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1 Einleitung

Silizium (Si) ist eines der meist studierten Elemente des Periodensystems. Der grofte Teil der
Halbleiterindustrie basiert auf diesem Element, so dass in den letzten Dekaden die Publikation
einer riesigen Menge an Forschungsergebnissen zum Silizium und zur Si-Technologie erfolgte.
Ein Teilbereich von hohem Forschungsinteresse ist die Interaktion zwischen Lasern und Sili-
zium: Zum einen werden in der Halbleiterindustrie Laser zur Kristallisation von amorphem
Silizium (a-Si) benutzt, z.B zur Herstellung von hochleitfihigen, polykristallinen Si-Schichten
ﬂ] Hierbei wurden in Abh#ngigkeit vom verwendeten Laser eine grofe Menge an Kristallisa-
tionsmechanismen untersucht und publiziert, u.a. excimer-laser Kristallisation E], metallindu-
zierte Kristallisation B], Joule-heating induzierte Kristallisation M], Festphasenkristallisation
(SPC) ﬂﬂ] und lichtinduzierte SPC (LISPC) ﬂa] Bei der Kristallisation von a-Si/SiOs Multi-
quantentopfen iiber die LISPC wurde die Hochdruckphase Si-III anhand von Raman-Spektren
nachgewiesen ﬂ] Der Grund fiir das Entstehen der Hochdruckphase ist aber weitgehend un-
klar: Einerseits ist die Vermutung zuldssig, dass das Auftreten der Phase Si-III ein Effekt des
Kristallisationsmechanismus ist. Andererseits besteht auch die Moglichkeit, dass die Bildung
der Phase Si-III im strukturellen Aufbau des kristallisierten Schichtstapels begriindet ist.
Zum anderen werden Laser zur Strukturierung von Si-Oberflichen eingesetzt [8]. Als besonders
vorteilhaft haben sich dabei hochfrequente Ultra-Kurzzeitlaser erwiesen, so dass insbesondere
die Wirkung von fs-Laserpulsen in den letzten Jahren umfangreich untersucht wurde. Bei der
Strukturierung von Si-Oberflichen mit fs-Laserpulsen entsteht in Abhéngigkeit von den Laser-
parametern eine Vielzahl verschiedenster Muster E] Zudem variiert in Abhéngigkeit von den
Laserparametern die innere Struktur der Oberflichenbereiche: berichtet wurde von amorphen
Si-Schichten Griben in der Oberfliche m], komplexeren Strukturen wie Rippeln “ﬁ] oder
tiefen Kratern ] Die Entstehung dieser Strukturen ist dabei immer von der Deformation des
kristallinen Si-Ausgangsmaterials begleitet: Diese umfassen sowohl Linien- und Flachendefek-
te [14] als auch Phasentransformationen des Siliziums (Amorphisierung, Si-Hochdruckphasen)
|. Dabei ist aber gerade die Entstehung der Si-Hochdruckphasen durch fs-Laserpulse noch
nicht vollends verstanden und die Aufkldrung der physikalischen Zusammenhénge erfordert
weitere systematische Untersuchungen.
Si-Hochdruckphasen wurden bisher in Rippeln meist mit Raman-Spektroskopie nachgewiesen
und es gibt nur eine geringe Anzahl an Querschnittsuntersuchungen. Der Nachweis von Si-Hoch-
druckphasen ist aber auch im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) mdglich und erfolgt
iiblicherweise anhand entsprechender Beugungsreflexe HE] Diese sind aus strukturaufkldrenden
Experimenten mit Indentern oder Diamant-Hochdruckzellen, bei denen die Si-Hochdruckpha-
sen gezielt erzeugt werden, bekannt ﬂﬂ] Jedoch wurden bisher keine spektroskopischen TEM-
Charakterisierungen publiziert: Im Fall der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) ist
davon auszugehen, dass aufgrund der Variation der Kristallstruktur zwischen den einzelnen Si-
Phasen signifikante Unterschiede in der Feinstruktur der Si L 3-Kanten auftreten. Diese Ver-
mutung konnte bis dato noch nicht von theoretischen Betrachtungen bestéatigt werden, da zu
diesem Thema bisher keine Publikationen existieren.
Das Ziel dieser Dissertation ist es, mit analytischen TEM-Untersuchungen von elektronentrans-




1.1. Hochdruckverhalten des Siliziums

parenten Proben solcher durch fs-Laser oder durch Rekristallisation von a-Si entstandenen Si-
Hochdruckphasen eine Aussage iiber deren Entstehungsmechanismus und deren Verteilung in
den jeweils erzeugten Strukturen zu treffen. Das Wissen iiber deren Nukleation und Lokalisie-
rung ist essentiell fiir etwaige technologische Anwendungen, da die Hochdruckphasen vom Si-I
abweichende strukturelle und elektronische Eigenschaften besitzen: Einerseits konnen solche
Phasen in elektronischen Bauelementen als Defekte agieren und die Performance des Bauteils
erniedrigen, so dass deren Auftreten zu verhindern ist. Dazu muss vorher bekannt sein, warum
sie unter welchen Bedingungen auftreten. Andererseits ist es durchaus vorstellbar, dass Si-
Hochdruckphasen optische oder elektronische Bauelemente positiv beeinflussen.

Bevor der Aufbau dieser Dissertation vorgestellt wird, erfolgt zunéichst die Beschreibung des
Hochdruckverhaltens von Silizium. Dabei ist im Rahmen dieser Arbeit wie folgt zwischen den
beiden Begriffen Si-Polymorphe und Si-Hochdruckphasen zu unterscheiden: Si-Hochdruckpha-
sen sind Strukturvariationen des herkdmmlichen kristallinen Siliziums (Diamantstruktur, Si-I),
die durch hohe Driicke erzeugt werden. Der Begriff Si-Polymorphe beschreibt hingegen die
Gesamtmenge aller Siliziumphasen, d.h. sowohl die Phase Si-I als auch a-Si und die Si-Hoch-
druckphasen.

1.1 Hochdruckverhalten des Siliziums

Die Umordnung des kristallinen Siliziums bei der Einwirkung von hydrostatischen Driicken bis
zu 250 GPa wurde in den letzten 50 Jahren ausfiihrlich untersucht. In diesem Druckbereich
wurde bisher von 13 verschiedene Phasen des Siliziums berichtet, deren Strukturen und Raum-
gruppen in Tabelle [T aufgelistet sind. Ein kurzer historischer Abriss der Entdeckung und
Einordnung der Si-Hochdruckphasen wird folgend priisentiert (ein ausfiihrlicher Uberblick ist
in [17, [18] gegeben).

Die kiinstliche Erzeugung der Si-Hochdruckphasen erfolgte bisher primér innerhalb von Dia-
mant-Hochdruckzellen (DHZ): Beim Einwirken von Driicken zwischen 8,8 GPa und 12,5 GPa
transformiert sich das Silizium aus der Diamantstruktur (Si-I) in eine metallische Phase (Si-1I,
B-Sn Struktur) @, ] Bei einer weiteren Erhohung des hydrostatischen Druckes wird die
Phase Si-II in die orthorhombische Phase Si-XI verzerrt, deren Struktur sich bei Driicken ab
14,5 GPa in eine einfach hexagonale Struktur (Phase Si-V) transformiert , ] Bei Driicken
zwischen 38 GPa und 50 GPa konnte eine weitere, orthorhombische Struktur (Si-VI) mit der
Raumgruppe Cmca nachgewiesen werden ], die sich ab Driicken von 42 GPa zumindest teil-
weise in eine hexagonal dicht gepackte Struktur (Si-VII) transformiert “ﬂ] Ab einem hydro-
statischen Druck von circa 79 GPa wurde eine kubisch flichenzentrierte Struktur des Siliziums
(Si-X) nachgewiesen. Diese ist bis zu einem Druck von 248 GPa stabil, welcher bis dato der
hochst angewandte ist “ﬁ]

Bei einer Verminderung des angewandten Druckes sind die eben beschrieben Phasentransfor-
mationen reversibel bis zum Erreichen der metallischen Phase Si-II, welche sich nicht direkt
in die Phase Si-I zuriicktransformieren kann “ﬂ, , ] Vielmehr wandelt sich bei der kom-
pletten Druckreduktion die Phase Si-II in eine kubisch raumzentrierte Struktur, die als Si-II1
bezeichnet wird ﬂﬁ, ] Zunichst wurde angenommen, dass sich die Phase Si-IIT bei einem
Restdruck von 8 GPa direkt aus der Phase Si-II entwickelt m, @], jedoch konnten Crain et
al. zeigen, dass sich die Phase Si-IT zuerst in die rhomboedrische Phase Si-XII transformiert,
die wiederum eine verzerrte Form der Phase Si-III ist und sich bei weiterer Druckreduktion in
diese umwandelt @, @] Die Nukleation der Phase Si-XII beginnt bei einem Druck von circa




1.1. Hochdruckverhalten des Siliziums

Tabelle 1.1: Auflistung der experimentell bestimmten Si-Hochdruckphasen mit ihrer Struktur,
ihrer Raumgruppe und dem Druckbereich, in dem sie existieren. Ein Druck vom 0 GPa ent-
spricht dabei dem Atmosphérendruck. Die Nummerierung der unterschiedlichen Phasen erfolg-
te nicht entsprechend ihres Druckbereiches sondern anhand ihrer historischen Entdeckung. Die
Druckbereiche einiger Phasen iiberschneiden sich, so dass dort diese Phasen gleichzeitig im
Si-Material nachweisbar sind. Die Phasen Si-VIII und Si-IX wurden bisher nur von Zhao et
al. nach einer sehr schnellen Druckentlastung der Phase Si-II beobachtet [35], so dass deren
Struktur bisher nicht von einer zweiten Quelle bestéitigt werden konnte.

