differenz zwischen Baniditke des Kristallits und Anregungsenergie immer mehr zu. Da
das mit UV-Licht angeregte PL-Spektrum diedBenverteilung der Nanokristalle wiederspie-
gelt, kann man den Einflu3 der unterschiedlichen Dichte der Kristallite mittels einer Division
des resonant angeregten Spektrums durch ein mit UV-Licht angeregtes Spektrum eliminieren.
Der energetische Abstand der einzelnen Stufen in der resultierenden Funktion entspricht in
den Grenzen der experimentellen Ungenauigkeiten den Energien von TO-(58 meV) und TA-
Phonon (18 meV), oder von zwei TO- oder TA-Phononen oder der Summe von TO- und TA-
Phononenenergie (siehe Abbildyng 4.15). Der Unterschied der TO- und LO-Phononenenergie
kann in dieser Art von Spektrum nicht aufgst werden. Hinzu kommt ein additiver Term
AFE,, um den die Stufen insgesamt gegibar der Anregungsenergie verschoben sind und der

in Abschnit{4.2.P als Austauschwechselwirkungsaufspaltung éihgefurde. Durch die dort

naher beschriebene Wechselwirkung von Elektron und Loch aufgrund ihres Spins kommt es zu
einer Singulett-Triplett-Aufspaltung. Der Triplett-Zustand hat eine kleinere Energie ist jedoch
semi-verboten. Normalerweise ist die Lumineszenz durch den Singulettzustand domiiviert. F
tiefe Temperaturen kommt es jedoch zu einem imméfRgren Beitrag durch den Triplettzu-
stand (siehe Gleichurig 4]16). Bei der verwendeten Mef3temperatur von 4,5 K ist die Elektron-
Loch-Rekombination durch den Triplettzustand dominiedhvend die Absorption durch den
Singulett-Zustand viel wahrscheinlicher ist. Dadurch kann man diese gemessene energetische
Verschiebung als Austauschwechselwirkungsaufspaltung interpretieren [35]. Sie liegt bei den
vorgestellten Anpassungen zwischen 3 und 5 meV. Auf ihredfbigkeit von der Anregungs-
energie wird in Abschnift 4.6 3aher eingegangen.

Vernachéssigt man die Bandtkenabkngigkeit der Photonenabsorption kann man didnéd

der einzelnen Stufen in dieser Funktion als MaRdie Wahrscheinlichkeit der einzelnen Pro-
zesse interpretieren. Zur ersten Stufe in dem Spektrum tragen bei der Photonenabsorption sowie
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Abbildung 4.16: Schematische Darstellung der Absorption und Emissiondfe resonant angeregte

PL a) ohne Phononenbeteiligung und b) mittels TA-Phononenemission. Das Phonon kann dabei ent-
weder auf dem Absorbtionszweig oder auf dem Emissionszweig emittiert wekdegibt dabei die
Ubergangswahrscheinlichkeit ohne Phononenemissionsumit TA-Phononenemission an. Die Ge-
samtwahrscheinlichkeit im Fall a) is? und im Fall b)3a + o3, also2a3. Die Photonenenergid.;)
entspricht dabei entweder der Anregungsenetgig)(im Fall a) oder die um die Phononenergigr{y)
verkleinerte Anregungsenergie im Fall b), was zu der im Text beschriebenen Ausbildung der Stufen
im resonant angeregten PL-Spektruianit. Die Austauschwechselwirkungsenergié’, ist in dieser
Abbildung nicht beiicksichtigt worden.

der -emission nur Nullphononprozesse bei (siehe Abbilflung 4.16a), da niclittije Energie

zur Phononenemission zur Vagung steht. Phononenabsorption kann aufgrund der Mel3tem-
peratur von 4,5 K vernacassigt werden. Bezeichnet man die Wahrscheinlichkeitefnen
Nullphonoriibergang mitx entspricht die Bhe der ersten Stufem?. Uberschreitet die Diffe-

renz zwischen Anregungs- und Emissionsenergie die Energie des TA-Phonons, bildet sich im
resonanten Spektrum eine zweite Stufe ausa#lish zu den Nullphondibergange sind jetzt
auchUbergange mit der Emission eines TA-Phononégtich. Diese Emission kann auf dem
Absorptionszweig oder dem Emissionszweig des Prozesses geschehen (siehe Abbildlung 4.16b),
so daR die Bhe der Stufe nunj + Sa entspricht mit3 als Ubergangswahrscheinlichkeit ei-

nes TA-phononenemittierenden Prozessesahnlicher Weised(3t sich die he jeder Stu-

fe abscltzen und man et die in Abbildung 4.1p bezeichneten Stuféhlen, wobety fur

die Ubergangswahrscheinlichkeit mit TO-Phononenemission steht. Paft man mit dieser Pro-
zedur das resonant angeregte PL-Spektrum an (rote Linie in Abbi[dung 4.1&l}, redn das
Verhéaltnis aus detubergangswahrscheinlichkeiten von Nullphononprozessen zu Prozessen mit
Phononenemission. Bei dieser Anpassung wurden nur Einphononprozassiestuditigt. Der
Zuwachs aufgrund deideren Absorptionswahrscheinlichkeit Kristallite mit kleinerer Band-
luckenenergie geht als exponentiell ansteigender Untergrund in die Anpassungsfunktion mit ein.
Das Verlaltnis vong zu~ weicht von dem Verdltnis der relativen Intensgiten gemessen am Si-
Volumenkristall (siehe Tabelle4.1) stark ab (, 25 £ 0, 5). Dieser Wert stimmt jedoch mit den

fur pordses Si ermittelte Werte relativ guberein [133] und ist durch Confinement-Effekte der
Wellenfunktion der Phononen und besonders der Elektron-Phonon-Koppluingkzufihren.

Das Verfaltnis zwischer und 8 bzw. ~ ist in Abbildung[4.1} als Funktion der Confinement-
Energie ) dargestellt. Die Confinement-Energie ist in diesem Fall die Differenz zwischen
der Anregungsenergie und der Si BaiakKe bei 4,5 K (1,17 eV). Pa3t man das \&this«/~y

mit einer(E¢)Y Abhangigkeit an, eralt man einery’-Wert von1.3 4+ 0.2 (durchgezogene Line

in Abbildung[4.17). fr das Verfltnis /3 nimmtY einen Wert vorl.0 + 0.3 an. Geht man
davon aus, daR die phononenassistiettbargangswahrscheinlichkeitghund o proportional

zum inversen Volumen, als®~3 sind [133], mitD als Kristalldurchmesser, und zieht man
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Abbildung 4.17: Verhaltnis der Ubergangswahrscheinlichkeit eines Nullphoridimergangs zur
Ubergangswahrscheinlichkeit mit TO Phononbeteiligung (schwarz) und TA Phononbeteiligung (rot), als
Funktion der Confinement-Energie. Die durchgezogene Linie zeigt/giné’-2-Abhangigkeit.

die Ec oc D~(08+0-) Aphangigkeit bei 4,5 K aus Abschnltt 4.4.1 hinzu, soZtiman, daR
die Nullphonoriiibergangswahrscheinlichkeitproportional zuD~-1%0-5) ist. In theoretischen
Arbeiten wird eine AbAngigkeita: o« D=5 angegeberi [134], die experimentéll fporoses Si
[133] nachgewiesen werden konnte.

Der kleinere Exponent in der- D-Abhangigkeit bei gleichzeitig @f3eren Absolutwerten des
o/ bzw. desa/~ Verhdltnisses (vergl. mit [133]) kann, wie auch der kleinere Exponent in
der Ec-D-Abhangigkeit in Abschnitt 4.4]1, durch einend@eren Anteil der Wellenfunktionen

in der oxidischen Matrix eri@drt werden. In der oxidischen Matrix erfolgt, aufgrund der amor-
phen Struktur dieses Materials, eine Rekombination ohne Phononenbeteiligung. Beslerkl
groReren Absolutwert des Veihinisses der NP- zu PA-Prozesse, sowie die kleinere Kristallit-
groRenabhngigkeit vono. Grund fir die 'verschmierte’ Wellenfunktion kann eine, verglichen
zu reinem, defektfreiem SiQ niedrigere Bandicke des zwischen den Si-Nanokristallen be-
findlichen Oxides sein (siehe Abschhitt 4]2.1).

4.5.2 Einflui der Kristallitgr 63e auf die Phononenergie

In den im Abschnitt 4.5]1 beschriebenen Simulationen wurde der Einflul? der Si-Kristddktgr

auf die Phononenenergie vernaddigt. Eine Mglichkeit die Phononenergie direkt zu mes-
sen und solche Einil3e zu untersuchen ist die Ramanspektroskopie. An nanokristallinen Si
wurde eine Energieverschiebung der Phononlinid’agrPunkt der Brillouin-Zone im Raman-
spektrum von dem 520,5 crh Si-Volumenkristallwert zu einer Energie von bis zu 512¢m
gemessen [157, 158, 159, 160, 161]. Dieser Effekt fialatich wie das PL-Signal des nanokri-
stallinem Si unterschiedliche Eddungen. Vidhrend in[[158] vorrangig Obeéitheneffekteiir

diese Energieverschiebung verantwortlich gemacht werden, wird in [162] diese Verschiebung
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Abbildung 4.18: Ramanspektrum der Probe Q4-4c¢45 (rot) und zum Vergleich das Ramanspektrum von
Si (schwarz) gemessen unter den selben Bedingungen. Vom Spektrum der Probe Q4-4c45 wurde das
Ramanspektrunif Quartz als Untergrundspektrum abgezogen.

durch Confinement-Effekte et und ein Zusammenhang zwischen Kristaltif§e, Energie-
verschiebung und Signalform angegeben. Die Vielzahl von ii8séin auf das Ramansignal,
wie Verspannungen, Obeifthenzugtnde und Form des Kristallits erschweren jedoch die Ana-
lyse und die Formulierung eines allgemeinen Zusammenhangs zwischen Signalform und Kri-
stallitgrof3e [161]. Abbildung 4.18 zeigt das Ramanspektrum der Probe Q4-4c45 im Vergleich
zu dem von kristallinem Si, aufgenommen unter den selben Bedingungen. Die Energie im Ma-
ximum ist fur Si 520.5 cm! und fir die Probe Q4-4c45 516 crh Da sich bei Schichten auf
Si-Substrat das Substrat-Signal und das Signal des nanokristalliiber8ecken, konnten nur

die Proben der Serie Q, d.h. Schichten auf Quartzsubstrat, gemessen werden. Die Energie des
Signalmaximums variierte zwischen 516 thund 518.5 cm!, allerdings konnte keine direkte
Abhangigkeit von der Kristallitgif3e in den Proben festgestellt werden. Die gemessenen Ener-
gien des Ramansignals sind um 0,2-0,5 meV gabgendem Signal des Si-Volumenkristalls
verschoben. Eine Energieabweichung der Phononenergie in dieSBei@ardnung ist in der
Auswertung der resonant angeregten PL in den Grenzen der Ungenauigkeiten assigbht.

4.6 Die Zeitabhmngigkeit des PL-Signals

Eine Diffusion der photogenerierten Ladungsjer, welche der Ursprung der schon mehrfach
erwahnten Thermalisierung der Exzitonen ist, und eine Aufspaltung der exzitonischen Ener-
gieniveaus in Triplett und Singulett-Z@stde &3t sich durch das Temperaturverhalten der PL-
Abfallzeiten nachweisen [151, 147,35, 148]. Die zu diesem Zweck duradhgeh temperatur-

und zeitaufgddsten PL-Messungen erfolgten mittels Anregung durch einen gepulsteaser

mit einer Pulshnge von 0,5 ns bei einer Energie von 3,68 eV. Als Detektor wurde ein Photomul-
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tiplier PMT928 der Firma Hamamatsu verwendet. Zum Auslesen der zaitgiden Spektren
kam das digitale Oszilloskop Tektronix TDS520A zum Einsatz. Die Zeitgufig dieses Sy-
stems liegt bei 10 ns.

4.6.1 Die Temperaturablangigkeit der PL-Abfallzeiten

Das zeitaufgdiste Spektrum der kristallisierten Proben besteht aus zwei Banden. Eine sehr
schnelle Bande bei etwa 580 nm (2,2 eV), die der PL-Bande | in Kapitel 3 entspricht, und das
PL-Signal im NIR. Das hochenergetische PL-Signal macht nur bis zu 3% des Signals aus, die
Lebensdauer liegt unter der Aaflungsgrenze des Systems und das Signal ist mittels statischer
PL nicht detektierbar. Es kann durch noch nicht abgjege strahlende Defektzastde erkart

und soll in diesem Abschnitt nich&her betrachtet werden (vergl. Kapltél 3).