Si-Phase Struktur Raumgruppe | Druckbereich (GPa)
Si-I kubisch - Diamant Fd3m 0-125
Si-IT tetragonal - raumzentriert (/3-Sn) 14, /amd 88 -16
Si-I1I kubisch - raumzentriert Ia3 2.1-0
Si-IV hexagonal P63 /mmc -

Si-V hexagonal P6/mmm 14,5 - 38
Si-VI orthorhombisch Cmca 38 - 50
Si-VII hexagonal P63 /mmc 40 - 78,3
Si-VIII tetragonal P4,2,2 148 -0
Si-IX tetragonal P4922 12-0
Si-X kubisch - flichenzentriert Fm3m 78,3 - 230
Si-XT orthorhombisch - raumzentriert Imma 13-15
Si-XII rhomboedrisch R3 12-2,0
Si-XIIT hexagonal P6/mmm -

10 GPa und dauert bis zur kompletten Umwandlung des Si-II bei circa 6,2 GPa an. Nach der
kompletten Druckreduktion koexistieren die beiden Phasen Si-II und Si-XIT im Si-Material,
wobei der Anteil der Phase Si-IIT im gesamten Volumen deutlich grofer ist. Weiterhin ist die
Si-XIT — Si-IIT Transformation reversibel [30]. Der Ablauf der Transformation von der Phase
Si-IT iiber die Phase Si-XII zur Phase Si-III wurde anhand von ab-initio Berechnungen be-
statigt [32]. Nach der Erwirmung der Phasen Si-IIT bzw. Si-XII auf circa 200 °C wurde die
Phase Si-IV nachgewiesen [33,134]. Die Bildung von a-Si wurde in DHZ-Experimenten bei der
Verwendung von pordsem Silizium als Ausgangsmaterial nachgewiesen [36-38]. Dabei konnte
festgestellt werden, dass die Bildung von a-Si bei DHZ-Experimenten temperaturabhingig ist
137, 138].

Eine zweite Methode zur Charakterisierung des Hochdruckverhaltens von Silizium sind Inden-
tierungsexperimente: Erste Untersuchungen zur Hirte von kristallinem Silizium zeigten das
Stattfinden des Halbleiter-Metall-Ubergangs und dessen Beeinflussung der gemessenen Hirte
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Abbildung 1.1: Zyklus der Phasentransformationen bei Indentierungsexperimenten.

@] Elektrische Charakterisierungen bestétigten die Présenz der metallischen Phase Si-IT beim
Eindriicken des Indenters |. Der Druck, der zum Beginn der Phasentransformation beim
Eindriicken eines sphérischen Indenters bendétigt wird, und der Druck, der bei der Nukleation
der Phase Si-XII vorliegt, wurden zu 11,3 GPa bzw. 8,4 GPa berechnet “E, @] Diese Werte
stimmen gut mit den bei den DHZ-Experimenten bestimmten Werten iiberein.

Jedoch tritt bei Indentierungen ein gewaltiger Unterschied auf: Wihrend in DHZ-Experimenten
bei Raumtemperatur sich die Phase Si-II unabhéngig von der Geschwindigkeit der Druckre-
duzierung immer in eine andere kristalline Phase transformiert, ist dies in Indentierungsexpe-
rimenten nur bei sehr langsamen Entlastungsraten der Fall. Ein zu schnelles Entlasten fiihrt
hingegen zur umfangreichen Bildung von a-Si. Dieses Hochdruckverhalten des Siliziums wur-
de mit Raman-Spektroskopie “E@]g sowie TEM-Untersuchungen von Querschnitten bestétigt
[16, 47 49].

Diese Unterschiede bei der Druckentlastung zwischen DHZ- und Indentierungsexperimenten
sind auf die deutlich verschiedenen Spannungszustéinde im Si-Material zuriickzufiithren: W#h-
rend in DHZ-Experimenten ein durch den hydrostatischen Druck erzeugtes, homogenes und
isotropes Spannungsfeld erzeugt wird, spielen bei Indentierungen Scherspannungen eine grofe
Rolle IE] Weiterhin verbleiben nach der kompletter Druckentlastung im Si-Material Restspan-
nung, die durch die lokal verschieden stark erzeugten Gitterdefekte im Bereich des Indenter-
eindruckes nicht relaxieren kdnnen. Dies bedeutet aber auch, dass bei Indentierungen durchaus
grofkere Mengen der Phase Si-XIT im deformierten Gebiet bestehen bleiben. Zusétzlich ist zu
erwidhnen, dass auch bei Ritzexperimenten die Phasentransformationen dquivalent zu denen
bei Indentierungen ablaufen, wenn einerseits vergleichbare Driicke und andererseits mit den
Entlastungsraten korrelierende Ritzgeschwindigkeiten verwendet werden.

Wie bereits erwdhnt wurde, fithrt eine Erwdrmung (T > 175 °C M]) der Phasen Si-IIT und
Si-XIT zu deren Transformation in die Phase Si-IV. Es gibt jedoch starke Hinweise darauf,
dass bei solch einer Erwirmung eine weiter Phase erzeugt wird: Von dieser als Si-XIII bezeich-
neten Phase wurde erstmals durch das Auftreten von bisher nicht bekannten Raman-Banden
bei der Charakterisierung von auf 200 °C erwirmten Indentierungen berichtet M@] Jedoch
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konnte anhand der Raman-Spektren bisher die genaue Kristallstruktur der Phase Si-XIII nicht
bestimmt werden. B. Haberl schildert in ihrer Dissertation die Erzeugung gréfserer Menge an
Kristalliten der Phase Si-XIII, was die Aufnahme von Beugungsbildern dieser Phase im TEM
ermoglichte @] Anhand der auftretenden Netzebenenabsténde (vgl. Abschnitt [5.1]) schligt sie
fiir die Phase Si-XIII eine grofe, einfach hexagonale Einheitszelle mit den Gitterparametern a
= 5,54 A und ¢ = 11,00 A vor.

Da im Rahmen dieser Arbeit Indentierungs- und Ritzexperimente zur Erzeugung der Si-Hoch-
druckphasen durchgefiihrt wurden, ist zusétzlich in Abbildung [Tl der Zyklus der dabei ent-
stehenden Phasen schematisch dargestellt. Es ist anzumerken, dass einige Publikationen das
Auftreten von a-Si bei einer zu schnellen Entlastung des Indenters beschrieben. Es konnte aber
bisher nicht eindeutig gezeigt werden, ob die Riicktransformation der Si-Hochdruckphasen in
die Phase Si-I iiber das a-Si ablauft oder ob dies ein parallel ablaufender Prozess ist.

1.2 Struktur der Dissertation

Im Rahmen dieser Arbeit werden hinsichtlich der Charakterisierung von Si-Hochdruckphasen
im Elektronenmikroskop mehrere Schwerpunkte gesetzt: Zum einen ist dies die spektroskopi-
sche Untersuchung mittels Elektronenenergieverlustspektroskopie, die in Kapitel [l préasentiert
und diskutiert wird. Zum anderen befasst sich Kapitel [6] mit der Entstehung von Si-Hoch-
druckphasen beim Beschuss von Si-Oberflichen mit fs-Laserpulsen und in Kapitel [7 werden
Untersuchungen zur Kristallisation von Si-Hochdruckphasen in diinnen a-Si Schichten présen-
tiert. In den beiden letzteren Kapiteln wird aufbauend auf Charakterisierungen von TEM-
Querschnitten jeweils ein Modell fiir die Bildung der Si-Hochdruckphasen vorgeschlagen. Am
Anfang der Dissertation werden zunéchst in Kapitel 2] grundlegende Aspekte zu den haupt-
sdchlich verwendeten Charakterisierungsmethoden diskutiert. Im anschliefenden Kapitel wird
die Erzeugung von Referenzproben mit Si-Hochdruckphasen fiir die EELS-Charakterisierungen
in Kapitel B prasentiert. In Kapitel Mist die elektronenmikroskopische Probenpréiparation dar-
gestellt. Dieser ist ein eigenes Kapitel gewidmet, da die praparativen Standardtechniken auf
Proben mit Si-Hochdruckphasen nur eingeschréinkt anwendbar sind.




2 Charakterisierungsmethoden

In diesem Kapitel werden kurz die in dieser Arbeit primér verwendeten Charakterisierungs-
methoden eingefiihrt. Der Schwerpunkt liegt dabei auf den analytischen Techniken der Elek-
tronenmikroskopie: Im Elektronenmikroskop werden in der Elektronenkanone freie Elektronen
generiert, die dann in Abhéngigkeit vom verwendeten Elektronenmikroskop auf eine bestimmte
Energie beschleunigt und entlang der optischen Achse des Mikroskops auf die zu untersuchende
Probe fokussiert werden. Dabei werden verschiedene Basistypen unterschieden, z.B. das Ras-
terelektronenmikroskop (REM), das konventionelle Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
und das Rastertransmissionselektronenmikroskop (scanning transmission electron microscope,
STEM).

Die auf die Probe fokussierten, nahezu monoenergetischen Elektronen (diese werden im weite-
ren Verlauf der Dissertation als Primérelektronen bezeichnet) kénnen dabei eine Vielzahl von
Wechselwirkungen mit der Probe durchlaufen. Wenn die Probe sehr diinn ist, durchstrahlt eine
groe Anzahl der Primérelektronen die Probe ohne einer Wechselwirkung zu unterliegen (un-
gestreute Elektronen). Die restlichen Primérelektronen wechselwirken durch Streuprozesse mit
den Atomen der zu untersuchenden Probe, so dass diese fiir die analytische Elektronenmikro-
skopie benutzt werden kénnen. Die gestreuten und ungestreuten Anteile des Elektronenstrahls
werden anschliefend mittels eines Linsensystems fokussiert und auf einen Schirm oder eine
CCD-Kamera abgebildet “ﬁ] Dabei ist im TEM der Fokus der Zwischenlinse wichtig: Bei der
Fokussierung auf die Bildebene der Objektivlinse wird auf dem Schirm ein vergrofertes, reales
Bild der Probe ersichtlich, bei der Fokussierung auf deren hintere Brennebene erscheint das
dazugehorige Beugungsbild.

2.1 Abbildung im TEM

Im TEM wird der interessante Probenbereich mit einem parallelen Elektronenstrahl beleuchtet.
Fiir die Abbildung wird der Fakt ausgenutzt, dass ein Teil der Primérelektronen in der Pro-
be von der optischen Achse weg gestreut wird. Hierbei sind zwei Arten zu unterscheiden: Die
elastische Streuung entsteht aufgrund von Coulomb-Wechselwirkungen der Primérelektronen
mit den Atomen in der Probe, wobei deren Bewegungsrichtung sich dndert (Impulsdnderung)
und bei kleinen Streuwinkeln zudem die Kohérenz des Elektronenstrahls erhalten bleibt. Da
die Atomkerne eine sehr viele grofere Masse als die Elektronen besitzen, sind die Energiever-
luste bei der Wechselwirkung vernachlassighar klein bzw. nicht detektierbar. Von unelastischer
Streuung wird gesprochen, wenn die Primérelektronen eine detektierbare Energie beim Streu-
prozess abgeben [56]. Verantwortlich dafiir konnen unter anderen die Streuung an Plasmonen
und Phononen sowie die Anregung von Elektronen aus dem Valenzband bzw. aus kernnahen
Zusténden sein.

Im TEM werden bei der Bildentstehung prinzipiell die drei Kontrastmechanismen Beugungs-
kontrast, Streuabsorbtionskontrast und Phasenkontrast unterschieden. Beim Streuabsorptions-
kontrast wird eine Blende (Objektivblende) in der hinteren Brennebene der Objektivlinse ein-
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gebracht. Durch eine entsprechende Wahl der Grofe dieser Blende werden gestreute Elektronen
selektiv daran gehindert, an der Entstehung der Abbildung zu partizipieren. Wird die Objek-
tivblende so gewéhlt und justiert, dass nur die Intensitat des Nullreflexes (ungebeugte Primér-
elektronen) zur Abbildung beitrigt, wird von einer Hellfeld-Abbildung (HF-TEM) gesprochen.
Wird die Blende aber um den Reflex eines gebeugten Elektronenstrahles zentriert, so wird dies
als Dunkelfeld-Abbildung (DF-TEM) bezeichnet.

Der Phasenkontrast resultiert aus der Tatsache, dass bei den meisten Streuprozessen die Pri-
mérelektronen eine Phasenverschiebung erfahren. Werden nun zum Zwecke der Abbildung im
TEM mehrere gebeugte Strahlen mit verschiedenen Phasen zur Interferenz gebracht, so erfolgt
bei Kippung der Probe in eine niedrig-indizierte Kristallorientierung (bei geordneten Struk-
turen) die direkte Abbildung der Atom- bzw. Molekiilanordnungen. Diese Vielstrahlabbildung
wird zumeist als High resolution Transmission Electron Microscopy (HTEM) Abbildung be-
zeichnet. Hierbei sind jedoch zwei Dinge anzumerken: Einerseits ist die Interpretation von
HTEM-Abbildungen nicht trivial, da die entstandenen Kontrastvariationen stark von der Pro-
bendicke, dem Fokus, der Energie der Primérelektronen und den Abbildungsfehlern (z.B. sphé-
rische und chromatische Abberation) im verwendeten Elektronenmikroskop abhéngig sind. An-
dererseits wird im Allgemeinen fiir den reinen Phasenkontrast keine Objektivblende verwendet.
Fiir die in dieser Arbeit prasentierten TEM-Aufnahmen wurde das JEOL Electron Microscope
4010 des Max-Planck-Instituts fiir Mikrostrukturphysik Halle genutzt. Dieses Gerét wird bei
einer Beschleunigungsspannung von 400 kV (A = 1,6 pm @]) betrieben um eine hohe laterale
Auflésung fiir die Abbildung der Kristallstrukturen zu ermdglichen. Bei den in dieser Arbeit
prasentierten HTEM-Abbildungen wurde eine grofe Objektivblende verwendet, so dass diese
durch eine Mischung aus Streuabsorptionskontrast und Phasenkontrast entstanden. Entspre-
chende HTEM-Aufnahmen bei kleinen Vergréferungen werden in den folgenden Kapiteln als
Vielstrahlabbildungen (VS-TEM) bezeichnet.

Die Elektronenbeugung ist eine weitere, im TEM anwendbare Technik, bei der es aufgrund der
Wellennatur der Elektronen in kristallinen Proben zur Interferenz gestreuter Elektronenwellen
kommt ﬂﬁ] Die dabei entstehende Intensitétsverteilung zeigt unter bestimmten Streuwinkeln
Maxima, die charakteristisch fiir die Anordnung der Atome in der Probe sind. Deshalb eignet
sich diese Methode ausgezeichnet zum Nachweis der Si-Hochdruckphasen in den préparierten
Proben (vgl. Abschnitt B.]). Bei der Elektronenbeugung tritt eine konstruktive Interferenz der
gebeugten Elektronenwellen auf, wenn deren Gangunterschied ein Vielfaches der Wellenldnge
betrdgt. Da im TEM die Beugungswinkel sehr klein sind (sin® ~ ©), kann die Bragg-Glei-
chung in der Form A = 2d© dargestellt werden @] Da gleichzeitig auch eine geometrische
Bestimmung von 6 aus der Kameralinge L und dem Abstand zwischen dem gebeugten und
dem ungebeugten Strahl r (rL~! = 20) méglich ist, gilt d = LAr~! und der Netztebenenab-
stand d eines Reflexes kann direkt aus dem aufgenommenen Beugungsbild bestimmt werden.
Das Produkt LA wird als Kamerakonstante bezeichnet und ist auf dem Beugungsbild in der
Form eines Mafistabes angegeben.

2.2 Abbildung im STEM

Das STEM ist eine Variante des TEM, die nach der Entwicklung des Rasterelektronenmikro-
skops entstand. Im Rahmen dieser Arbeit wurde das STEM VG HB 501 UX mit einer kalten
Feldemissionskathode als Elektronenquelle verwendet. Das Elektronenmikroskop wurde bei ei-
ner Beschleunigungsspannung von 100 kV betrieben. Beim verwendeten STEM werden die
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Primérelektronen auf einen Punkt der Probe (ca. 2 nm Durchmesser) fokussiert. Der Elektro-
nenstrahl wird dann in einem zweidimensionales Raster {iber den ausgewahlten Probenbereich
gefiihrt, wobei an jedem Punkt die transmittierte Intensitét detektiert wird. Im Hellfelddetektor
(HF-STEM) werden die Elektronen erfasst, die unter kleinen Winkeln (< 6 mrad) gestreut wer-
den. Unter grokeren Winkel gestreute Elektronen werden im Dunkelfelddetektor (DF-STEM)
detektiert. Dieser wird hdufig benutzt um einen Ordnungszahl-bedingten Materialkontrast (Z-
Kontrast) zu erhalten. Das STEM wird im Vergleich zum TEM bevorzugt fiir spektroskopische
Verfahren wie EELS eingesetzt, da durch die Fokussierung des Elektronenstrahls zu einer Son-
de mehr Priméarelektronen zur Wechselwirkungen mit der Probe bereitgestellt werden konnen.
Deshalb ist das VG HB 501 UX mit einem Gatan ENFINA PEFELS-Detektor zur Aufnahme
von Elektronenenergieverlustspektren ausgestattet. Fine detaillierte Beschreibung des Aufbaus
und der Funktionsweise des verwendeten STEM-PEELS Systems ist in @, @] gegeben.

2.3 Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS)

Bei EELS wird der Energieverlust der Primérelektronen durch unelastische Streuprozesse de-
tektiert: Aufgrund der Energieerhaltung gibt ein Primérelektron die gleiche Energie ab, die ein
Probenatom beim Streuprozess aufnimmt. Jedes spektroskopierte Element in der Probe zeigt
seine eigenen charakteristischen Energieverluste, die zudem sensitiv gegeniiber der lokalen che-
mischen Umgebung (z.B. Bindungszustédnde, Kompositmaterialien, Verspannungen) sind. Es
ist anzumerken, dass auch die elastische Streuung einen Einfluss auf die entstehenden EELS-
Spektren haben kann: Beispielsweise konnen Elektronen sowohl elastischer als auch unelasti-
scher Streuung unterliegen, was moglicherweise in einer Verdnderung des Konvergenzwinkels
bei der unelastischen Streuung resultiert.

Die Beschreibung der unelastischen Streuprozesse eines Primirelektrons erfolgt anhand des
doppelt differentiellen Wirkungsquerschnittes, der einerseits die Winkel- und Energieabhéngig-
keit der Streuung wiedergibt [60] und andererseits proportional zur Intensitéit einer Ionisati-
onskante ist “@] Dieser kann als die quantenmechanische Ubergangswahrscheinlichkeit eines
Anfangszustandes |i) in einen moglichen Endzustand |f), unter der Annahme kleiner Streu-
winkel (Dipol-Ndherung), in folgender Form angegeben werden [60, |62]:

do(q,E) [ 4* A .
() 3 sl (2 - g+ B (2.1)

Aus Gleichung (2.7)) ist ersichtlich, dass der Betrag des differentiellen Wirkungsquerschnittes
maRgeblich von der riumlichen Uberlagerung der Anfangs- und Endzustinde des angeregten
Atoms bestimmt wird. Zur Beschreibung der Feinstruktur einer Tonisationskante ist es iib-
lich, den differentiellen Wirkungsquerschnitt als Produkt einer Dichte der Endzustinde N(E)
(Density Of States, DOS) und einer atomaren Ubergangsmatrix M(E)

do

— « |[M(E)|*N(E 2.2

& o [M(E)PN(E) (22)
anzugeben, wobei M(E) die Uberlagerung eines Anfangs- mit allen méoglichen Endzustéinden
bestimmt und N(E) die Anzahl der Endzustéinde im Energiebereich E bis E4+dE wiedergibt.
Dabei wird durch die Ubergangsmatrix beeinflusst, welche Teilmenge der totalen Zustandsdich-
te (tDOS) sondiert wird. Damit M(E) ungleich null wird und ein Ubergang des Atoms in einen
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angeregten Zustand stattfinden kann, muss der Endzustand unbesetzt sein und eine merkliche
Uberlagerung mit dem stark lokalisierten kernnahen Anfangszustand aufweisen. Deswegen re-
présentiert N(E) eine lokale Dichte der unbesetzten Zusténde, was im Silizium den unbesetzten
Zusténden des Leitungsbandes entspricht. Da fiir kleine Streuwinkel zusétzlich die Dipolndhe-
rung gilt, ist das Matrixelement nur fiir die Ubergiinge ungleich null, in denen eine Anderung
der Radialquantenzahl von Al = +1 stattfindet. Das fithrt dazu, dass N(E) eine lokale, sym-
metrieprojizierte Dichte (pDOS) der unbesetzten Zustinde anstatt einer tDOS ist. Wird die
Niherung benutzt, dass die durch die Dipolniherung erlaubten Elemente der Ubergangsmatrix
M(E) als Funktion des Energieverlustes wenig variieren, so spiegelt die Feinstruktur der Toni-
sationskante direkt diese lokale pDOS wieder. Anzumerken ist an dieser Stelle, dass aufgrund
der jeweiligen Umgebung bzw. einer Anisotropie des untersuchten Materials sich die lokalen
Zustandsdichten fiir verschiedene Gitterplédtze unterscheiden kénnen.