Die Zeitabtangigkeit des PL-Signals im NIR wird im allgemeinen mit einer in der Fachliteratur
als gedehnte Exponentialfunktion (engl.: ,,stretched-exponential fit") bezeichneten Funktion
angepaldt, die durch folgende Gleichung gegeben ist:

s
I(t) = Iyexp l— C) 1 : (4.24)
I(t) beschreibt die PL-Intensgit zur Zeitt und/, zur Zeitt = 0. Die Form der Zeitabdingigkeit

des PL-Signals wird durch die Abfallzeitund den Dispersionsfaktgrfestgelegt. Nimmt man

fur den Lumineszenzmechanismus eine einfache Elektron-Loch-Rekombination im Si-Kristallit
an, wirde man einen einfachen exponentiellen Abfall des PL-Signals erwarten, dessen Abfall-
zeit durch die Lebensdauern der strahlenden und nichtstrahlenden Rekombinationen, wie in
Gleichung[ 3.p beschrieben ist, festgelegt wird. Die Fragen, warum die zaitgiglen PL-
Signale der Si-Nanokristalle mit gedehnten Exponentialfunktionen angepal3t wendeank
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Abbildung 4.19: Vergleich der zeitabkdngigen PL-Spektren der Probe B4-4c bei 5 K, 100 K und 300 K
MeRtemperatur. Die durchgezogenen roten Linien stellen den im a&ererhuterten Anpassung dar.
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Abbildung 4.20: Temperaturaldingigkeit der PL-Intensit und der PL-Lebensdauer bei 800 nm der
Probe B4-4c (a) und der dazugelyens-Werte (b).

und welche Bedeutung der Dispersionsfakiohat, werden in der Literatur kontrovers dis-
kutiert. Als mbgliche Erkhrung wird fir verschiedene Kristallitgif3en eine unterschiedliche
Wahrscheinlichkeit angenommen, mit der lokalisierte Exzitonen zu nichtstrahlenden Defekten
wandern[[168]. Mglich ist auch, dal3 Si-Nanokristalle mit variierenden Formen zum Lumi-
neszenzsignal der gleichen Energie beitragen|[147]. In Arbeiten von Pavesi [138, 137] wird
vorgeschlagen, dal3 im Fall von @gem Si durch ein System von miteinander verbundenen
Si-Kristalliten ein Wandern der Exzitonendaglich ist. Damit verbunden &re eine bhere
Wahrscheinlichkeit der Rekombination des Exzitons an einem nichtstrahlenden Defekt und ei-
ne verglichene mit einem einzelnen Kristallit veiisgte Rekombination. Dieses Modéhfte

zur Einfuhrung des ,,trap-controlled hopping’-Mechanismus, auf den bereits in diesem Ka-
pitel eingegangen wurde (siehe Abschpitt 4.2.2). Dieser Mechanismus kombiniert mit einer
GroRRenverteilung der Si-Nanokristalle, also einer Verteilung vagliohen Lebensdauern, er-
klart ein gedehnt-exponentielles Zeitverhalten des PL-Signals und kampedses Si und Si
implantierte SiQ Proben experimentell nachgewiesen werden|[164]. Dabei wurden Dispersi-
onsfaktoreniir poses Si zwischen 0,4 und 0,6 urigl hanokristallines Si in einer SgEMatrix

groRRer als 0,7 gemessen.

Abbildung[4.19 zeigt das zeitahihgige PL-Signal der Probe B4-4c bei einer Webege von

800 nm fir unterschiedliche Temperaturen. Die roten durchgezogenen Linien zeigen die be-
schriebenen gedehnt exponentiellen Anpassungen und demonstrieren ihre Anwendinarkeit f
den gesamten untersuchten Temperaturbereich. In Abbildung 4.20a) sind die Wvedte f
Abfallzeiten bei unterschiedlichen Temperaturen dieser Probe zusammen mit den Tempera-
turverhalten der PL-Intensit aufgetragen. In Abbildurig 4.20b) sind die zu den Abfallzeiten
dazugebrigen-Werte ebenfallsiber der Temperatur dargestellt. Die PL-Integusdteigt mit
abnehmender Temperatur zwischen 300 und 70 K aftddann wieder fir Temperaturen un-

ter 70 K ab bis zu einer Mel3temperatur von 5 K. Dabei ist die bei 5 K gemessene Hitensit
geringer als die bei 300 K. Die Abfallzeit steigt mit fallender Temperatur von 300 bis 10 K
und sattigt fur tiefere Temperaturen. Dabei nimmt die Lebensdauer bei Raumtemperatur einen
Wert von 30us und bei 10 K von 1 ms an. Das Temperaturverhaltengdéertes istahnlich

dem der Intensitt der PL Bande. Def-Wert wachst zwischen 300 und 100 K uréllf dann

fur fallende Temperaturen wieder ablber den gesamten Temperaturbereich nimmt er Werte
zwischen 0,4 und 0,63 an.
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Abbildung 4.21: EmissionsenergieaBhgigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 300 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zéitagigen PL-Spektren nach Gleichdng 4.24 ermit-
telt. Im Inset sind die entsprechendéiWerte dargestellt.

Im folgenden erfolgt eine detaillierte Beschreibung der Anpassung der experimentellen Daten
gemessen an der Probenserie B bei unterschiedlichen Temperaturen. Die Wertung und Inter-
pretation der Daten durch den ,,trap-controlled hopping”’-Mechanismus und die exzitonische
Triplett-Singulett-Aufspaltung erfolgt in den Abschnitien 416.2 und 4.6.3.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 300 K

Abbildung[4.2] zeigt die Abfallzeiten der kristallisierten Proben der Serie B irdAbigkeit

von der Emissionsenergie. Die Abfallzeiten wurden durch Anpassen des Zeitagpn PL-
Signals mittels der Gleichurig 4]24 ermittelt. Im Inset des Graphen sind die entsprechenden
(-Werte ebenfallsiber der Emissionsenergie dargestellt. Die Abfallzeit nimmt mit zunehmen-
der Emissionsenergiélff alle Proben ab. Beidheren Emissionsenergien ist sie bei gleicher
Emissionsenergieaif verschiedene Proben leicht unterschiedlich. Die Proben mit dstegr
mittleren Kristallitdurchmesser zeigen bei gleicher Emissionsenergie die kleinsten Abfallzei-
ten. Die Lumineszenzmaxima der Proben liegen je nach Temperatur bei etwa Ti6R\dle

B3-4c, bei 1,4 eV iir die Probe B4-4c und bei etwa 1,3 elfrfdie Probe B6-4 (siehe Ab-
schnitf4.4.11). Eine Emissionsenergieabbigkeit desi-Wertes ist nicht zu erkennen. Nur bei
Probe B6-4c, bei der die detektierten Energien im hochenergetischen Teil des PL-Spektrums
liegen, nimmts mit steigender Emissionsenergie ab.
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Abbildung 4.22: EmissionsenergieaBhgigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 100 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zeitagipen PL-Spektren nach Gleichung 4.24 ermit-
telt. Im Inset sind die entsprechendéiWerte dargestellt.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 100 K

Bei einer Mel3temperatur von 100 K ist das prinzipielle Zeitverhalten der PL-Spektren ver-
gleichbar zu dem bei 300 K Meftemperatur (Abbildyng. }4.22). Wieder nimmt die Lebensdauer
mit zunehmender Emissionsenergie ab. Der bei 300 K diskutieti8&pieffekt von kleineren
Lebensdauern bei gleicher Emissionsenergid’iroben mit gbl3eren mittleren Kristallitdurch-
messer wird deutlicher und setzt schon bei geringeren Emissionsenergiefi eimmt mit
zunehmender Emissionsenergie ab. Dieser Effekt tritt besonders deutlich an der Probe B4-4c
auf.

Das zeitliche Verhalten des PL-Signals bei 5 K

In Abbildung[4.23 ist die Emissionsenergieablyigkeit der Lebensdaueiirfeine Mel3tem-
peratur von 5 K dargestellt. Auch bei dieser Temperadlit tie Abfallzeit mit steigender
Emissionsenergielf alle Proben. Der Effekt, dal3 Proben mitBerem mittleren Kristallit-
durchmesser bei gleicher Emissionsenergie eine kleinere Abfallzeit aufweisein; Ritobe
B3-4c im Vergleich zu den anderen Proben besonders deutliah.diEse Probe nimmt der
[-Wert bis zu einer Emissionsenergie von 1,8 eV zu und bleibt dann bei einem Wert von 0,47
konstant. kr die anderen Proben ist keine Emissionsenergiaagigkeit vons beobachtbar.
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Abbildung 4.23: EmissionsenergieaBhgigkeit der Abfallzeiten der Probenserie B gemessen bei 5 K.
Die Lebensdauern wurden durch Anpassen der zéitagien PL-Spektren durch Gleichung 4.24 er-
mittelt. Im Inset sind die entsprechendéiWerte dargestellt.

4.6.2 Der ,,trap-controlled hopping”’-Mechanismus

Die beschriebene Energie- und Temperatuéalgigkeit der Abfallzeit und des-Wertes des
PL-Signals, &3t sich weder durch unterschiedliche Beteiligung von nichtstrahlenden Defekten
fur unterschiedliche Kristallitgf3en [163], noch durch eine Varianz in der Kristallitform [147]
erklaren. Einahnliches Energie-Temperatur-Verhalten von Abfallzeit und Dispersionsfaktor
wie in Abschnitf 4.6.l beschrieberijtrte in [137/ 138 164] zu der Entwicklung des ,trap-
controlled hopping™-Mechanismus (siehe Abschhitt 4.2.2). Dabe#drkhan das von einer
einfachexponentielle Funktion abweichende Zeitverhalten des PL-Signals durch die Diffusion
von photogenerierten Ladungsgiern [138]. In Si-Nanokristallendknen Elektronen, &cher

oder Exzitoneniir eine solche Diffusion in Frage. Monte-Carlo-Simulationg@ngoroses Si
konnten ein gedehnt exponentielles Zeitverhalten des PL-SignalgmdiefDiffusion von Exzi-
tonen modellierer [151], was als ein indirekter Nachweis dedlegehBindungsenergie des Ex-
zitons im nanokristallinen Si verstanden werden kann. Das, im Vergleich zu isolierten Kristallen
veranderte, Zerfallsgesdiz 4]18 in Abschhitt 4.2.2 zeigt, daf die Abfallzeit nicht mehr nur noch
durch strahlende und nichtstrahlende Lebensdauer festgelegt ist. Als neuer Term taucht in die-
sen Gleichungen die Exzitonenmigration auf. Nanokristalle mit kleiner Bakdhaufweitung,
umgeben von einer hohen Barriere und/oder Nanokristallen mit groRerig&ediaufweitung,
fungieren in diesem Mechanismus als tengperExzitonenfallen. Das beeinfluf3t die Beweg-
lichkeit der Exzitonen und bewirkt somit eine Energie- und Temperataraggkeit dess-
Wertes. Unter diesen Voraussetzungen stehtgeiftert in Gleichund 4.24 von 1 entweder

fur vollstandig isolierte Nanokristalle, die keine Exzitonenmigration aufweisen, dulezife
uneingesclankte Exzitonenmigration zwischen Nanokristallen der selben Lebensdauer. Ein
(-Wert ungleich 1 stehtifr das Auftreten von Exzitonendiffusion kombiniert mit tengren
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Abbildung 4.24: EmissionsenergieaBihgigkeit der Abfallzeiten der Probe B4-4c gemessen bei 5 K.
Der rote Pfeil zeigt die Position des PL-Maximums bei 5 K. Die schwarzen Pfeile haben einen Abstand
von 64 meV.

Exzitonenfallen in einer Verteilung von Kristalliten mit unterschiedlichen Lebensdauern. Aus
der Temperaturalémgigkeit speziell von Gleichurig 4]20, die eine Dominanz der teanpor
Exzitonenfallen fir tiefe Temperaturen und der ExzitonenmigrationlHohere voraussagt (sie-

he Abschnitf 4.2]2), kann man die beschriebenen Effekte bei den drei unterschiedlichen Tem-
peraturen wie folgt einordnen:

e Bei Raumtemperatur (300 K) spielen die beschriebenen teimgor-allen kaum eine
Rolle. Das zeigt sich im weitestgehend energieudalgigens-Wert. Da in diesem
Temperaturbereich noch ein starker Einflu3 der nichtstrahlenden Rekombinatiéieskan
vorhanden ist, wie man auch am Temperaturverhalten der PL-Irdesght (siehe Ab-
bildung[4.20a), nimmt Werte zwischen 0,5 bis 0,6 an.

e Bei einer Temperatur von 100 K werden die nichtstrahlenden Defekte eingefroren. Die
Intensiét, die Lebensdauer und défWert steigen an (vergl. Abbildurig 4]20). Da nun
AE;; und kgT von ahnlicher GoR3e sind, wirken vor allem die gBeren Kristallite als
Exzitonenfallen. Das bedeutet, dal? die Exzitonen im Mittel von den kleineren zu den
grofReren Kristallen wandern, was die Energigaigigkeit des3-Wertes (vergl. Abbil-
dung 4.22) erkdrt. Der Effekt der Abfallzeitsverminderung durch die Exzitonendiffusion
ist fur Kristallite stirker deren Gif3e mehr unter der durchschnittliche Kristalli8e
liegt. Dasaul3ert sich in unterschiedlichen Lebensdauern bei gleicher Emissionsenergie
fur die unterschiedlichen Proben.

e Flr Temperaturen unter 100 K wird der Effekt der tengen Exzitonenfallen immer
starker, was sich in einem fallendelhWert auBert (vergl. Abbildunfg 4.20). Bei 5 K ist
AL;; > kgT, der Effekt der tempa@ren Fallen tritt @ir alle KristallitgoRen gleich auf
und somit wirds wieder energieunaldmgig bei Werten von 0,35 bis 0,45.
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Insgesamt sind die hier gezeigténWerte verglichen mit Si-Nanokristallen in einer SN@atrix

und selbst mit parisem Si viel geringer. Ein Grund dafliegt in der hohen Dichte von Kri-
stalliten mit geringem Gif3enunterschied, was eine Verkleinerung ¥aff;; und vonr;; in den
Gleichungen 4.9 urid 4.R0 zur Folge haiir Benachbarte Kristallite der selbendBe ist ein
,,hopping” des Exzitons wahrscheinlicher als &indere, da dani £;; Null wird. In Abbil-
dung[4.24 ist noch einmal die Energieablgigkeit der Abfallzeiten der Probe B4-4c bei 5 K
Meltemperatur dargestellt. Die schwarzen Pfeile zeigen auf Verminderungen der Abfallzeiten
im energetischen Abstand von 64 meV, was der Energie der optischen PhonomeR warhkt
entspricht. Der rote Pfeil zeigt die energetische Position des PL-Maximums. Im Maximum der
GroRRenverteilung ist die Wahrscheinlichkeit von benachbarten Kristalliten der gleicli@e Gr
am golten. Hat ein Exziton genau eine um 64 meXdltgre Energie als der Energiezustand
im Nachbarkristallit, kann er unter Aussendung eines Phonons mit dem Impulg NuP@nkt

in der Brillouin-Zone) in den Nachbarkristallit diffundieren, was die Verringerung der Lebens-
dauer um 64 meV verschobenen zum ersten Minimum in der Abbildung 4.2 terklieses
Diffundieren unter Abgabe von Energie ek auch den Energieunterschied zwischen dem PL-
Maximum und dem ersten Minimum in der Abfallzeit. Kristallite mit einéhlenergetischen
Bandaufweitung geben ihre Exzitonen an Kristallite mit einer niederenergetischen Aufweitung
ab. Somit verschiebt sich das gesamte Signal zu niedrigen Energien.

Eine effektiv flachere Barriere zwischen den Kristalliten, z.B. hervorgerufen durch eidsubst
chiometrisches Oxid, arde eine Diffusion der Exzitonen biégstigen. Die l®he der Barriere

geht als Faktor in den Exponenten deFunktionen in den Gleichunggn 4]19 und 4.20 mit
ein. Die sehr geringefd-Werte in diesen Proben legen eine@rten Diffusion der Exzitonen
durch eine Kombination aus sehr hohen Kristallitdichten und einer flacheren Potentialbarriere
zwischen den Kristalliten nahe.
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Abbildung 4.25: Temperaturaldngigkeit der PL-Abfallzeiten der Proben B6-4c gemessen bei 850 nm
und B4-4c bei 800 nm. Die durchgezogenen Linien sind Anpassungen entsprechend Gleichuiag 4.16 f
den Temperaturbereich von 5 bis 100 K.
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Probe | Eqet[€V] | Tsing[ps] | Tuip[ps] | AL [meV]
B6-4c 1,46 20+ 10 | 900 + 100 4+1
B4-4c 1,55| 13+ 10| 850+ 90 7+4
B3-4c 1,65 9+5| 960+ 70 9+4

Tabelle 4.2: Parameter der Anpassurigy idie Werte in Abbildung 4.25 mit Gleichufg 4]16.

4.6.3 Triplett-Singulett-Aufspaltung

Das Temperaturverhalten der Abfallzeifdt sich aldJberlagerung des Temperaturverhaltens

von strahlender und nichtstrahlender Lebensdauer sowie des Einflusses der Exzitonenmigrati-
on beschreiben. Nimmt man an, daf3 unterhalb von 100 K der Einflul3 der Exzitonenmigration
sowie der nichtstrahlenden Rekombinationen starkidugeht, [137] kann man das Tempe-
raturverhalten der PL-Abfallzeit unterhalb von 100 K als von der strahlenden Lebensdauer
dominiert betrachten. Geht man von einem exzitonischen Charakter dieses PL-Signals aus, er-
wartet man eine verdtkte Singulett-Triplett-Aufspaltung der Exzitonenenergie aufgrund des
Spin% von Elektron und Loch und ihre&umlichen Nihe (siehe Abschni.2). Unter die-

sen Voraussetzungen kann man die Temperataragppkeit der strahlenden Lebensdauer als
thermisches Gleichgewicht zwischen dem Singulett- und dem Triplett-Zustand des Exzitons
interpretieren([35, 148]. In Abbildurig 4.R5 ist die Temperatutaigfigkeit der PL-Abfallzeit

der Proben der Serie B gemessen bei unterschiedlichen Vel dargestellt. Die Abfall-

zeiten wurdeniir den Temperaturbereich zwischen 5 und 100 K mit der Gleichung 4.16 an-
gepaldt. Br 300 K sind nichtstrahlende Rekombination und Exzitonendiffusion nicht mehr zu
vernachéssigen undithren zu einer gegéber der Anpassung verminderten Abfallzeit. Die
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Abbildung 4.26: Abhangigkeit vonA E, von der Exzitonenenergie ermittelt durch den in Abschniit 4.5
beschriebenen Offset der resonant angeregten PL (schwarz) sowie durch die Tempénadigkbh der
PL-Abfallzeit (rot).
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Ergebnisse der Anpassung sind in Tabelle 4.2 zusammengefalt. Die sehr hohenliFeler f
Anpal3parameter lassen sich durch die wenigen Mel3punktérenkl Die Ergebnisse der An-
passung stimmen sehr gut mit Werten aus der Literdbarein, in der maniir AE, Werte
zwischen 5 und 20 meVjif 7,;, zwischen 1 und 15 ms undif 7;,, 1-15 pus, je nach Emis-
sionsenergie findet [35, 137, 138, 7]. Die Werite A F, sind gegeilber den Si-Bulk-Werten

(< 0.15 meV [165]) stark vergif3ert. Die GoRenabhngigkeit geht in Gleichung 4.L7 mit ein

und fuhrte zu einer Abscitzung vonA E, von 13,9 meV iir einen 3 nm grof3en Kristallit [35].
Theoretische Rechnungen [147] ergaben eine leicht geringere Enei@iggditeit vonAE,
verglichen mit experimentellen Werten. In dieseraféentlichung werden diese Abweichun-
gen mit der Stokesverschiebung der exzitonischendfwlg aufgrund von Gitterverspannungen
erklart.

In Abbildung[4.26 sind die Wertelif AE,, die durch die Temperaturabhgigkeit der PL-
Abfallzeit ermittelt wurden zusammen mit den Werten, die als Offset in der Anpassung der re-
sonanten PL in Abschnjtt 4.5 mit eingingen, dargestellt. Da im Offset-Verfahren die kléigstm
liche Aufspaltungsenergie gemessen und beim Anpassen der Temperangighkbit der PL-
Abfallzeit iber die gesamte GRenverteilung gemittelt wird, sind die Werte im Falle des Offset-
Verfahrens etwas kleiner. Die absoluten Werte beider Verfahren stimmen sehr gut mit den
erwahnten Literaturwerteaiberein. Das Ansteigen vahE, sowie das fallende,;,, fur groBer
werdende Emissionsenergienigitfdie Erwartungen des Quanten-Confinement-Modells (siehe

Abschnit{4.2).

4.7 Der Mechanismus des PL-Signals der Si-Nanokristalle

In diesem Kapitel wurden die Si-Nanokristalle optisch charakterisiert. Einzelne Effekte lassen
sich auch durch zum Quanten-Confinement-Modell alternative Modellarerkl Das einzige
Modell, welches jedoch mit den beobachteten Effekte in ihrer Gesamtheit konsistent ist, ist ein
Modell, welches von einer Rekombination von im Ort einge&okten Exzitonen als Ursprung

der beobachteten Lumineszenz ausgeht - dem Quanten-Confinement-Modell. Das Auftreten
der impulserhaltenden Phononen in den resonant angeregten PL-Spektren (siehe Abgchnitt 4.5)
laflt sich nur durch eine Band-zu-Band Rekombinationen von Elektronendagfettn im na-
nokristallinen Si verstehen. Aber auch viele andere Ergebnisse, die den exzitonischen Ursprung
der Lumineszenz unterstreichen, lassen in der Summe keinen anderen Schlufd zu. Die erstmalig
an nanokristallinem Si nachgewiesene quadratische B-Feldi#dbkeit bis zu einem B-Feld

von 46 Tesla (siehe Abschritt 4.4.4) und ebenso die gbreinstimmung der experimentellen
Daten mit der Modellierung einer Triplett-Singulett-Aufspaltung der exzitonischera@dst

(siehe Abschnitt 4]5 urld 4.6.3) weisen im Raum eingésdtien Exzitonen als Ursprung des
Lumineszenzsignals nach. Dabei steigen die PL-Emissionsenergie (Ab-ltt 4.4.1), die Wech-
selwirkungsaufspaltung (Abschnm 3), der Anteil der direkten Elektron-ILifmbrginge
(Abschnit{4.5.1) sowie diglbergangswahrscheinlichkeit (Abschhitt 4/6.1) mit kleiner werden-
dem Kristallitdurchmesser, wie es von der Theorie vorausgesagt wurde (siehe Afschnitt 4.2).
Auffallend ist jedoch, daliir fast alle dieser Effekte eine geringeredGenabhngigkeit als fir
vergleichbare Systeme beobachtet wurde bzw. der aus den Effekten aigtséixzitonen-
durchmesser die durchdrtgendiffraktometrie-Messungen bestimmten Kristallitdurchmesser
starkuberschreitet. Zwei Ererungen wurden in den verschiedenen Abschnitten diskutiert:

e Defektzushnde in der Bandicke der Si@-Matrix, die z.B. durch ein sub&thiometri-
sches Oxid hervorgerufen werdeiihfen zu eineeffektiven Verminderung der Po-
tentialbarrierenh 6he, welche den Quantentopf einschliel3t. Eine verminderte Poten-

74



Confinement-Effekte in nanokristallinem Silizium Mechanismus des PL-Signals

tialhohe wirde eine kleinere @f3enabhngigkeit der Bandickenverschiebung und ein
Verschmieren der Wellenfunktion in die oxidische Matrix zur Folge haben (siehe Ab-
schnitt[4.2). Die somit vergifierte Wellenfunktion iwde den gbf3eren exzitonischen
Radius, der mittels der Magnetfeldabiyigkeit des PL-Signals abge&trt wurde (Ab-
schnit{4.4.%) und die geringere @enabhngigkeit der PL-Emissionsenergie (Abschnitt
[4.4.1), sowie der Nullphonamergangswahrscheinlichkeit (Abschiitt|4.5) arkh. Der
hohe Absolutanteil der direktedbergangswahrscheinlichkeit im Veéilnis zu phono-
nenassistierten Prozessen weist ebenfalls auf eine Verschmierung der Wellenfunktion von
Elektron und Loch in die oxidischen Matrix hin, da im Si@ufgrund seiner amorphen
Struktur eine Elektron-Loch-Rekombination ohne Phononbeteiligung wahrscheinlicher
ist.