Die mittlere freie Weglinge A ~ o' ist die mittlere Distanz, die ein Primirelektron in der
Probe zuriicklegen muss um einem einzelnen Streuprozess zu unterliegen @] Bei Verwendung
einer Beschleunigungsspannung von 100 kV im STEM betrégt fiir Silizium A =~ 100 nm @]
Um ein mehrfaches Streuen der einzelnen Primérelektronen zu vermeiden, ist es daher notwen-
dig, die Proben deutlich diinner als die mittlere freie Weglédnge zu préaparieren (vgl. Kapitel [)).
Das EELS-Spektrum wird {iblicherweise in zwei Bereiche eingeteilt: Der low loss Bereich bein-
haltet Elektronenenergieverluste bis ungefihr 80 eV. Diesem Bereich wird auch der Nullverlust-
peak (Zero Loss Peak, ZLP) zugerechnet, der hauptsichlich durch die ungestreuten Primér-
elektronen entsteht. Der ZLP beinhaltet zudem die quasielastisch gestreuten Primérelektronen,
deren Energieverlust meist kleiner als die Energieauflosung des Spektrometers ist. Im low loss
Bereich sind neben dem ZLP auch Plasmonenanregungen, Inter- und Intrabandiibergénge so-
wie, je nach spektroskopiertem Element, Ionisationskanten kernnaher Elektronen ersichtlich
(vgl. Abbildung [5.3).

Der core loss Bereich beinhaltet alle Energieverluste die grofer als circa 80 eV sind. Eine in
diesem Bereich spektroskopierte Ionisationskante wird in die kantennahe Feinstruktur (Elec-
tron energy Loss Near FEdge Structure, ELNES) und die kantenferne Feinstruktur(Eztended
X-ray Edge Energy Loss Fine Structure, EXELFS) unterteilt. Die Feinstruktur entsteht durch
die Tatsache, dass im Festkorper die Valenzelektronen interatomare Bindungen eingehen. Sie
ist ein direktes Resultat der lokalen Umgebung des ionisierten Atoms und gibt einen Einblick
in sowohl die elektronische Struktur als auch die Bindungsverhiltnisse des spektroskopier-
ten Materials @] Die Feinstruktur einer Ionisationskante ist unter anderem abhangig vom
Konvergenzhalbwinkel a der elektronenmikroskopischen Sonde, dem Sammelhalbwinkel 5 und
der Probendicke: Bei sehr diinnen Proben muss der Einfluss von Oberflichenzustinden und
-amorphisierungen beriicksichtigt werden. Bei allen durchgefiihrten EELS-Charakterisierungen
betrug im verwendeten STEM/PEELS-System « =28 mrad und 8 =12 mrad (vgl. @]) Nach
erfolgter Justage des PEELS-Spektrometers lag die Energieauflsung bei circa 0,4 eV (= Halb-
wertsbreite des ZLP). An dieser Stelle ist zu erwihnen, dass bei den im Rahmen dieser Arbeit
durchgefiihrten EELS-Experimenten die Kalibrierung des STEM /PEELS-Systems hinsichtlich
maximaler Intensitét erfolgte. Im verwendeten System arbeiten die drei Parameter Intensi-
téat, laterale Ortsauflosung und Energieauflosung gegeneinander: Eine maximale Ortsauflésung
bendtigt eine sehr feine Sonde mit minimalem Durchmesser und fiir eine maximale Energieauf-
16sung erfordert vor allem monochromatische Primé&relektronen. Letztere wird im verwendeten
System durch eine Verringerung der Extraktionsspannung (in der Elektronenkanone) positiv
beeinflusst. Beide Aspekte resultieren aber in einer starken Minderung der Intensitét im EELS-
Spektrum. Deshalb werden in STEM der neuesten Generation, in denen u.a. Monochromatoren
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zum Einsatz kommen, sogenannte high brightness guns verwendet um spektroskopische Unter-
suchungen bei hoher Orts- und Energieauflosung durchfiihren zu kénnen.

In Abbildung wird zudem ersichtlich, dass im EELS-Spektrum die Intensitét mit steigen-
dem Energieverlust stark abnimmt. Sie folgt einer Potenzfunktion der Form AE™" mit 2 < r <
6, wobei der Exponent vom primér agierenden, unelastischen Streumechanismus abhéngt @]
Dabei spielt auch die Probendicke eine wichtige Rolle, da u.a. die Primérelektronen-Plasmonen-
Wechselwirkung direkt proportional zu dieser ist. Es ist anzumerken, dass prinzipiell jede spek-
troskopierte Ionisationskante auf einem Untergrund, der aus den Flanken der Plasmonenpeaks
und/oder Tonisationskanten mit kleineren Kantenenergien besteht, liegt (vgl. Abbildungen
und [(.6). Deshalb wird bei der Untersuchung der ELNES einer Ionisationskante dieser Un-
tergrund mit einer Potenzfunktion der Form AFE~" angepasst und subtrahiert (vgl. @, @]
Weiterhin erfolgt zur Bestimmung der Feinstruktur eine Entfernung von Mehrfachstreueffekten
aus dem core loss Spektrum, indem dieses mit einem low loss Spektrum von derselben Proben-
stelle entfaltet wird. Gleichzeitig erfolgt dabei ein Schirfung der Peaks der ELNES.

Der Schwerpunkt der EELS-Charakterisierung in dieser Arbeit liegt auf der Bestimmung der
ELNES und der Kantenenergie E; der Silizium Lo 3-Kanten, die bei einem Energieverlust von
circa 100 eV auftreten. Zum besseren Verstdndnis wird folgend die Nomenklatur der Ionisa-
tionskanten fiir Silizium angefiihrt: Bei der K-Kante werden Elektronen aus dem 1s-Niveau,
bei der Li-Kante aus dem 2s-Niveau und bei den Ly 3-Kanten aus den 2p-Niveaus angeregt “a]

2.4 Rasterelektronenmikroskopie

Das Rasterelektronenmikroskop wurde unterstiitzend bei der Herstellung und der Préparation
der erzeugten Nanostrukturen eingesetzt. Im REM werden die Primé&relektronen auf die Pro-
be fokussiert und der Elektronenstrahl wird anschliefend in einem zweidimensionales Raster
iiber den ausgewihlten Probenbereich gefiihrt. Dabei erfolgt die Abbildung von Oberflichen-
strukturen anhand dort erzeugter Sekundérelektronen, die eine hohe laterale Ortsauflosung
gewahrleisten @] Das REM stellt im Gegensatz zum TEM nur geringe Anforderungen an
die zu untersuchenden Proben: Sauberkeit und Leitfahigkeit der Oberfliche. Die Aufnahme der
REM-Bilder im Sekundérelektronenkontrast (SE-Kontrast) erfolgte in einem Philips XL30 FEG
environmental scanning electron microscope bei unterschiedlichen Beschleunigungsspannungen
zwischen 2 kV und 15 kV.

2.5 Lichtmikroskopie

Lichtmikroskopie in Transmission ist eine sehr niitzliche Methode bei der TEM-Préparation von
Silizium. Dies liegt daran, dass beim Abdiinnen das Silizium ab einer Dicke von 20 ym beginnt
transparent zu werden. Bei einer Dicke zwischen 20 pgm und 12 pm erscheint es rétlich und bis
zu einer Dicke von 8 nm gelblich. Beim weiteren Abdiinnen erscheint das Si-Material griin und
bei Dicken kleiner als 2 pym bldulich. Aus diesem Grund kann mit der Lichtmikroskopie sowohl
der Fortschritt bei der TEM-Préparation als auch die finale Probendicke ziigig abgeschatzt
werden. Die Aufnahme der lichtmikroskopischen Abbildungen erfolgte an einem Leica DMR,
dass mit einem Objektivrevolver (Vergroferungen: 5x bis 100x) ausgeriistet ist.
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2.6 Raman-Spektroskopie

Raman-Spektroskopie @, @] ist die Charakterisierung der unelastischen Streuung von Photo-
nen durch Elektronen in Molekiilen oder Kristallen. Im klassischen Raman-Experiment wird das
zu untersuchende Material mit Laserlicht bestrahlt und die entstandene Streustrahlung wird
anschliefend spektral zerlegt. Wihrend der grofte Teil der eingestrahlten Photonen (Ener-
gie Eg) elastisch (Rayleigh-Streuung) gestreut wird, erfolgen ebenso (aber mit einer kleineren
Wahrscheinlichkeit) unelastische Streuprozesse, die unter dem Begriff Raman-Streuung zusam-
mengefasst werden @] Dabei lassen sich zwei Fille unterscheiden: Im ersten Fall gibt das
eingestrahlte Photon einen Teil (E,) seiner Energie an ein sich im Schwingungsgrundzustand
befindendes Molekiil (bzw. Kristallatom) ab, so dass die resultierende Stokes-Streustrahlung
Photonen der Energie Eg - E, aufweist. Im zweiten Fall befindet sich ein Molekiil (bzw. ein
Kristallatom) bereits in einem angeregten Schwingungszustand, so dass es beim durch das ein-
gestrahlte Photon angeregten Ubergang in seinen Grundzustand einen Teil seiner Energie an
das Photon abgeben kann. Die Photonen der resultierenden Anti-Stokes-Streustrahlung be-
sitzen dann die Energie Eg + E,. Da letzterer Prozess eine sehr geringe Wahrscheinlichkeit
besitzt, wird in der klassischen Raman-Spektroskopie die Stokes-Streustrahlung benutzt. Eine
Grundvoraussetzung fiir die Raman-Spektroskopie ist jedoch, dass das zu untersuchende Ma-
terial Raman-aktive Schwingungsmoden besitzt.