¢ Die Migration von Exzitonen zwischen den einzelnen Kristalliten (siehe Abscinitt 4.2.2),
fuhrt besonders bei Temperaturéber 100 K zu einer durch diese Diffusion bedingte
Thermalisierung der Exzitonen. Das bedeutet, dal® die Exzitonen vorrangig in die Kri-
stallite mit kleinerer Bandicke diffundieren und man somit in diesem Temperaturbereich
nur die gbReren Kristallite optisch nachweist. Durch die temperatitagigen Lebens-
dauermessungen konnte eine gutgereinstimmung mit dem 'trap-controlled hopping’-
Mechanismus[[151], der eine Exzitonenmigration zur Grundlage hat, gezeigt werden.
Dieser Mechanismus geht von einem kleiner werdenden Einflul3 der Migrétidrefe
Temperaturen aus. Bei fallender Temperatur wirken immer mehr Kristallite aufgrund der
Energieunterschiede der Baiidke zu ihren Nachbarn als Exzitonenfallen. Exzitonenmi-
gration tritt nur noch zwischen benachbarten Kristalliten mit der selben Bekelloder
unter Abgabe der Energie eines Phonons mit éewert Null (siehe Abschnift 4.6/1) auf.

Es kommt aufgrund der Exzitonenmigration zu zwei Effekten: im Temperaturbereich von
100-300 K findet eine Thermalisierung der Exzitonen statt und die optische Spektrosko-
pie detektiert vorrangig die gReren Kristallite der Gif3enverteilung. & Temperaturen
unter 100 K wird die Thermalisierung immer geringer, aber ein 'hopping’ unter Pho-
nonenemissiontfrt zu einer leichten Rotverschiebung des Signals, verglichen zum Er-
wartungswert. Das stimmt mit der Beobachtung einer kleiner@ff&rabhngigkeit des
PL-Maximums bei einer Temperatur von 300 K verglichen zubf&nabhngigkeit bei

5 K Uberein (siehe Abschn[tt 4.4.1).

Eine Kombination aus beiden Argumenten kann qualitativ alle beschriebenen Effeléeprkl
Zusatzlich bedingen sich beide Eé&ungen auch gegenseitig. Die Barrieré@né gehtibery

in den Exponenten derFunktion zur Berechnung der ,,hopping”-Wahrscheinlichkeit mit ein
(siehe Gleichunf 4.20 uid 4]19 in Abschitt 4.2.2). Ein flaches Potentiahbggt somit die
Exzitonenmigration, was die extrem geringen Dispersionsfaktoren in Abschniit 4.6Gaiterkl

Das PL-Signal der Si-Nanokristalle ist durch das Quanten-Confinement-Modell beschreibbar.
Die einzelnen dgif3enabhngigen Eigenschaften weisen auf eine verminderte Bakeldes
Oxides um die Kristallite hin, welche zusammen mit der sehr hohen Dichte und Monod#persit
der Si-Nanokristalle eine sehr starke Exzitonenmigration zwischen den einzelnen Kristalliten
hervorruft.
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5. Er-Dotierung der Si-Nanokristallite

5.1 Das Er-Si-System

5.1.1 Erbium

Erbium ist ein Element der Seltenen Erden aus der Gruppe der Lanthanide. In einémgesstk
eingebettet tritt Erbium meist als Erlon mit einer [Xe]-4f!-Konfiguration auf. Strahlen-
de Ubergange sind zwischen den meisten Energieniveaus eines freiésdfis wegen Pa-
ritatsverletzung verboten [17]. Liegt ein®Erlon in einer Matrix vor, kann das Matrixmate-
rial in die Er-4f-Niveaus eine ungerade Parimischen und so werden diesbergange leicht
erlaubt. Weiterhin tritt aufgrund der umgebenden Matrix eine Starkaufspaltung der Energieni-
veaus des Er-lons auf. Dasiihrt zu einer Verbreiterung der optischBbergange. In Ab-
bildung[5.1 ist das Energieniveauschema einésJans unter EinfluR des Starkeffektes dar-
gestellt. Der Absorptionsquerschnitt der einzelnen Energieniveaus liegt in dBe@rdnung
von 102! c?. Die strahlende Lebensdauer kann, je nach Matrix, Werte im Bereich von Milli-
sekunden annehmen. Ein in eines seiridrdren Energieniveaus angeregtes Hon relaxiert
schnell, nichtstrahlend in niedrigere Energieniveaus. Diese Abregung eifmgtMultipho-
nonemissionen. Die Verweildauer in einerdhieren Energieniveau liegt dabei zwischen 1 ns
und 100us. Eine Ausnahme bildet dér13/2-4ll5/2-0bergang. Aufgrund seiner groRen Ener-
gie (0.8 eV) sind hier Multiphononemissionen unwahrscheinlich. Dbhg zu einem effizient
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung derEfEnergieniveaus eines freien lons und unter Einflul
der Starkaufspaltung in einem Festger [22]. Die Notation der Energieniveaus erfolgt nach Russel-
Saunders.
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strahlenderUbergang mit einer Lebensdauer von bis zu 20 ms (je nach Matrixmaterial). Das
abgestrahlte Licht besitzt eine Wellange von 1,54im.

Durch diese Eigenschaften wurde Erbiuim Anwendungen in der Telekommunikation interes-
sant, da die 1,5am-Emission des Er-lons mit einem Absorptionsminimum der Glasfaserka-
bel Ubereinstimmt (zur Zeit 0.2 dB/km). Selbst bei diesen geringen Abdchungen mul3 das
Signal in gleichraZigen Intervallen veratkt werden. Hier kommen Erbium dotierte Glasfasern
(engl.: erbium dopedfiberamplifiers EDFA) als optische Verd@tker zum Einsatz [21]. i eine
integrierte Optik ist eine Kombination der technologischeaglthkeiten der Si-basierenden
Mikroelektronik mit optisch aktiven Materialienimschenswert. Verschiedene Si-basierende
Matrizen fur Er wurden diskutiert und getestet: kristallines Si, amorphes Si und nanokristallines
Siin SIO,. Eine gute Zusammenfassung der Herstellung und Charakterisierung dieser Systeme
findet man in{[22]. In Er-dotiertem kristallinem Si wird ein photogeneriertes Exziton an einem,
meist Er-induzierten, Defektniveau gefangen. Das Exziton rekombiniert und regt'dasder
mittels eines Auger-Prozesses aiir Fohere Temperaturen wird eine Dissoziation des Exzitons
immer wahrscheinlicher. Das Er-Lumineszenzsigaét it steigender Temperatur um etwa 3
GroRRenordnungen zwischen 5 K und Raumtemperatur [17]. DurcitZiche O-Implantation

von Er dotiertem CZ-S@f3t sich die Raumtemperaturlumineszendbem [22]. Das PL-Signal

von Er dotiertem amorphen Si:H ist wesentlich temperaturuaadplyer [166, 167, 22]. Aller-
dings sind die berichteten Lebensdauern der Er-Lumineszenz im Bereich von Mikrosekunden
[23], was auf einen edhten Anteil von nichtstrahlenden Rekombinationgkan schliel3en
lalt. Die TemperaturaBngigkeit des PL-Signals, der gro3e Anteil an nichtstrahlenden Re-
kombinationskaalen sowie der kleine Absorptionsquerschnitt der Erbiumniveaus wirken be-
grenzendiiir den Einsatz von Er in einer Si-basierenden, integrierten Optik.

5.1.2 Er-dotierte Si-Nanokristalle

Die Ertbhung des Absorptionsquerschnitts von Er ist durch den Einsatz eines Absorbermate-
rials moglich, welches seine Energie zum Er transferiert. Ytterbium ist ein Beidniedihe
erfolgreiche Anwendung diese Prinzips [168]. Er-dotiertes kristallines Si zeigt, aufgrund des
Temperaturverhaltens von lokalisierten Exzitonen, nur eine sehr schwache Er-Lumineszenz bei
Raumtemperatur. Im Fall von Er dotierten Si-Nanokristallen in,SMdrde ein fast tempe-
raturunabBngiges Er-PL-Signal beobachtet. Der Varktngsfaktor der Er-Lumineszenz im
Vergleich zu Er-dotierten SiE@Schichten betigt 10-100 bei einer Anregungswellange.

von 488 nm[[18[ 19, 20]Ahnlich dem CZ-Si wird hier davon ausgegangen, daf} lokalisierte
Exzitonen ihre Energie zum Er transferieren. Daligirt die durch den Confinement-Effekt
erhbhte, exzitonische Bindungsenergie zu einem temperaturéngigen PL-Signal. Der sehr
geringe Absorptionsquerschnitt von’Erim SiO, wird durch den wesentlichdineren der Si-
Nanokristalle ersetzt. Bei einer Anregung mit einer Web@gie von 488 nm wurde ein Absorp-
tionsquerschnitt von x 1076 cn? abgeschtzt [169]. Dieser Wert stimmt sehr gut mit dem
berichteten Absorptionsquerschnitir fnanokristallines Si bei gleicher Anregungsweléarde
Uberein [154]. Er den Transfer wurden Transfereffizienzen bis zu 55% ermittelt [17]. Der
Energietransfer zwischen Si-Nanokristallen uné™Bionen konnte mittels PLE [170] und ei-
nem zeitlichen Offset der Efr-Lumineszenz verglichen mit der Si-Lumineszenz [171] nachge-
wiesen werden. Trotz der Herstellung einer auf nanokristallinen Si und Er basierenden LED
mit einem Wirkungsgrad von 10%![3] ist der Transferprozel3 selbst noch nichtaraligtauf-
gekfrt. DerUberlapp des Lumineszenzsignals der Si-Nanokristalle im Bereich von 1,3-1,9 eV
mit den?l- und *F-Niveaus des Er-lons, legt einen resonanten Energietransfer zwischen Si-
Nanokristallen und den Ef-lonen nahe. Vithrend in[[17] keine Vénderung der Lebensdauer
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RET Reabsorption Komplexbildung| Kollisionen
Donor-Lebensdauer sinkt unve@ndert unve@ndert sinkt
Donor-PL-Spektrum | unve@ndert| verandert unve@ndert | unve@&andert
Akzeptor-PL-Spektrum unvei@ndert| unve@andert verandert unve@ndert

Tabelle 5.1: Einflu3 der verschiedenen resonanten Energietransferprozesse auf Donor- und Akzeptor-
PL-Signal (nach [174]).

der Si-Lumineszenz durch die Er-Dotierung beobachtet wird, wird in [169]lund [172] von einer
kontinuierlichen Verringerung der Si-Lebensdauer mit steigender Er-Konzentration berichtet.
Auch die maximale, durch einen Si-Nanokristall pumpbarg Eonenanzahl, wird kontrovers
diskutiert. In [17] wird diese Anzahl auf eins besgéhkt. In [173] wird das Veréltnis aus
Si-Nanokristall-Lebensdauer und Er-Lebensdauer als Nla@i& pumpbare Erlonenanzahl
angegeben. Watanabe et al. konnten zeigen, dafl3 zumindest ein Teil des Energietransfers re-
sonant veduft [172]. Dabei zeigte er Ausschungen des Si-PL-Signals bei Energien die mit
den Er-Energieniveausbereinstimmen. Er gibt Transferzeiten von 11-1i&ban, wobei die
Transferzeit mit der Kristallitgif3e steigt.

Als resonante Energietransferprozesse kommen in solcheahumidhen Systemen wenigstens

vier unterschiedliche Prozesse in Frage: der resonante Energietransfer (RET pistietirians-

fer genannt, Reabsorption, Komplexbildung und Enéngéstrag durch Kollisionen [174]. In
diesem Zusammenhang werden Malkk Teilchen, lonen usw., die bei einem Energietransfer
die Energie abgeben mit Donor bzw. aufnehmen mit Akzeptor bezeichnet. Diese Bezeichnung
ist nicht mit der in der Halbleitertechnologiblichen Terminologie zu verwechseln. Von Reab-
sorption spricht man, wenn der Donor ein Photon emittiert, welches vom Akzeptor wieder ab-
sorbiert wird. Energietransfer durch Komplexbildung beschreibt die Bildung eines angeregten
Zustandes aus Donor und Akzeptor. In diesem Fall wird ein molekularer Kontakt zwischen bei-
den vorausgesetzt. Von einem Energietransfer auf Grund von Kollisionen spricht man, wenn der
Donor einen Teil seiner Energie an den Akzeptor bei einem Zusammenstol3 abgibt. Dieser Pro-
zel3 setzt eine Beweglichkeit von Donor und Akzeptor voraus und tritt demzufolge nur in Gasen
oder FlUssigkeiten auf. In Tabelle 5.1 sind die Eirgbe dieser unterschiedlichen Prozesse auf
Akzeptor- und Donorlumineszenz zusammengefaldt. Der Eridrgitrag von nanokristallinem

Si zu EF*-lonen wird im allgemeinen demdfsterprozeR als aglicher Transfermechanismus
zugeordnet. Die &wfig beobachtbare Verringerung der Si-Lumineszenzabfallzeit und die nur
geringenAnderungen im Spektrum des Si- und Er-Lumineszenzsignals uiitzeatdiese An-
nahme.