Da die Raman-Linien einzigartig fiir jede Kristallstruktur (bzw. jedes Molekiile) sind, liefert
die Raman-Spektroskopie unter anderem Informationen iiber die lokalen Bindungsverhiltnis-
se (Raumgruppe), die Kristallorientierung oder Verspannungen im Material. Weitere Vorteile
der Raman-Spektroskopie liegen sowohl in einer nicht benétigten Probenpraparation als auch
in der relativ hohen laterale Auflésung von circa 1 pm. Da einerseits Raman-Spektroskopie
eine hohe Sensitivitdt gegeniiber strukturellen Modifikationen aufweist und andererseits alle
Si-Polymorphe Raman-aktiv sind @], eignet sich diese Methode hervorragend zum Nachweis
der Entstehung von Si-Hochdruckphasen (vgl Abschnitt B.3)).

Die Charakterisierungen mit Raman-Spektroskopie erfolgten an einem konfokalen Raman-Mi-
kroskop Dilor Labram, das mit einem He-Ne Laser (A = 633 nm) ausgestattet ist. Bei Ver-
wendung des am stirksten vergrofernden, verfiigharen Objektives (100x, NA = 0,90) wird mit
diesem System eine laterale Auflssung von 1 gm und eine Energieaufldsung von circa 1 cm™!
erreicht. Fiir die Raman-Charakterisierungen wurde ein roter Laser verwendet, da dieser tiefer
in das Si-Material eindringen kann als kurzwelligere Laser und dabei gleichzeitig weniger Ener-
gie im Si-Material deponiert. Im Gegensatz dazu fiihrt ein blauer Laser zu einer Erwirmung
der Probe, die in der Relaxation der Si-Hochdruckphasen resultiert.
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3 Erzeugung von Si-Hochdruckphasen

Wie in Abschnitt [[LT] bereits dargestellt wurde, dndert sich die Kristallstruktur von kristalli-
nem Silizium (Si-I) bei Driicken {iber 10 GPa. Die Entstehung der Si-Hochdruckphasen konnte
bei verschiedensten Experimenten nachgewiesen werden. An erster Stelle sind dabei mechani-
sche Deformationsexperimente zu nennen: Bei der Verwendung von Diamant-Hochdruckzellen
wurden bis dato Driicke bis zu 250 GPa erreicht, so dass bei entsprechender Wahl der ex-
perimentellen Parameter alle bisher bekannten Si-Hochdruckphasen erzeugbar sind (HE] und
Referenzen darin). Des Weiteren konnten die Hochdruckphasen Si-II, Si-III, Si-XII und Si-IV
nach Indentierungen in Si-I bzw. a-Si nachgewiesen werden, bei denen im Material Driicke bis
zu 12 GPa wirken “a] Weitere mechanische Methoden, die vergleichbare Ergebnisse wie die
Indentierungen zeigen, sind das langsame Ritzen mit einer Indenterspitze iiber die Oberfliche
kommerziell erhaltlicher Si-Wafer [68] oder das gezielte Abschleifen dieser @] Andererseits bil-
deten sich Si-Hochdruckphasen auch nach der Kristallisation von diinnen, in SiO4 eingebetteten
a-Si Schichten (vgl. Kapitel [): einerseits mittels Ofentemperung “ﬁ] und andererseits mittels
eines cw-Lasers (continuous wave) ﬂﬂ] Aufserdem konnte die Entstehung von Si-Hochdruck-
phasen bei der Strukturierung von Si-I Oberflichen mit gepulsten fs-Lasersystemen beobachtet
werden (vgl. Kapitel [6) “ﬁ, .

In diesem Kapitel werden die Methoden vorgestellt, die zur Erzeugung von Referenzproben
mit Si-Hochdruckphasen fiir die EELS-Untersuchungen in Kapitel [l angewandt wurden. Da-
bei wird zunichst in Abschnitt Bl die Erzeugung der Si-Hochdruckphasen durch Indentie-
rungsexperimente vorgestellt. In Abschnitt werden Ritzversuche ndher erldutert und in
Abschnitt B.3] erfolgt die Présentation der Charakterisierungen der Referenzproben mittels
Raman-Spektroskopie.

3.1 Si-Polymorphe in Indentereindriicken

Das Eindriicken eines Indenters wurde als Konzept zur Bestimmung der Hérte eines Materials
entwickelt. Dabei wird dessen Diamantspitze (meist halbkugel- oder pyramidenférmig) in das
Material gedriickt um anschliefsend aus der angewandten Kraft und dem entstandenen Eindruck
mechanische Materialeigenschaften wie die Harte H und das Elastizitdtsmodul E zu bestimmen.
Daher kann die Harte als Widerstand des Materials gegen die Deformation mit einem anderen

Material angesehen “ﬁ] und als
Fmax

A
definiert werden, wobei Fiax die maximal angewandte Kraft und A die projizierte Fliche des
Eindrucks nach der Entlastung ist. Eine ausfiihrlichere Beschreibung der Berechnung der me-
chanischen Materialeigenschaften auf diese Weise ist in @@] gegeben.

Eine direktere Methode zur Bestimmung der Hérte und des Elastizitdtsmoduls wurde 1992
von Oliver und Pharr vorgestellt “ﬂ] Bei der Nanoindentierung erfolgt eine kontinuierliche
Messung der angewandten Kraft und der Eindringtiefe in das Material wihrend des gesamten
Experimentes. Dabei wurde diese Methode urspriinglich fiir spitze Indenter, wie zum Beispiel

H:

(3.1)
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindriicken
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Abbildung 3.1: (a) Schematische Darstellung der Grundkomponenten des Nano-Indenter II (aus
“E]) und (b) Aufbau und Funktion des Indenterkopfes des Nano-Indenter II (aus @])

den Berkovich-Indenter, entwickelt. Dieser besitzt als Spitze eine dreiseitige Pyramide bel der
der Winkel zwischen einer Seitenfacette und dem Lot 65,3° betrigt (siehe auch . An-
hand dieser Methode kénnen die mechanischen Eigenschaften des Materials aber auch bel der
Verwendung eines sphérischen Indenters, d.h. ein Konus mit einer stark abgerundeten Spitze,
ermittelt werden.

Die fiir diese Arbeit verwendeten Indentereindriicke wurden mit zwei verschiedenen Nanoin-
dentern hergestellt: Ein Ultra-Micro-Indentation-System 2000 (UMIS 2000; Standort: ANU
Canberra) wurde benutzt, um Eindriicke im Silizium mit einem sphéarischen Indenter zu er-
zeugen, wihrend am Nano-Indenter IT (Firma MTS Systems Corporation; Standort: MLU
Halle-Wittenberg) Eindriicke mit einem Berkovich-Indenter erfolgten. Die Funktionsweise eines
solchen Gerétes soll folgend am Be1sp1e1 des Nano-Indenter II erklart werden, wobei tiefer ge-
hende Erlduterungen in @ @ | gegeben sind. Abbildung Bk zeigt die Hauptkomponenten
des Nano-Indenters II. Die zu untersuchende Probe wird mit einem Probentriger auf dem Pro-
bentisch fixiert. Der Probentisch lésst sich iiber einen Spindeltrieb in den drei Raumrichtungen
mit einer Positionierungsgenauigkeit von 0,2 ym bewegen und gestattet dadurch ein prézises
Anfahren und Indentieren der vorab mit dem Lichtmikroskop ausgew#hlten Probenstelle. Der
gesamte Aufbau ist pneumatisch geddmpft und von einem Geh#use eingefasst, um &ufsere Ein-
fliisse wie Vibrationen und Temperaturschwankungen zu mindern @]

Der detaillierte Aufbau des Indenterkopfes ist in B.Ib dargestellt. Die austauschbare Indenter-
spitze ist am unteren Ende des Indentierungsstabes montiert. Dieser Stab ist an zwei Halte-
federn aufgehingt. Die Erzeugung der Kraft erfolgt induktiv, d.h. durch eine entsprechende
Stromansteuerung des Spulen-Eisenkern-Systems wird eine definierte Normalkraft auf den In-
denter iibertragen. Ohne Kontakt zwischen Indenter und Probe erfolgt die Tiefenauslenkung
des Indenters durch eine Kraftwirkung entgegen der Haltefedern. Der erste Probenkontakt wird
dann {iber eine einsetzende Steifigkeitsinderung der Haltefedern detektiert. Wahrend der In-
dentierung resultiert die Wegauslenkung aus der konstanten Steifigkeit der Haltefedern und der
entgegengesetzt ansteigenden Probensteifigkeit. Die Messung der Eindringtiefe erfolgt kapazi-
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindriicken
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Abbildung 3.2: (a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Feldes von Indentereindriicken, die
mit einer kugelformigen Indenterspitze erzeugt wurden und (b) Kraft-Eindringtiefe-Kurven,
die bei Experimenten mit einem Berkovich-Indenter erhalten wurden. Obwohl verschieden Ma-
ximalkréfte verwendet wurden, zeigen alle drei Kurven eindeutig das pop-out Ereignis, das eine
Phasentransformation anzeigt.

tiv, d.h. durch die Verschiebung der mit dem Indentierungsstab verbundenen mittleren Plat-
te eines Dreiplattenkondensators &ndert sich dessen Spannungscharakteristik @] Die grofste
Kraft, die mit dem Nano-Indenter II realisierbar ist, betrégt ca. 550 mN. Die Steuer- und
Messprozesse sind computergesteuert, wobei mit einer Zeitauflosung von maximal 6 Werten
pro Sekunde die Spannungssignale von Kraft- und Eindringtiefemessung aufgezeichnet werden
kdénnen.