5.1.3 Der RForsterprozel}
Grundprinzip und Voraussetzungen

Der Forsterprozel? beruht auf einer Dipol-Dipol-Wechselwirkung zwischen einem angeregtem
Donor und einem Akzeptor. Die Theorie zu diesem Prozel3 wurde dostdf 1947 entwickelt

[175] und ist in [174]ubersichtlich zusammengefal3torSter geht bei der klassischen Her-
leitung der Theorie [176] von dem elektrischen Feld aus, welches durch einen oszillierenden
Dipol (dem Donor) aufgebaut wird. Entwickelt man dieses Feld naaer Entfernung vom
Donor, so kann man nach dem?-Term die Entwicklung abbrechen. Dieser Term stéhten
Forster-Transfer. Bei kleinendominiert der Brsterterm das elektrische Feldakrend sie bei
groRem- von dem Term mit der—!-Abhangigkeit bestimmt wird. 'GroR’ und 'klein’ orientiert
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Abbildung 5.2: Vereinfachtes Energieniveauschema eines resonanten Energietransfers [174]. D be-
zeichnet den Donor und A den Akzeptor. Angeregte Zde sind mit einem Stern gekennzeichiagt.

kpi, kT, ka undka; steheniir die Zerfallsraten der einzelnen Zaste.kp, kp; fur die Uberginge im

Donor, ka, ka; im Akzeptor undkr fir die des Transfers. Die mit i bezeichneten Zerfallsraten stehen
fr nichtstrahlendé&bergange.

sich hierbei an einem Abstarnd

b= L, (5.1)

2mn

wobei A fur die Welleninge der Donor-Lumineszenz steht untlir den Brechungsindex des
umgebenden Materials.UFein A von 600-1000 nm und ein Brechungsindex von 1,4-1,6, wie
fur das beschriebene System angenommen werden kann, ergibt sichreéer 100 nm. Der
kugelformige Bereich mit einem Radius vonl x b, also in diesem Fall etwa 10 nm, um den
Donor herum wird als Nahfeldzone oder audirsterzone bezeichnet. Akzeptoren, die in die-
sem Bereich liegen, kommen als Partriarden orstertransfer in Frage. Die Voraussetzungen
fur das Auftreten einesdfstertransfers sind in [174] folgendermal3en zusammengefal3t:

e Donor und Akzeptor haben starke elektronisthergainge im UV bis NIR.

e Es existiert eindJberlappung zwischen dem Donoremissions- und dem Akzeptorabsorp-
tionsspektrum.

e Die Donor-Akzeptorentfernungbersteigt nicht die &rsterzone.

¢ Die Emission des Donors hat eine nicht zu kleine Quanteneffizienz.

Transfereffizienz und Forsterradius

In Abbildung[5.2 ist ein vereinfachtes Energieniveauschema eidesteftransfers zwischen
einem Donor und einem Akzeptor dargestellt. In diesem Schema wird der resonante Charakter
des Transfers vernadssigt, das Schema eignet sich jedoch gut zur Darstellung der Kinetik
dieses Prozesses. Der Donor wird durch die Anregungseriergia einen angeregten Zustand
gebracht. Er hat nun die dgjlichkeit, strahlend unter Emission eines Photons der Enérgie

oder nichtstrahlend wieder in seinen Grundzustabdrzugehen. Im Fall der &#enz eines
Akzeptors in der beschriebeneprSterzone des Donors, kann er als drittédlichkeit seine
Energie auf den Akzeptaibertragen. Der angeregte Akzeptor kann ebenfalls strahlend, unter
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Aussendung der Energie/,, bzw. nichtstrahlend in seinen Grundzustandizikehren:

D+ A A+D
Tkp; Thkai

D+ A+hg— D'+AXS A4 D (5.2)
Lkp Lka

D+A+hvp A+D+ hva

kp, kpi, kr, ka undk,a; entsprechen den Zerfallsraten di}irergange, wie sie in Abbildun@.z
eingefihrt wurden. Den Prozentsatz der absorbierten Photonen, der ohne Strahlung vom Donor
zum Akzeptoriibertragen wird, nennt man die Transfereffiziéfnz
~ kr+kp + ki

Die Transfereffizienzdl3t sich somit durch die Lebensdauer des Donors, ohiseRz des Ak-
zeptors {p) und mit PAsenz des Akzeptorsi{,) ermitteln:

Er (5.3)

Br=1- 24 (5.4)
D
mit:
v und T _ (5.5)
T — _= . .
DA ]{JT + kD + kDi P kD + kDi

Eine weitere wichtige Gif3e, die durch &rster eingdihrt wurde, ist der brsterabstand,.
Dieser Abstand ist als der Abstand definiert, an dem die Transferwahrscheinlidinkderf
Donor genauso grof3 ist wie die Summe der Wahrscheinlichkeiten aller andéggdithen
Ubergange. Es gilt alsdr = kp + kp;. Da das Brsterfeld mitr—2 skaliert und die durch
einen Dipol absorbierte Leistung mit?, ertalt man eine-—¢-Abhangigkeit fir die durch den
Akzeptor absorbierte Leistung. Daniifdt sich Gleichung 5.3 auch wie folgt auscken:

_ K
RS 46
Ry kann man auch als diejenige Akzeptor-Donor-Entfernung definieren, in welchem die Trans-
fereffizienz 50% be#gt. Forster leiteteir R, folgenden Ausdruck her:

I€2QDJ

Tl4
wobei in x die Orientierung von Donor- und Akzeptordipol zueinander eingéht,fur die
Quanteneffizienz des Donors steht uhdir dasUberlappungsintegral zwischen Donoremis-
sions- und Akzeptorabsorptionsspektrumbezeichnet den Brechungsindex des umgebenden
Materials. Das bedeutet, dal? bei festemnd x die Transfereffizienz mit steigender Quanten-
ausbeute des Donors und zunehmetitegrlappung von Donoremission und Akzeptorabsorp-
tion steigt.

Er (5.6)

RS

) (5.7)

Einflul® der Donordiffusion

Eine laterale Diffusion des Donors kann zur Vé@erung vont fuhren. Ein Mal3iir diese
VergroRerung istZ [174]: 5
™
=< (5.8)
Dabei stehtD fur die Summe aller lateralen Diffusionskoeffizienten und > fir den mitt-
leren Donor-Akzeptor-Abstand. Der Einflu® vahauf die Er-VergroRerung &3t sich in drei
unterschiedliche Bereiche einteilen:

80



Er-Dotierung der Si-Nanokristallite Probenherstellung

| Probe | SiO-Dicke | D | Er-Dosis| T | tr, |
B4-4cErlE14 4nm|2,5nm| 1 x 10 cm=2 | 900°C | 5-264 min
B4-4cEr5E14 4nm| 2,5nm| 5 x 10 cm™2 | 900°C | 5-264 min
B4-4cEr2E15 4nm| 2,5nm| 2 x 10" cm2 | 900°C | 5-264 min
B4-4cErlE16 4nm| 2,5nm| 1 x 10 cm™2 | 900°C | 5-264 min
B4-4cEr5E16 4nm| 2,5nm| 5 x 10 cm™2 | 900°C | 5-264 min
A2-4cEr2E15 2nm -1 2x 10" em™? | 900°C 64 min
A3-4cEr2E15 3nm| 1,5nm| 2 x 10" cm~2 | 900°C 64 min
A4-AcEr2E15 4nm| 2,9nm| 2 x 10" cm2 | 900°C 64 min
A5-4cEr2E15 5nm| 4,6 nm| 2 x 10> cm™2 | 900°C 64 min
AG-4cEr2E15 6nm| 4,5nm| 2 x 10> cm™2 | 900°C 64 min

Tabelle 5.2: Ubersichtiiber die Er-implantierten Probe) steht fir den Si-Kristallitdurchmesser, er-
mittelt durch Rontgendiffraktometrie-Messungen (siehe Abscliniit 3.3).

1. Z < 1 steht fir ein statisches System und zeigt keinen Einflu? der Diffusiorauf
2. Z =~ 1, steht fir ein Bereich, in dentsr empfindlich auf die Diffusion des Donors wird.

3. Z > 1 ist der Grenzfall einer sehr schnellen Diffusion (,,rapid diffusion limit”)ar F
diesen Fall nimmtE seinen maximalen Wert an und wird somit unabgig von der
Diffusionskonstante.

5.2 Probenherstellung

Zur Untersuchung des Energietransfers von nanokristallinem Si zu dendfren in Ablangig-

keit von der Implantationsdosis wurde die Probe B4-4c, welches die auskristallisierte Probe mit
45 Perioden von jeweils 4 nm dicken SiO und Si€chichten ist, mit unterschiedlichen Er-
Dosen zwischerl x 10'* cm™2 und 5 x 10'® cm™2 implantiert. Die Implantation erfolgte

an einem 500 keV Beschleuniger der Firma High Voltage. Die Implantationsenergie betrug
300 keV. Simulationen mit dem Programm TRIM, basierend auf Algorithmen[aus$ [177] und
der Theorie zum Transport vom hochenergetischen lonen in Materié [178], ergebeie-f

se Energie eine Gaul3verteilung der implantierten lonen in einer Tiefe von 100 nm und einem
FWHM von 45 nm in SiQ. Nach der Implantation wurden die Proben bei einer Temperatur
von 900C unter Ar-Atmosphre ausgeheilt. Die Temperdauer wurde dabei zwischen 4 und
256 min variiert. Zum Vergleich wurde eine 200 nm dicke $t&xhicht analog implantiert und
ausgeheilt.

Um eine Ablangigkeit des Transfermechanismus von der Kristabiidgrzu untersuchen, wur-

den die kristallisierten Proben der Serie A, deren tinsgliche SiO-Schichtdicken 2-6 nm be-
tragen, mit einer Er-Dosis vo x 10* cm~2 implantiert. Die restlichen Implantationsbedin-
gungen entsprechen den der Implantationen der Probe B4-4c. Diese Probenserie wurde eben-
falls bei einer Temperatur von 900 unter Ar-Atmosphre ausgeheilt. Die Ausheilzeit betrug

64 min.

In Tabelle[5.2 sind noch einmal die Proben und ihre Herstellungsbedingungen zusammenge-
falt. Die Probennamen entsprechen den in Tapelle 2.2 éimgef Probennamen mit einem
angekangten 'Er’ tir Erbium und der entsprechenden Implantationsdosis in lonén/cm
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5.3 Optische Charakterisierung

Die optische Charakterisierung der Er dotierten Si-Nanokristalle in-$&trix beschankt
sich auf PL- und zeitatdingige PL-Messungen. Die Mel3bedingungéndie Messungen im
Sichtbaren bzw. NIR sind in den Abschnit{en|3.5 Und 4.6 beschrieben. Als Detéktbe PL-
Messungen der Ef-Lumineszenz wurderilf die statischen Messungen ein Ge-Detektor El-L
der Firma Edinburgh Instruments undl fdie zeitabhngigen Messungen ein InGaAs-Detektor
verwendet. Die Zeitauflsung fir dieses System betrug.k.

5.3.1 PL-Abhangigkeit von Implantationsdosis und Temperdauer

In Abbildung[5.3 sind die Si- und die Er-Spektreir tinterschiedliche Implantationsdosen dar-
gestellt. Die Temperdauer betrug in diesem Fall 4 Minuten. Das Er-Signal besteht aus einem
Hauptmaximum bei einer Welledmhge von 1535 nm und einem Nebenmaximum bei einer Wel-
lenfange von 1551 nm. Dieses Spektrumistden'/;s, —* I5/,-Ubergang der Er -lonen in

SiO, charakteristisch [22]. Die Breite des Signals ist mit der in Abschnitt 5&uestten Stark-
Aufspaltung erkirbar. Die en@hnte Haupt- und Nebenmaxima sind die einzigen agggeh
Starkstrukturen. Deutlich ist die Abnahme des Si-PL-Signals und die Zunahme des Er-Signals
mit steigender Er-Dosis zu sehen. Dabei steigt das Er-Sigimdddseniiber2 x 10 cm2

nicht mehr an, \athrend das Si-Signal weiter sinkt. Das Si-Signal zeigt leichte Schwankungen
in der Maximumsposition, wobei aber ein genereller Trend nicht beobachtbar ist. In Abbil-
dung[5.4 sind die Abfingigkeit der PL-Intensit von Ef*- und Si-Signal von der Implan-
tationsdosis noch einmal zusammengefaRt. Dabei sieht man, daR*daBLESignal in der
Gegenwart von Si-Nanokristallen gegiger dem Signal in einer vergleichbaren $i€chicht
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Abbildung 5.3: Abhangigkeit des Si- und des Er-PL-Signals von der Er-Implantationsdosis (angegeben
in der Legende)iir die Probenserie B4-4cEr. Die Temperzeit betrug 4 min.
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Abbildung 5.4: Abhangigkeit der integrierten Si-PL-Interéitund der Er-PL-Intensit bei 1,54um von
der Implantationsdosis. Die Temperdauer &gt min.

um bis zu 4 GolRenordnungen veiskt ist. Dieser Verstrkungsfaktor geht jedockiff steigende
Er-Dosen bis auf einen Faktor 10 #gk. Das Er-Lumineszenzsignattigt in Gegenwart der
Si-Nanokristalle bei einer Er-Dosis vanx 10> cm2. Im SiO, sattigt das Er-PL-Signal bei
einer Dosis vori x 10 cm~2. Die Si-PL-Intensiht fallt kontinuierlich mit der Er-Dosis.

Das gegerdufige Intensatsverhalten der Er-und Si-Lumineszenz ist ein Zeiclierdés Auf-
treten eines Energietransfers zwischen den Si-Nanokristallen und dedoBen. Die sehr
hohen Versirkungsfaktoren, besondelid fkleinere Dosen, weisen auf einen sehr effizienten
Energietransfer hin. Das Pumpen mit einer Webagle von 325 nm &gt ebenfalls zu diesen
hohen Verdsirkungsfaktoren bei, daif hohe Anregungsenergien der Absorptionsquerschnitt
der Si-Nanokristalle steigt [7].

Die Er-Dosis vor2 x 10 cm~2, bei der eine 8ttigung des Er -PL-Signals auftritt, entspricht
einem mittleren Er/Si-Nanokristall Veaktnis von 40, geht man von einer Si-Nanokristalldichte
von1 x 10 cm™ aus. Bei dieser Absélizung wurde ein durch die Temperung uidvetertes
Implantationsprofil vorausgesetzt. Das selbe maximale Si/Eralaik wird in [19] angege-

ben. In dieser Arbeit wird im Gegensatz zu der von Kik! [17], nicht davon ausgegangen, daf3
ein Si-Nanokristall durch ein Ef-lon ausgebscht wird, sondern nach seiner Lebensdauer von
~ 0,1 ms wieder zur Anregung eines weitere Etons zur Verfigung steht. Die maximale
Anzahl der durch einen Si-Nanokristall pumpbarefitBonen ware dann durch das Veitinis

aus Ef*-und Si-PL-Lebensdauer gegeben. Ein Si-Nanokristall mit einem sehr effizienten Ener-
gietransfer ist bei hohen Er-Dosen jedoch schon nach abgelaufener Transierieiéferneute
Anregung bereit. Si-PL-Lebensdauer und Transferzeit sind aber in der gleicbBar@rdnung
[172], so daf3 sich dieser Unterschied in der Argumentation nicht auf den absoluten Zahlenwert
auswirkt.

Kik begriindet die Begrenzung auf ein pumpbares Er-lon pro Si-Nanokristall mit zwei Pro-
zessen: die Augerrekombination und die paarinduzierte ®%sgblung. Bei dem Augerpro-
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Abbildung 5.5: Abhangigkeit der Er-PL-Intensgit bei 1,54um von der Implantationsdosisiif unter-
schiedliche Temperzeiten (angegeben in der Legende).

zeld kommt es zu einemiRktransfer der Energie vom Er zu einem schon angeregten Si-
Nanokristall. Das angeregte Elektron kann durch diese Energie entweichen. Bei einer paa-
rinduzierten Ausbschung wird die Energie eines angeregtef Hons an ein anderes, ange-
regtes Et*-lon abgegeben. Das dort befindliche Elektron kann nun in éhreres Energie-
niveau angeregt werden. In beideallEn kommt es zur Auskchung der Br-Lumineszenz

fur die beteiligten Er"-lonen. Das, trotz g@dtigter EF*-Lumineszenz, weiter sinkende Si-
PL-Signal (siehe Abbildunjg 5.4) kann sowohl durch den Augerprozef, als auch dudbtiteerh
Strahlenscden durch die dheren Er-Dosen er&it werden. Eine Bescankung auf nur ein
pumpbares Er-lon pro Si-Nanokristall ist jedoch in dem hier beschriebenen System, zumin-
dest aufgrund der berechneten Konzentrationggrsse, nicht nachweisbar.

In Abbildung[5.5 ist die Dosisaldimgigkeit der Ert-PL-Intensitt fir unterschiedliche Tem-
perzeiten dargestellt. Bei den kleineren Dosen ist der Strahlenschaden noch dominierend und
langere Temperzeiten aktivieren meht'Etonen und zeigen einédhere Intensit. Bei loheren
Dosen ist diese Tendenz nicht mehr beobachtbar. Diediesden Dosen auftretende, von der
Temperdauer unaBingige PL-Intensitt kann durch einéJbersattigung der Si-Nanokristalle
mit Er¥*-lonen erklrt werden. Eine weitere dgliche Erkhrung ware ein selbstifr lange
Temperzeiten irreparabeler Strahlenschaden bei hohen Implantationsdosen.

5.3.2 Einfluld auf die Si-PL-Lebensdauer

Das Auftreten eines resonanten Energietransieif$ert sich in einer Verkleinerung der Le-
bensdauer des Donors, wie es in Abschnitt $.1.3 beschrieben ist. In Abb[ldyng 5.6 ist der
zeitliche Abfall des Si-PL-Signals bei 800 nm der undotierten Probe B4-4c im Vergleich zur
selben Probe mit Er-Dotierung dargestellt. Die Er-Dosisdugtt x 104 cm~2 (Probe B4-
4cErlE14) und2 x 10% cm™2 (Probe B4-4cEr2E15). Die Messungen erfolgten bei einer
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Meltemperatur von 100 K. Deutlich ist die Abnahme der Lebensdauer, mit zunehmender Er-
Dosis zu erkennen. Diese Abnahme ist entweder durch den durch die Implantation entstan-
denen Strahlenschaden oder durch den Energietransfer des Si zu®ddoren erkérbar.
Vernachéssigt man die Lebensdauerviégrkung durch Strahlensatien, &3t sich aus der Le-
bensdauerveikzung die Transferzeitr des Energietransfers berechnen. Die Transferzeit ist
definiert alsrr = 1/kt, wobeikr fur die Zerfallsrate des Transtdrergangs steht (siehe Abbil-
dung5.2). Unter Beicksichtigung von Gleichurig 3.5 étvman fir 7r:

= TSiTSi—Er , (5.9)

TSi — TSi—Er

mit 7g; als Lebensdauer des Si-PL-Signals ohne Er-Dotierungryngd,. mit Er-Dotierung. In
Abbildung[5.7 istrr Uber der Emissionsenergiérfdie Proben B4-4cErlE14 und B4-4cEr2E15
dargestellt. Dieifir diese Berechnung notwendigen Lebensdauern wurden durch Anpassen der
zeitlichen Abglle der Signaleir die unterschiedlichen Proben mit einer gedehnten Exponen-
tialfunktion ermittelt (siehe Gleichurig 4]24). Die dabei benutztéNerte variieren sehr stark
zwischen 0,3 und 0,7 und weichen somit von deNlVerten der undotierten Probe ab (sie-
he Abschnit{ 4.6). Das erschwert eine Interpretation dieser Messungen, da es hier zu einer
Uberlagerung von verschieden Prozessen kommt: 1. der EinfluR des Strahlenschadens und der
damit entstandenen zatzlichen nichtstrahlenden Kale, 2. der Energietransfer des Si zum
Erbium und 3. der EinfluR der Anwesenheit dieses Energietransfers auf die beschriebene Ex-
zitonendiffusion (siehe Abschnjtt 4.6). Die Werid frr liegen je nach Emissionsenergie und
Probe zwischen 1 und 20%. Diese Werte stimmen sehr gut mit den Werten laus [WE&tein.
Durch die Vernaclédssigung der genannten Prozesse, kann jedoch das berechmeteals
ein relatives MaRifr die Ubergangswahrscheinlichkeit des Transferprozesses verstanden wer-
den. Die in Abbildung 5]7 gezeigte Abnahme venmit ansteigender Emissionsenergie ist
ein Zeichen iir eine zunehmendédbergangswahrscheinlichkeit des Energietransfers und lieRe

1 B Ih T T T T T T T T ]
_ EoY ohne Er ]
L 1*10" Er/em’® ]
z 210" Erfem’
::('_E, 4
2 01F i
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Abbildung 5.6: Lebensdauerverkleinerung durch die E&$tnz, gemessen an den Proben B4-4c. Die
Dosen sind im Graphaher bezeichnet. Die Ausheildauer Bgtr4 min, die Mef3temperatur 100 K.
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Abbildung 5.7: Transferzeiten nach Gleichuhg 5.9 ohne iB#sichtigung der durch die Implantation
entstehenden zazlichen nichtstrahlenden Kale, gemessen an den Proben B4-4c. Die Er-Dosen sind
im Graph raher erautert. Die Ausheilzeit beigt 4 min, die Mel3temperatur 100 K. Die blauen, senk-
rechten Linien markieren die Energien defEiNiveaus. Die schwarzen Linien sind um 58 meV, also
der Energie eines Si-T@Q()-Phonons, zu tieferen Energien verschoben.

sich nicht durch Strahlensaten erlkhren. Hbhere Energien werden von kleineren Kristalliten
emittiert. Die Oszillatorsirke eines Exzitons in einem Kristallit steigt mit fallendem Kristal-
litdurchmesser und damit auch seine Quanteneffizienz. Destérradius sinkt mit fallender
Donor-Quanteneffizienz (siehe Gleich 5.7). EibbdreUbergangswahrscheinlichkeit mit
kleiner werdendem Kristallitdurchmesser ist somitinereinstimmung mit derd¥stertheorie.
Zusatzlich sieht man besonders bei der Probe mit der kleineren Erbiumdosis, also auch mit ei-
nem geringeren Einflud durch Strahlergdén, eine Struktur im sonst kontinuierlichen Abfall

der Transferzeit mit steigender Emissionsenergie. Ini[172] wird von Minima im PL-Signal der
Er-dotierten Si-Nanokristalle bei den Energien derBiveaus vermindert um 58 meV berich-

tet. Die Autoren schlossen aus diesen Messungen, das zumindest ein Teil des Energietransfers
von den Si-Kristalliten zum Er resonant erfolgt. Die Elektron-Loch-Rekombinationjidigafs
Si-PL-Signal verantwortlich ist, findet in den dort beschriebenen Proben vorrangig unter Pho-
nonbeteiligung statt. Geht man von einem resonanten Energietransfer zwischen Si-Kristall und
Er¥t-lon aus, so ist eine Augéchung des Si-PL-Signals bei derrENiveaus verringert um

die TO(A)-Phononenergie von 58 meV zu erwarten, da der Energietransfer im Gegensatz zur
Elektron-Loch-Rekombination ohne Phononenbeteiligungawérl In den hier vorgestellten
Proben waren solche Minima im statischen PL-Signal nicht mefR3bar. Das Lumineszenzsignal
wird aufgrund des Implantationsprofils von den Si-Nanokristallen dominiert, die kéinl&n
pumpen. Die Transferzeit ist jedoch viel empfindlichiér $olche PAnomene. In der Abbil-
dunge sind die Er-Niveafhsg/g und4F9/2 durch blaue, senkrechte Linien gekennzeichnet.
Die schwarzen Linien sind zu den blauen um 58 meV zu kleineren Energien verschoben. In
Abbildung[5.7 ist eine Verringerung der Transferzeit, an den blauen Linien und zum Teil auch
an den schwarzen Linien zu sehen. In den hier vorgestellten Proben ist die Rekombinations-
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Abbildung 5.8: Transfereffizienz des Energietransfers zwischen Si und Er nach Gleichung 5.4, gemes-
sen an den Proben B4-4c mit den oben genannten Er-Dosen und einer Ausheilzeit von 4 min. Die
Meltemperatur betrug 100 K.

wahrscheinlichkeit von Exzitonen ohne Phononbeteiligung in der selbéle@ordnung wie

die Ubergangswahrscheinlichkeit mit Phononbeteiligung (siehe Absitt 4.5). Tritt also ein
resonanter Energietransfer zwischen Si-Nanokristallen utid-Energieniveaus auf, so beein-

fluldt das Si-Nanokristalle, die aufgrund einer direkte Rekombination als auch durch eine mit
Phononbeteiligung stattfindenden Rekombination ein PL-Signal generieren. Das bewirkt ei-
ne Verringerung der Transferzeit bei der Energie dér ftiveaus als auch bei einer um die
Energie des TQ()-Phonons verminderten Energie. Daraus und aus der Mel3temperatur von
100 K und der damit verbundenen endlichen Phononstreuwahrscheinlichkeit kommt es zu einer
breiten Erniedrigung der Transferzeit in diesem Energiebereichen zwischen den schwarzen und
blauen Linien. Weiterhin ist ein resonanter Energietransfer unter Emission bzw. Absorption
von Phononen denkbar. Aufgrund der Vielzahl der beteiligten Prozesse, der geringen Anzahl
der Proben und der wenigen Mel3punkte sind diese Messungen nur als Hinweise auf den Cha-
rakter des Transferprozesses zu deuten. Die gezeigten Ergebnisse sind jedoch in qualitativer
Ubereinstimmung mit derd¥stertheorie.