Neben der Wahl der maximalen Kraft bzw. der Eindringtiefe sind weitere Parameter fiir das Ge-
lingen des Experimentes wichtig: die Belastungszeit, der Einbau eines Haltesegmentes bei kon-
stanter Kraft (fiir Kriechexperimente) und die Entlastungszeit bzw. die Entlastungsgeschwin-
digkeit. Der Einfluss all dieser Parameter wird in den aufgenommenen Kraft-Eindringtiefe-
Kurven sichtbar. Abbildung zeigt solche Kurven, die bei Indentierungen mit einem Berko-
vich-Indenter am Nano-Indenter II unter Verwendung verschiedener Maximalkréfte aufgenom-
men wurden. Auf der Abszisse ist die Eindringtiefe relativ zur urspriinglichen Probenoberfliche
gegen die angewandte Kraft auf der Ordinate aufgetragen. Wahrend der gesamten Indentierung
erfolgt im Silizium sowohl eine elastische als auch eine plastische Deformation, wobei wahrend
des Entlastungsvorgangs nur die elastische Deformation reversibel ist. Die plastische Deformati-
on ist hingegen irreversibel und ist bei Indentierungen des Siliziums durch eine druckinduzierte
Phasentransformation begleitet: Im einfachsten Fall ist dies eine Amorphisierung des Si-Materi-
als, unter bestimmten Bedingungen entstehen jedoch Si-Hochdruckphasen. Das Auftreten einer
Phasentransformation ist in der Kraft-Eindringtiefe-Kurve nachweisbar. Wéhrend eines lang-
samen Entlastungsvorgangs tritt bei Indentierungen von Si-I in der Kraft-Eindringtiefe-Kurve
eine Unstetigkeit auf, die als pop-out-Ereignis bezeichnet wird. Dieses Ereignis wird auf die
Phasentransformation von der bei der Belastung entstandenen metallischen Phase Si-II in die
metastabilen Phasen Si-IIT und Si-XIT zuriickgefiihrt , @, @] Dabei erfolgt die Anderung
der Kristallstruktur eher iiber eine spontane Nukleation der Phasen Si-IIT und Si-XII als iiber
eine stetige Umwandlung der Phase Si-II. Zudem ist dieser Prozess durch eine Zunahme des
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindriicken

Volumens des Si-Materials um mehr als 10 % begleitet. Durch die Ausdehnung des Si-Materials
bei der Phasentransformation wird der Indenter ein wenig aus dem Material herausgehoben,
was zu einer plotzlichen Reduzierung der gemessenen Eindringtiefe fiithrt. Das pop-out Ereignis
ist jeweils deutlich in den Kraft-Eindringtiefe-Kurven in Abbildung im Bereich der Ent-
lastung zu sehen.
Weiterhin kann wihrend eines schnellen Entlastungsvorgangs anstelle des pop-out Ereignisses
eine weniger abrupte Anderung der Kraft-Eindringtiefe-Kurve auftreten. Diese wird in der Li-
teratur als ellbow Ereignis bezeichnet und deutet die Bildung von a-Si wihrend der Entlastung
an ﬂa, @, @] Bei der Verwendung eines sphérischen Indenters kann das Auftreten des ell-
ﬂbﬁu %eignisses aber auch die Bildung geringer Mengen der Phasen Si-IIT und Si-XII bedeuten
s3],
Zusétzlich kann aber auch wihrend der Belastung das pop-in Ereignis auftreten, dass einen
sprunghaften Anstieg der Eindringtiefe charakterisiert @] Dieses Ereignis wird im Zusam-
menhang mit der Phasentransformation des Siliziums so erkldrt, dass das unter dem Druck des
Indenters in die Phase Si-IT transformierte Si-I Material ,wegfliefst* , @]
Unabhéngig davon welches Ereignis wihrend des Entlastungsvorgangs in der Kraft-Eindringtie-
fe-Kurve auftritt, bestétigen alle eindeutig die Bildung der Phase Si-II, so dass die Auswertung
dieser Kurven eine direkte Methode zum Nachweis der Entstehung von Si-Hochdruckphasen
ist. An dieser Stelle ist anzumerken, dass eine Abschitzung der wihrend der Indentierung er-
zeugten Wirme schwierig ist. Khayyat et al. konnten zeigen, dass in bei einer Temperatur von
77 K erzeugten Indentereindriicken keine Transformation des Si-I in die Phasen Si-II oder Si-III
auftrat. Sie schlussfolgerten daraus, dass die wihrend der Indentierung erzeugte Wérme einen
wichtigen Beitrag zur Phasenumwandlung liefern muss M] Deshalb ist anzunehmen, dass na-
hezu die gesamte, durch den Indenter verrichtete Arbeit zur Phasentransformation beitragt, so
dass eine etwaige Erwirmung des Si-Materials sehr klein ist @]
Fiir das finale Ziel der Untersuchungen, die elektronenmikroskopische Analytik der Si-Hoch-
druckphasen, wurden auf kommerziell erhaltlichen Si(100) Wafern grofe Felder mit 12 x 12 In-
dentereindriicken erzeugt. Es ist anzumerken, dass die Orientierung der Oberfliche der Si-Wafer
auf die Phasentransformation keinen Einfluss hat. Die laterale Ausdehnung eines typischen, mit
einem sphérischen Indenter erzeugten Feldes ist in der lichtmikroskopischen Aufnahme in Ab-
bildung 8.2k zu sehen. Zwischen den einzelnen Indentierungen wurde eine minimaler Abstand
von circa 20 pum eingehalten, damit eine mogliche Vernetzung von entstehenden Rissen keine
Relaxation der verspannten Strukturen (und der Si-Hochdruckphasen) ermoglicht.
Bei den einzelnen Indentierungen wurden je nach Indenterspitze verschiedene Parameter be-
nutzt: Der Berkovich-Indenter im Nano-Indenter IT wurde bei drei verschiedenen Maximal-
kréaften Frax von 50 mN, 100 mN bzw. 150 mN in den Si-Wafer gedriickt, um verschiedene
Eindrucktiefen fiir die (S)TEM-Untersuchungen zu erhalten. Bei allen Proben wurde nach ei-
nem kurzen Haltesegment eine sehr langsame, kontinuierliche Entlastungsrate von 1,5 mN/s
gewahlt, damit die Hochdruckphasen Si-IIT und Si-XII entstehen konnten sowie keine vollstan-
dige Amorphisierung des Si-Materials erfolgte ﬂﬁ] Dies ist deutlich in Abbildung am
jeweils auftretenden pop-out Ereignis zu sehen.
Im UMIS 2000 wurde ein sphérischer Indenter mit einer abgerundeten Spitze (Durchmesser:
17,7 pm) bei einer maximalen Kraft von ungefahr 700 mN in die Oberfliche des Wafers ge-
driickt. Die kontinuierliche Belastungsrate betrug 5,6 mN/s und die Entlastung erfolgte auch
hier langsam mit einer Geschwindigkeit von 1,4 mN/s. Durch die Verwendung des sphérischen
Indenters erfolgte bei jedem Eindruck die Phasentransformation in einem grofsen Volumen
(Durchmesser ca. 10 pm; Tiefe ca. 500 nm). Dabei wurde in TEM-Untersuchungen die Grofe
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3.2. Ritzexperimente
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Abbildung 3.3: (links) Abbildung eines Hartepriifgerites Zwick 3202, wie es fiir die Ritzexpe-
rimente verwendet wurde. (rechts) Schematische Darstellung der zusétzlichen Aufbauten auf
dem Probentisch des Zwick 3202. Der zuséitzliche, elektrisch angetriebene Probentisch wurde
benutzt, um eine langsames und kontinuierliches Ritzen der Siliziumproben zu gewahrleisten.

der aus Si-Hochdruckphasen bestehenden Kristallite auf 10 nm bis 30 nm abgeschétzt @]

3.2 Ritzexperimente

Zusétzlich zu den Indentierungen erfolgten Ritzexperimente mit einem Vickers-Indenter, der als
Spitze eine vierseitige Pyramide hat [74]. Beim Ritzversuch wird die Indenterspitze mit einer
Normalkraft Fin das Material eingedriickt und anschlieftend wird die Probe mittels eines Pro-
bentisches tangential bewegt. Abbildung[3.3lzeigt im linken Teil das dafiir verwendete Gerét der
Firma Zwick. Da der Probentisch dieses Gerétes mechanisch nur {iber eine Mikrometerschraube
verschiebbar ist, war mit diesem Aufbau das Erreichen einer konstanten Ritzgeschwindigkeit
nicht moglich. Deshalb wurde auf dem Probentisch des Zwick-Gerites ein zweiter, elektrisch
angetriebener Probentisch montiert, dessen Bewegungsrichtung um 90° gedreht war. Fiir den
elektrischen Antrieb wurde die Ubersetzung des Getriebes so gewiihlt, dass diese eine langsame,
aber kontinuierliche Bewegung des Tisches gewéhrleistete. Die Ritzgeschwindigkeit betrug bei
allen Ritzexperimenten ungefihr 1,5 um/s (vgl. @]) Auf dem elektrisch angetriebenen Pro-
bentisch befand sich eine Vorrichtung zur Fixierung der Proben. Der gesamte Aufbau ist sche-
matisch im rechten Teil von Abbildung [3.3] skizziert. Als Probenmaterial dienten Bruchstiicke
eines kommerziell erhéltlichen Si(100)-Wafers. Zunéchst wurden Testversuche durchgefiihrt,
um die optimale Kraft F fiir homogene Ritze mit einem hohen Anteil an Si-Hochdruckphasen
zu bestimmen. Dazu wurde der Indenter mit einer Normalkraft F' von 50 mN, 100 mN, 150 mN
bzw. 200 mN in die Oberfliche der jeweiligen Probe gedriickt und anschlieffend erfolgte das
Ritzen. Abbildung B.4h zeigt eine lichtmikroskopische Abbildung solch einer Testprobe, wobei
fiir die beiden Ritze im unteren Teil der Abbildung F' = 200 mN und fiir den Ritz im oberen
Teil der Abbildung F' = 100 mN benutzt wurde. Obwohl Raman-Spektren bei allen drei Ritzen
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3.3. Nachweis der Si-Polymorphe mit Raman-Spektroskopie
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Abbildung 3.4: Lichtmikroskopische Abbildungen von Ritzen in der Oberfléche eines Si-Wafers.
Bei Verwendung von zu hohen Normalkréften kommt es zu Mikrorissen und Ausbriichen im
Bereich des Ritzes. In Teilabbildung a ist zudem die Position zu sehen, aus der eine FIB-Probe
fiir die (S)TEM Untersuchungen prépariert wurde.

die Présenz von Si-Hochdruckphasen nachweisen konnten (vgl. Abschnitt B.3)), ist der Anteil
von a-Si im deformierten Gebiet bei den Ritzen mit F' = 200 mN deutlich hoher. Zudem ist in
Abbildung B4k erkennbar, dass bei F' = 100 mN ein homogenerer Ritz entstanden ist. Dies liegt
daran, dass es bei der Verwendung von F' = 200 mN sowohl zu Mikrorissen im umgebenden
Si-Material als auch zum Sprédbruch und zum Abplatzen von Si-Splittern kommt (vgl. @])
Diese Erscheinungen sind deutlich in Abbildung [B.4b zu erkennen.

Nach den Testexperimenten wurden Proben fiir die elektronenmikroskopischen Untersuchungen
mit einer Normalkraft F' von 100 mN hergestellt. Dabei wurden drei parallele Ritze in der Si-
Oberfléche erzeugt, die jeweils eine Lange von 1 mm und untereinander einen Abstand zwischen
150 pm und 200 pum hatten. Die Herstellung von Proben mit parallelen Ritzen basierte auf der
Absicht, die konventionelle plane view TEM-Préiparation (vgl. £2) zur Erzeugung elektronen-
transparenter Probenbereiche zu verwenden. Nichtsdestotrotz erfolgte an den Ritzen auch eine
Querschnittspriaparation mittels FIB (vgl. E1.2]), was auch in Abbildung B.4h erkennbar ist.

3.3 Nachweis der Si-Polymorphe mit Raman-Spektroskopie

Die Entstehung von Si-Hochdruckphasen kann im Fall von Indentierungen gut durch Kraft-
Eindringtiefe-Kurven nachgewiesen werden. Jedoch ist dies bei Ritz- oder Abschleifexperimen-
ten deutlich schwieriger. Deshalb wird zum Nachweis der Si-Polymorphe hauptsichlich Raman-
Spektroskopie eingesetzt, da alle bekannten Siliziumphasen Raman-aktiv sind.

Die Diamantstruktur der Phase Si-I erlaubt nur ein Raman-aktives Phonon 1. Ordnung im
Zentrum der 1. Brillouin-Zone: Dieses Raman Spektrum 1. Ordnung zeigt, bei Abwesenheit
von Verspannungen im Material, nur eine intensive Linie bei einer Wellenzahl von 520 cm™!
(1TO(T)), die dem Licht entspricht, das am dreifach entarteten optischen Phonon im Zentrum
der 1. Brillouin-Zone gestreut wurde ,@] Im Raman-Spektrum treten jedoch noch weite-
re, in ihrer Intensitdt schwache Linien auf. Diese hingen mit der Streuung an sich nicht im
Zentrum der 1. Brillouin-Zone befindlichen Phononen zusammen M] Solch eine anhand der
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Abbildung 3.5: Raman-Spektren aus dem deformierten Bereich von (a) Indentereindriicken und
(b) Ritzen. In allen Spektren treten Raman-Linien auf, die sowohl a-Si als auch den Phasen
Si-I, Si-IIT und Si-XII zugeordnet werden konnen. Zudem sind im roten Graphen in Abbildung
a geringe Intensititen erkennbar, die zu der von B. Haberl vorgeschlagen Phase Si-XIII gehoren
konnten [54].

Auswahlregeln eigentlich verbotene Streuung 1. Ordnung ist dann erlaubt, wenn die perfekte
Symmetrie des Kristalls, z.B. durch Gitterdefekte oder stéchiometrische Variationen, gestort
ist @] Zudem treten im Raman-Spektrum der Phase Si-I Linien auf, die durch die Raman-
Streuung 2. Ordnung entstehen. Diese erfolgt, wenn zwei Phononen am Streuprozess beteiligt
sind, deren Wellenvektoren nahezu entgegengerichtet sind. Dann kann der Quasiimpuls bei der
Lichtstreuung erhalten werden und zudem entféllt die Beschrinkung des Streuprozesses auf die
engste Umgebung des I'-Punktes @]

Weiterhin ist zu erwidhnen, dass eine endliche Grofe des Si-Materials, z.B. bei nanokristallinem
Si-I (nc-Si), das Raman-Spektrum deutlich &ndert, so dass die der Streuung am 1TO(I") Pho-
non entsprechende Raman-Linie sowohl asymmetrisch als auch zu kleineren Wellenzahlen hin
verschoben wird ﬂa, @] Abbildung zeigt ausgewihlte Raman-Spektren, die von verschie-
den Positionen im deformierten Gebiet der Indentereindriicke (Abb.[B.5h) und der Ritze (Abb.
B0b) aufgenommen wurden. Durch die Présenz der Phasen Si-IIT und Si-XII in den defor-
mierten Gebieten treten weitere Raman-Linien auf. Um die Raman-Spektren dieser beiden Si-
Hochdruckphasen zu verstehen, muss zunéchst die Kristallstruktur beider betrachtete werden:
Si-ITT (bce8) hat eine kubisch raumzentrierte Struktur mit acht Atomen pro Einheitszelle. Jedes
Atom bildet mit seinen néchsten Nachbaratomen ein Tetraeder, wobei jedes Atom eine kur-
ze und drei lange Bindungen aufweist @] Si-XII hat eine rhomboedrische Struktur mit acht
Atomen pro Einheitszelle. Dabei bildet jedes Atom mit seinen nichsten Nachbarn ein verzerr-
tes Tetraeder “ﬂ] Da zudem die Gitterkonstanten beider Phasen sehr &hnlich sind, kann die
Phase Si-XII als eine rhomboedrische Verzerrung der Phase Si-IIT angesehen werden. Deshalb
kann angenommen werden, dass die Raman-Spektren beider Phasen #hnliche Raman-Linien
zeigen, so dass deren Trennung mitunter schwierig ist. Diese Annahme wurde durch ab-initio
Berechnungen von Plitz et al. betétigt, die fiir Si-III fiinf und fiir Si-XII acht Raman-aktive
Moden voraussagten “ﬂ] Dabei unterschieden sich die berechneten Phononenfrequenzen nur
um +10 %.
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3.3. Nachweis der Si-Polymorphe mit Raman-Spektroskopie

Tabelle 3.1: Ubersicht iiber die Raman-Linien von a-Si sowie der Phasen Si-I, Si-I1I, Si-XIT und
Si-IV (nach [67, 68, [86]).

Wellenzahl (em™1)
Si-I | Si-III [ Si-XII | Si-IV | a-Si

113 (ITA(L)) | 166 166 | 500 - 520 | 160 (TA)
151 (1ITA(X)) | 384 184 300 (LA)
226 (2TA(L)) | 415 350 390 (LO)
301 (2TA(X)) | 433 375 470 (TO)
410 (1LO(A)) | 465 397

460 (1TO(X)) 435

470 (1ITO(W)) 485

490 (1TO(L))

520 (1TO(D))

Die Phase Si-IV kristallisiert in der Wurzitstruktur und entsteht bei der Erwdrmung der Pha-
sen Si-IIT und Si-XII [53, 67]. Fiir diese Struktur werden im Raman-Spektrum aufgrund von
theoretischen Berechnungen nur zwei getrennte Linien bei den Wellenzahlen 500 cm ™! und 520
cm ™! erwartet [89]. Jedoch ist das Raman-Spektrum der Phase Si-IV einerseits nicht vom Ra-
man-Spektrum des nanokristallinen Siliziums (nc-Si) unterscheidbar [67] und andererseits vom
verwendeten Laser abhéngig [89], so dass fiir die Raman-Linien der Phase Si-IV ein Bereich
von 500 cm™! bis 520 cm™! angegeben werden muss. Eine Ubersicht iiber die Wellenzahlen
der bei den Phasen Si-I, Si-ITI, Si-XII und Si-IV auftretenden Raman-Linien ist in Tabelle 3]
gegeben. Es ist anzumerken, dass die Position der Raman-Linien stark von Verspannungen im
Si-Material sowie von den lokalen Druckverhiltnissen abhéngig ist, so dass die in der Literatur
angegebenen Werte leicht zu den experimentell bestimmten Werten variieren. In den Raman-
Spektren in Abbildung sind die in Tabelle Bl angegebenen Linien der Phasen Si-IIT und
Si-XII deutlich erkennbar. Zur besseren Unterscheidung wurde zudem in den Raman-Spektren
markiert, welcher Peak welche Phase représentiert. Dabei ist in jedem Raman-Spektrum bei
ungefihr 520 cm™! die primire Raman-Linie der Phase Si-I zu sehen, die der Streuung des
Lichtes am 1TO(T") Phonon entspricht. Des Weiteren zeigen alle Raman-Spektren Signale von
a-Si, was vor allem an dem breiten Peak bei 470 cm™! erkennbar ist. Weiterhin zeigen die
Raman-Spektren deutlich, dass sich die Si-Polymorphe nicht homogen iiber das deformierte
Gebiet ausbilden, da das Verhéltnis zwischen den Intensititen der Raman-Linien der Phasen
Si-ITT und Si-XIT von Raman-Spektrum zu Raman-Spektrum variiert.