Aus der Lebensdauerverikzung der Er-dotierten Proben gegber den undotierten Probeif3t

sich weiterhin mittels Gleichung 3.4 die Effizienz des Energietrandfgrabsclatzen. Die-

se Absclatzung vernachlssigt ebenfalls den Einflu® der nichtstrahlenden Rekombinationszen-
tren aufgrund der lonenimplantation und dieaalerten exzitonischen Diffusionseigenschaften
zwischen den Si-Nanokristallen. Somit sind die angegebenen Werte nur als obere Grenze der
Transfereffizienzen zu verstehen. In Abbildiing 5.&4stfur unterschiedliche Emissionsener-

gien der Proben B4-4cErlE14 und B4-4cEr2E15 dargestellt. Auch in dieser Abbildung sind
die EP*-Niveaus mit blauen, senkrechten Linien gekennzeichnet und die schwarzen Linien
sind zu den blauen um 58 meV zu tieferen Energien verschohi#gnbetde Proben steidi

mit der Emissionsenergie an. Das kaitmlich wie die fallende Transferzeit mit der steigen-
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Abbildung 5.9: Er**-Lumineszenzsignalif die Proben mit einer ursinglichen SiO-Schichtdicke von

2 nm (A2-4cEr2E15), 4 nm (A4-4cEr2E15) und 6 nm (A6-4cEr2E15). Die Er-Dosigdefir alle
Proben2 x 10> cm~2 und die Ausheildauer 64 min. Die Insets zeigen alle Spektren noch einmal
normalisiert (a), sowie den zeitlichen Abfall des Lumineszenzsigiimlgi€ unterschiedlichen Proben

(0).

den Oszillatorsirke eines Exzitondif kleinere Kristallitgbl3en erkdrt werden. In der Bhe

des Ef-NiveauFy,, bei 1,851 eV nimmt die Transfereffizienz plateauartig einen Wert 0.9-1
an. Der Umstand, dal} dieser sehr hohe Wartkide Proben unakhgig von ihrer Implan-
tationsdosis erreicht wird, deutet darauf hin, daf3 in diesem Fall der berediipdtéert vom
TransferprozeR dominiert wird. Diese hohen Transfereffizienzen bei ditimmapp von dem

Er *Fy»-Niveau und der Si-Emissionsenergie weisen auf einen sehr effizietitstefprozeRl
als Ursache des Energietransfers hin.

5.3.3 Abhangigkeit von der Kristallitgr 6l3e

Um die Abhangigkeit des Transferprozesses von der Si-Kristafii?grzu ermitteln, wurde ein

Set von Proben mit unterschiedlichen Kristalld@en (Probenserie A) mit der gleichen Er-
Dosis @ x 10> cm~2) dotiert und dannifr 64 min bei 906C ausgeheilt (siche Tabe]le b.2). In
Abbildung[5.9 sind die Ergebnisse des Er-PL-Signals bei fu4zusammengefalit. Das Er-
Signal nimmt mit abnehmender SiO-Schichtdicke, algokieinere Kristalle, zu. Gleichzeitig
kommt es zu einem Anwachsen der Halbwertsbreite von 17 meV auf 23 meV mit steigender
SiO-Schichtdicke. Dabei variieren die ur@pglichen SiO-Schichtdicken zwischen 2 und 6 nm
(siehe Tabell¢ 2]2). Die edhte Halbwertsbreite deutet auf eine @nte Starkaufspaltung des
Eri*-lons aufgrund der Fluktuationen der dielektrischen Funktion in den Schichten hin. Die
Lebensdauer der Ef-Lumineszenz nimmt mit zunehmender Si-Kristalld§e ab. Der zeit-
liche Verlauf des PL-Signals ist nahe an einem exponentiellen Alfal/¢rte der 'stretched’
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exponentiellen Anpassung liegen zwischen 0,8 und 0,9). Die Lebensdauggtii@tdie 6 nm
dicke SiO-Schichten 1,6 ms undrfdie Proben mit den 2 nm dicken SiO-Schichten 2,9 ms. Die
Verkirzung der Lebensdauer mit zunehmender Si-Kristaflidgrhf3t sich durch das Anwach-
sen als auch durch die Fluktuationen der dielektrischen Funktion in den Schichié@eerkl
In [17] wird die Effizienz des Energietransfers durch das #ris aus der Er-Lumineszenzin-
tensitt [, und der Differenz aus der Si-PL-Inter&iimit (/s;_g,) und ohne Er-Dotierungl§;)
berechnet:

[Er

Bprm—5
Isi — Isi—gx

(5.10)

Dabei werden weder die durch die Er-Dotierung &abch erzeugten nichtstrahlenden Re-
kombinationskaale, noch die interne Quanteneffizienz de$'Bubergangs in Gleichurlg 510
beriicksichtigt. In Abbildung 5.70 sind die nach Gleichdng 5.10 berechneten Werigief
Transfereffizienz tir Proben mit unterschiedlichen Kristakigden als Funktion ihrer Emissi-
onsenergie des PL-Maximums dargestellt. Die blauen senkrechten Linien in dieser Abbildung
geben die energetische Position dés » und des'l, ,-Er**-Energieniveaus an. Die Feh-
lerbalken in x-Richtung steheruif die Halbwertsbreiten der PL-Signale. Deutlich ist eine
Erhbhung, der Transfereffizienz mit steigendé&terlapp von dem Si-PL-Signal mit einzel-

nen Eft-Energieniveaus zu erkennen. Trifft ein energetisdbieerlapp mit einer eibhten
Ubergangswahrscheinlichkeit der Exzitonen im Si-Kristallit zusammen, ist eine besonders ho-
he Transfereffizienz zu erwarten. Das ist bei der Probe mit delndten Emissionsenergie der
Fall. An dieser Probe ist eine Energietransfereffizienz azoih beobachtbar. Diese auf diese
Weise ermittelten sehr hohen Transfereffizienzen lassen sich jedoch auch durch die Unterbin-
dung von nichtstrahlenden Kalen der Si-Lumineszenz durch den Energietransfer zuth Er
erklaren. Da solche nichtstrahlenden kémsehr schnell sind, ivde aber auch das auf einen
sehr effizienten Transferprozel3 hindeuten. Das stimmt relativ gut mit den hohen Effizienzen,
die in Abschnit{ 5.3 2 aus der Lebensdauerverkleinerung der Si-Lumineszenz ermittelt wurden,
Uberein. Im Gegensatz zu den in Abschiitt §.3.2 ermittelten Werten wird hier jédhectdie
gesamt Probe gemittelt. Beide unablgige Verfahren ergeben jedoch sehr hohe Wértdie
Transfereffizienz. Eine maximale Transfereffizienz tritt bei einem maximéaieerlapp von
Si-Emission und einem Er-Energieniveau, sowie bei einer maximalen Oszillatokst der
Exzitonen in den Si-Kristalliten ein. Zum Vergleich: in [17] betragen die maximalen Trans-
fereffizienzen ermittelt nach Gleichupg 510 10% und mittels der Anregungsraten von Si- und
Er¥*-Lumineszenz 55%.

5.4 Eigenschaften des Si-Er-Energietransfers

Die in diesem Kapitel vorgestellten Daten weisen einen sehr effizienten Energietransfer zwi-
schen Si-Nanokristallen und Erlonen nach. Die emissionsenergieabbige Verringerung

der Lebensdauer des Si-PL-Signals mit steigender Er-Dosis unesine Erkhrung des Trans-
ferprozesses durch derdistertransfer. Durch die hohe Dichte der Si-Nanokristadie1(!

cm~?) kann man davon ausgehen, daR sichigemd Et*-lonen in der Brsterzone um die
Si-Nanokristalle befinden. Dabei deuten die Daten darauf hin, daf? die Transfereffizienz vom
Uberlapp der Si-Emissionsenergie und den absorbierendérERergieniveaus beeinfludt wird.

Die wichtigsten Schluf3folgerungen aus den experimentellen Daten sind hier noch einmal zu-
sammengefal3t:

e Der EinfluR des#Jberlapps von Si-Emissionsenergie und absorbierende Er-Energie-
niveausist in Abbildung[5.1D an der Zunahme der Transfereffizienz mit zunehmenden
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Abbildung 5.10: Transfereffizienz des Energietransfers zwischen Si und Er, abigesetach Glei-
chung[5.IP, gemessen an den kristallisierten Proben der Serie A, implantiert mit einer Er-Dosis von
2 x 10'® cm~2. Die Temperzeit betrug 64 min.

Uberlapp des Donoremissionsspektrums und der Akzeptorabsorptionsniveaus verdeut-
licht. Die Transferzeiterniedrigungen bei den Energien dét{Energieniveaus (siehe
Abbildung[5.T) weisen ebenfalls auf einen resonanten Energietransfer hin.

Die Abhangigkeit detJbergangswahrscheinlichkeit des Transferprozesses vapuder-
teneffizienz des Donorszeigt sich in der Abnahme der Transferzeit (Abbildung| 5.7)
und der Zunahme der Transfereffizienz (Abbildding 5.8) mit zunehmender Emissions-
energie. Zunehmende Emissionsenergien stetiekléinere Si-Nanokristalle und so-

mit einer erfdhten Oszillatorstrke des Exzitons. Die steigende Transfereffizienz mit der
steigenden Donorquanteneffizienz istUbereinstimmung mit der#¥stertheorie (siehe

Gleichund 5.77).

Die in Abbildung 5.8 undl 5.10 gezeigtesehr hohen Transfereffizienzerweisen eben-

falls auf einen resonanten Energietransfer hin. Sie lassen sich durch die sehr hohe Dich-
te der Si-Nanokristalle mit einer zu den®EfEnergieniveausiquivalenten Emissions-
energie erkdren. AulRerdem hat, wie in Abschijitt 5]1.3 beschrieben, die Donordiffusion
einen Einflul auf die Transfereffizienz. Man kann die in Kapitel 4 beschriebene Diffusi-
on der Exzitonen zwischen den einzelnen Si-Nanokristallen als Donordiffusion im Sinne
der Forstertheorie auffassen. Der in Abschhitt 5.1.3 eiiipeen Z-Wert ist in erster
Naherung das Veditnis aus der Zeit die ein Donor braucht, um eine mittlere Entfer-
nung zwischen Donor und Akzeptor zu diffundieren und der Donor PL-Lebensdauer. Da
die exzitonische Diffusion einen erheblichen Einflu auf die Lebensdauermessungen der
Si-Nanokristalle hat (siehe Abschriitt 4.6) ist die mittlere Aufenthaltszeit eines Exzitons
in einem Kristallit aufgrund der Diffusion kleiner als die Lebensdauer des exzitonischen
PL-Signals in einem Si-Nanokristall. Setzt man nun Donor-Akzeptor-Entfernung mit der
Donor-Donor-Entfernung gleich, &ttt man einerZ-Wert gio3er eins. Dadihrt zu einer
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Erhdhung der Transfereffizienz und stehtUbereinstimmung mit den gemessenen sehr
hohen Transfereffizienzen.

¢ Die maximale Anzahl der pro Si-Nanokristall gepumpten EF*-lonen ist in [17] als
eins bestimmt wurden. In dieser Arbeit wurde Banlicher Auswertung ein Ve#tinis
von 40 ermittelt. Dieses Vedltnis kann jedoch nur grob abge#tst werden, da die
Er-Konzentration aufgrund des Implantationsprofils in der Tiefe variiert und die Anzahl
der nach der Implantation noch strahlenden Si-Nanokristalle nur schwer ermittelt werden
kann. Das Ver&ltnis von 40 wird auch ir [19] angegeben. In den beschriebenen Grenzen
dieser Abschtzung stimmt das hier ermittelte V@&linis sehr gut mit dem Veéttnis aus
Er**PL-Lebensdauer und der Transferzeit zwischen Si-Nanokristallen dndigerein.

Die in diesem Kapitel beschriebene Charakterisierung eines sehr effizienter Energietransfer von
den Si-Nanokristallen zu den Erlonen kann inUbereinstimmung mit einemdstertransfer
interpretiert werden. Es sind jedoch weitere Messungen und eine genauere Charakterisie-
rung rotig, um eine Bhere Pazision und Reproduzierbarkeit der experimentellen Daten zu
gewahrleisten.
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Ausblick

Die ersten Messungen an den Er-dotierten Si-Nanokristallschichten in(Sighe Kapite] b)
zeigen deutlich den Vorteil der Si-Kristallitg8enkontrolle bei der Charakterisierung solcher
oder ahnlicher Systeme. Eine weitere Untersuchung dieses Energietransfers, aber auch die
Charakterisierung anderer Dotierungen von Si-Nanokristallen lie3en sich mit diesem Verfah-
ren sehr gut realisieren. Dabednte durch eine schonalirend der Verdampfung erfolgen-

de Dotierung eine homogene Verteilung des Dotierungsmatét@isder Tiefe realisiert wer-

den. Viele Confinement-Effekte die in Kapifel 4 untersucht wurden, wie z.B. das Verhalten des
PL-Signals in einem externen Magnetfeldhkten bei einer detaillierten Charakterisierung der
GrolRenabhngigkeit dieser Effekte ein tieferes Verstinis von Quanten-Confinement-Effekten

in indirekten Halbleitern vermitteln. Die Realisierung von Messungen wie z.B. Interbandab-
sorptionen sind das erste Mal an solchen Systemen vorstellbar.

Zusatzlich zu der in Kapitel[5 angesprochenen Anwendung der auf diese Weise hergestellten
hohen Dichten von gleich groRen Si-Nanokristallen als Absorbermatéridif EF+-Lumines-

zenz, ist ein Einsatz des hier vorgestellten Herstellungsverfahrens in unterschiedlichen Gebieten
denkbar. Abbildung 5.11 zeigt eine mit dieser Methode hergestellte einzelne Schicht von Si-
Kristallen. Die TEM-Dunkelfeldaufnahme (siehe Abbilddng 5.11b) zeigt den kristallinen Cha-
rakter der Schicht. Durch die sehr gute Kontrolle der Si-Kristabhifigr und des Abstands vom
Substrat viaren solche Schichten idedirfdie Herstellung von nichtichtigen Speichern (siehe
Abschnit I.1.11). Einen Nachteilf diese Anwendung bildet die beschriebene Exzitonendif-
fusion, die den Vorteil von einzelnen getrennten Speicherorten gbgeren herdmmlichen
EEPROMs wieder zunichte macht. Eine detailierte Charakterisierung der Dichtekontrolle der
Si-Nanokristalle in den einzelnen Schichten und ihr Einfluf3 auf die Exzitonendiffusicair

eine Anwendung dieses Herstellungsverfahrens unabdingbar. Weiterhin kann ein auf diese Art
hergestelltes, aufgedampftes Oxid nicht dem Anspruch an ein in der Mikroelektronik verwen-
detes Gateoxid gerecht werden. Esrerdeshalb interessant, die Idee der,$88D,-Ubergitter

auf anderen Herstellungsverfahren idoertragen. In Abbildunf 5.12 ist ein mittels LPCVD
hergestelltes Sig@SiO,-Ubergitter dargestell{ [179]. Die auskristallisierten Schichten zeigen

Abbildung 5.11: TEM-Abbildung einer Si-Nanokristall-Einzelschicht mittels Fresnel-Defokuskontrast
(a) und mittels Dunkelfeldkontrast (b). Die Aufnahmebedingungiewlie Dunkelfeldaufnahme (b) sind
so gevahlt, daR Si-Kristallite mit einef220}-Ebenenausrichtung hell erscheinen.
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Abbildung 5.12: Mittels LPCVD hergestellte SigSiO,-Ubergitter. Abgebildet ist a) mittels Hellfeld

im Defokus eine Probe vor der Temperung und b) eine Dunkelfeldaufnahme nach einer Temperung bei
1100°C sowie die PL-Spektreruf 3,5 und 3,8 nm dicke Si@Schichten (c). Der Dunkelfeldkontrast in

b) ist so gevihlt, daR Si-Kristallite mit einef220}-Ebenenausrichtung hell erscheinen.

deutlich das Auftreten von Si-Nanokristallen in den uisglichen SiQ-Schichten. Das PL-
Signal zeigtahnlich zu dem Signal der aufgedampften Schichten eine Blauverschiebung mit
abnehmender SiGSchichtdicke. Das sind erste Versuche, die aber eine Adaption dieses Her-
stellungsverfahrens auf andere Abscheidemethoden illustriert. Dabégkchen solche Me-
thoden eine Massenfertigung der SISIO,-Ubergitter, was eine industrielle Nutzung dieses
Systems eriiglichen wirde. Es viare winschenswert die mittels solche Herstellungsverfahren
synthetisierten Kristallite @her zu charakterisieren und auf diese Weise auf Si-Nanokristalle
basierende nichtichtige Speicher oder lichtemittierende Bauelemente zu entwickeln.

Der Reiz dieses Prinzips der Si3i0,-Ubergitter liegt vor allem in der Kontrolle der Si-
Nanokristallgbl3e und -dichte. Dadurch werden viele interessante Experimente, die die Quanten-
Confinement-Effekte des Systems, aber auch z.B. Transporteff@héz heschreiben, erstmals
praktisch durchihrbar. Eine Kombination der SLQSiOz-L"Jbergitterstrukturen mit unterschied-
lichen Abscheideverfahren und die grol3e Flexi&ilin der Herstellung von unterschiedlichen
KristallitgroRen und Dichten machen die Idee derﬁm-Ubergitter universell nutzbar.

93



Zusammenfassung

Bei der Herstellung und Charakterisierung von Si-Nanokristallen trat bisher das Problem ei-
ner unzureichenden GRenkontrolle der Si-Nanokristalle auf. Mit den konventionellen Her-
stellungsmethoden war es nichbglich, eine scharfe @Renverteilung zu erreichen und die
Dichte und die GalRe der Kristalle unaléimgig zu kontrollieren (siehe Kapitel 1). Daghfte

zu Einschénkungen in der Anwendung von Si-Nanokristallen sowie in déglMhkeiten der
Charakterisierung physikalischer Prozesse in diesem Material. Das in dieser Arbeit vorgestell-
te Herstellungsverfahren von Si-Nanokristallen auf der Grundlage vop/Si®-Ubergittern
ermoglicht erstmals eine gf3enkontrollierte Synthese von Si-Nanokristallen mit sehr hohen
Dichten & 10 cm3). Am Ende der einzelnen Kapitel dieser Arbeit wurden bereits detail-
lierte Zusammenfassungen gegeben, so dal® im folgenden nur die wichtigsten Aussagen der
einzelnen Kapitel noch einmal zusammengefal3t werden.

Das beschriebene Herstellungsverfahren basiert alRlo@senseparationvon Nanometer di-
cken, durch Si@Schichten eingescinkten SiQ-Schichten. Die Temperaturadhgigkeit die-

ser Phasenseparation konnte in dieser Arbeit mittels eine Kombination aus FTIR, PL und TEM-
Messungen charakterisiert werden (siehe Kapitel 3). Zwischen 300 un@ $@®nmt es zu

einer Umordnung der Si@ in eine SiQ-Struktur bei gleichzeitigem Wachstum von amor-
phen Si-Clustern. Die sich dabei bildenden NBOHC-Defekte an Si-Ringstrukturen, welche die
Anfangspunkte der entstehenden amorphen Cluster sind, sind bei Tempeidiarer00C

nicht mehr stabil. Bei Temperaturéter 900C kommt es zur Kristallisation der amorphen
Si-Cluster. Die maximale ®Re der Si-Nanokristalle wird durch die SiO-Schichtdicke vorge-
geben. Eine Gif3enkontrolle der entstehenden Nanokristalle ist jedoch nur bis zu einer Schicht-
dicke von 5 nm realisierbar, da bei dickeren Schichten zwar der Beitrag #8eign Kristallen

zur GolRenverteilung steigt, sich jedoch ein mittlere Kristallitdurchmesser von etwa 4,5 nm
einstellt. Die fir diese Arbeit im Mittelpunkt des Interesses stehenden Quanten-Confinement-
Effekte sind jedoch nuitir Kristallite dieser Galienordnung zu erwarten.

Das PL-Signal der Si-Nanokristalle kann durch die Rekombination von im Raum einge-
schiankten Exzitonen erét werden (siehe Kapitg] 4). Verschiedene Effekte, wie das Aufwei-
ten der Elektronischen Baridike (siehe Abschni.l), ein Anwachsen dbergangswaht-
scheinlichkeit der Elektron-Loch-Paare (siehe Abschnitt 4.6) sowie der Wahrscheinlichkeit von
direkten Elektron-Loch-Rekombinationen (siehe Abschniit 4.5) und eine Zunahme der Aufspal-
tungsenergie des Exzitons (siehe Absclinitt 4.6.3) mit kleiner werdender Kristddggteht in
Ubereinstimmung mit dem Quanten- Conflnement Modell. Erstmalig konnte eine quadratische
Abhangigkeit der Emissionsenergie von Si-Nanokristallen von eiaefferen Magnetfeld ge-
zeigt und damit der exzitonische Ursprung der Lumineszenz sowie eigbterBindungsener-

gie des Elektron-Loch-Paares belegt werden (siehe Abs¢hnit} 4.4.4). Die@abhngigkeit

der verschiedenen Confinement-Effekte sowie das Temperaturverhalten des zéistemgel -
Signals tihren zu der Schluf3folgerung, daf’ in diesem System zwischen den Kristalliten ein
Oxid mit einer kleineren Bandtke als der Bandtke von thermischem SiQrorliegt. Diese
kleinere Barriere zwischen den Kristalliten und die sehr hohe Dichte der Nanokristatiglexim

eine Diffusion der Exzitonen zwischen den einzelnen Si-Nanokristallen.

Erste Messungen dar-dotierten Si-Nanokristallschichten zeigentiberraschend hohe Effizi-

94



Er-Dotierung der Si-Nanokristallite Eigenschaften des Si-Er-Energietransters

enzen Or den Energietransfer zwischen den Si-Nanokristallen und den im I&€ndlichen
Er¥*-lonen (siehe Kapitgl|5). Der TransferprozeR selbst kann mit einnstérttmechanismus
beschrieben werden. Hohe Effizienzen bis zu Werterrvdrtreten bei einem besonders guten
Uberlapp der Emissionsenergie der Si-Nanokristalle mit einerh-Energieniveau undif be-
sonders hohe Oszillatogsken der Exzitonen in den Si-Nanokristallen, algoKieine Kristal-
lite, auf. Die schnelle Diffusion der Exzitonen zwischen den Kristalliten wirkgtitherweise
verstirkend auf die Transfereffizienz.

Diese unterschiedlichen Messungen zeigen das grof3e Potential, das ialtrkgmtrollierten
Herstellung der Si-Nanokristalle liegt. Die grof3e Flexiailiin der Kontrolle der Kristal-
litgroRRe, -dichte und -tiefe dieser Herstellungsmethodebglicht die Beantwortung bisher
schwer zugnglicher akademischer Fragestellungen. Eine technologische Anwendung der durch
dieses Herstellungssystem synthetisierten Si-Nanokristalle ist ebenfalls denkbar.
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