Abschliefsend ist anzumerken, dass der Anteil der Si-Hochdruckphasen in den Indentierungen
grofer ist als in den Ritzen. Deshalb wurde im Anschluss primér versucht, elektronentranspa-
rente Indentereindriicke fiir die (S)TEM-Charakterisierungen zu préparieren. Zudem lassen die
Raman-Spektren einen groferen Anteil der Phase Si-XII als der Phase Si-IIT in den deformierten
Gebieten vermuten.
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4 Praparation von Si-Polymorphen fiir die
Transmissionselektronenmikroskopie

In den vorangegangenen Kapiteln wurde bereits dargelegt, dass bei der Transmissionselektro-
nenmikroskopie die zu untersuchenden Proben so diinn sein miissen, dass sie fiir Elektronen
nahezu transparent sind. Die dafiir ben6tigte Probendicke héngt von verschiedenen Parametern
ab: Zunéichst hat das zu untersuchende Material einen entscheidenden Einfluss, da, einfach aus-
gedriickt, mit zunehmender Ordnungszahl des Materials die Probe diinner werden muss. Ein
zweiter Parameter ist die verwendete Beschleunigungsspannung im (S)TEM: Je grofer diese
ist, umso hoher ist auch die kinetische Energie der Elektronen. Dadurch verringert sich der
Wechselwirkungsquerschnitt der Elektronen in der Probe und deren mittlere freie Weglinge
A, das heift der Weg eines Elektrons zwischen zwei Wechselwirkungsereignissen, nimmt zu.
Letztlich bedeutet dies, dass bei der Verwendung einer Beschleunigungsspannung von 400 kV
eine dickere Probe toleriert werden kann als bei einer Beschleunigungsspannung von 100 kV.
Einen #&hnlich grofsen Einfluss auf die benétigte Probendicke hat die Art der beabsichtigten
elektronenmikroskopischen Untersuchung: Wahrend bei der Abbildung im Beugungskontrast
oder bei der Aufnahme von Beugungsbildern eine Siliziumprobe in der Regel eine Dicke von
ungefihr 200 nm aufweist (bei einer Beschleunigungsspannung zwischen 200 kV und 400 kV),
werden, je nach Beschleuinigungsspannung, fiir HREM oder EELS Probendicken zwischen 30
nm und 100 nm benoétigt.

Im Fall von EELS werden sehr diinne Proben benétigt, um das aufgenommene EELS-Spektrum
nicht durch Mehrfachstreueffekte zu verfilschen. Mehrfachstreueffekte entstehen im EELS-
Spektrum, wenn die Primérelektronen mehrmals innerhalb der Probe unelastisch gestreut wer-
den. Dadurch entstehen im EELS-Spektrum Beitridge, die nicht der elektronischen Struktur
des untersuchten Materials entsprechen. Damit keine Mehrfachstreueffekte auftreten, muss die
Probe deutlich diinner als die mittlere freie Weglédnge A sein (vgl. Abschnitt 2.3]). Bei der fiir
die EELS-Untersuchungen verwendeten Primérelektronenenergie Eg von 100 keV miissen die
Proben also Dicken deutlich unter 100 nm aufweisen “a] Jedoch muss an dieser Stelle er-
wihnt werden, dass es auch eine untere Grenze fiir die Probendicke gibt. Um ein akzeptables
Signal-zu-Rauschen-Verhéltnis im EELS-Spektrum zu erhalten muss ein ausreichendes Proben-
volumen zur Verfiigung stehen, in dem die unelastischen Streuprozesse der Primérelektronen
stattfinden konnen. Zudem hat Batson bei EELS-Untersuchungen der Phase Si-I gezeigt, dass
bei Probendicken kleiner als 20 nm die Feinstruktur der Si L 3-Kanten verschwindet [90]. Zu-
sammengefasst bedeutet dies, dass die optimale Probendicke fiir die EELS-Untersuchungen der
Siliziumproben, bei Verwendung einer Eg von 100 keV, im Bereich zwischen 40 nm und 60 nm
liegt.

Um diese Probendicke zu erreichen, stehen verschiedene Standardverfahren der (S)TEM-Pro-
benpriparation zur Verfiigung. Eine umfassende Ubersicht dieser ist in den Biichern von Ayache
et al. gegeben M, @] Im Fall der Si-Hochdruckphasen gestaltet sich die (S)TEM-Proben-
praparation aufgrund ihrer thermischen Instabilitdt extrem schwierig, so dass die etablierten
Standardverfahren weiterentwickelt werden mussten (vgl. “ﬁ]) Deshalb werden in diesem Ka-
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4.1. (S)TEM-Querschnittspriparation

pitel die verwendeten Standardverfahren sowie deren Modifikationen zur Préparation der Si-
Hochdruckphasen ausfiihrlich diskutiert.

4.1 (S)TEM-Querschnittsprdparation

Um den Querschnitt einer Probe, z.B. eines Schichtsystems, fiir die Elektronenmikroskopie
zu praparieren, gibt es mehrere Standardverfahren (vgl. @]) Fiir die Untersuchungen, die
dieser Arbeit zu Grunde liegen, wurden die klassische (S) TEM-Querschnittspraparation sowie
die focussed ion beam Technik (FIB) angewandt. Wahrend die klassische Praparation fiir iiber
grofe Flichen homogene Proben (mindestens 1 mm?) benutzt wird, findet die FIB-Technik ihre
Anwendung in der Priparation von rédumlich begrenzt auftretenden Strukturen, deren laterale
Ausdehnung im Bereich weniger pum ist.

4.1.1 Klassische (S) TEM-Querschnittspriparation

Abbildung 1] zeigt eine Ubersicht der klassischen (S)TEM-Querschnittspriparation, wie sie
im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt wurde. Zuerst erfolgte das Zersidgen der jeweiligen Pro-
be mit einer Diamantdrahtsige (Drahtstirke ca. 150 um). Die Probe wurde in zwei diinne
Streifen mit einer Breite von ungefdhr 1,5 mm zersigt. Anschliefend erfolgte ein derartiges
Zusammenkleben der Streifen, dass auf der Seite der Klebeflichen die zu untersuchenden Pro-
benbereiche liegen. Zum Kleben wurde ein M-Bond 610 Zweikomponentenkleber verwendet, der
eine geringe Viskositdt und eine Aushéirtedauer von ca 1 h hat. Da die Probenhalter in einem
Elektronenmikroskop auf die Verwendung von Probenscheibchen mit einem Durchmesser von
3 mm genormt sind, erfolgte der néchste Arbeitsschritt in Abhéngigkeit vom Probenmaterial:
Befanden sich die zu untersuchenden Strukturen auf einem Si-Substrat, so wurde an die beiden
Riickseiten der zusammengeklebten Streifen jeweils ein 3 mm x 5 mm grofer Siliziumquader
angeklebt. Anschlieftend wurde das entstandene Gebilde in ungeféihr 500 pm dicke Scheiben
entsprechend der mittleren Skizze in Abbildung [.1] zersdgt. Aus diesen Scheiben wurde im
nichsten Arbeitsschritt mit einem Ultraschallbohrer, dessen Bohrkopf einen Innendurchmesser
von 3 mm aufweist, die runden Probenscheibchen ausgebohrt.

Befanden sich die zu untersuchenden Strukturen hingegen auf einem anderen Substrat, z.B.
Glas oder Saphir, so wurden die zusammengeklebten Probenstreifen in ein Keramikréhrchen
mit dem Aussendurchmesser 3 mm eingeklebt. Als Klebemittel diente dabei ein Epoxidharz
(M-BOND AE-15 oder Gatan G1 Epoxy). Nach dem Trocknen des Epoxidharzes, wurde das
Keramikréhrchen mit der Diamantdrahtsige in diinne Scheibchen mit einer Dicke von circa
500 pm zersigt.

Die darauf folgenden Arbeitschritte waren bei beiden Préparationsvarianten gleich: Die 500
pm dicken Scheibchen wurden zunéchst auf eine Dicke von ungefdhr 100 um geschliffen. Hierzu
wurde eine Seite des jeweiligen Scheibchens mit diamantbesetzten Schleifscheiben unterschied-
licher Kérnung bearbeitet, wobei mit der kleinsten Koérnung die Oberfliche des Scheibchens
abschliefend poliert wurde. Als letzter Schritt der mechanischen Bearbeitung erfolgte die Er-
zeugung einer Vertiefung in der nicht polierten Seite der Probe mittels eines Gatan Dimple
Grinder 651 (,dimpeln®). Dabei wurde mittels eines rotierenden Bronzerades bei gleichzeitiger
Rotation der Probe eine Kuhle in die Probe geschliffen. Dies erfolgte solange, bis die Probe an
ihrer diinnsten Stelle eine Dicke von circa 15 pum aufwies.

Als letzter Arbeitsschritt wurde mit dem Gatan Precision Ion Polishing System 691 (PIPS) ein
Loch in der Probe erzeugt. Dies geschah durch den Beschuss der Probe mit Ar'-Ionen unter
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Klassische (S)TEM-Querschnittspraparation
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der klassischen (S)TEM-Querschnittspriparation.

einem Winkel von ungefihr 4°. Am Rand des Loches entstanden dadurch keilférmige Bereiche,
in denen sich die zu untersuchenden Strukturen in der erforderlichen Probendicke befanden.
Zur Befestigung der einzelnen Proben an den Haltern der verwendeten Praparationsgerite, d.h.
beim S#gen, Ausbohren, Schleifen und Dimpeln, wurde ein in Aceton 1éslicher Kleber namens
CrystalBond verwendet. Dieser wird bei einer Temperatur von circa 130 °C fliissig, so dass die
Befestigung der Proben an den entsprechenden Haltern auf einer Heizplatte geschah.

An dieser Stelle ist anzumerken, dass diese Art der Querschnittspraparation fiir Indenterein-
driicke oder Ritze ungeeignet ist. Dies ist in den kleinen lateralen Abmessungen der Strukturen
begriindet, da das Préparieren der gewiinschten Probenstelle mit sehr viel Gliick verbunden
ware.

4.1.2 FIB-Querschnittspriaparation

Die Querschnittspraparation von Strukturen mit lateralen Abmessungen im Bereich weniger
Nanometer (z.B. Indentierungen, Ritze) erfolgte daher mit einem fokussierten Ionenstrahl
(FIB/REM-System). In solch einer Zweistrahl-Anlage kann der durch den Ga'-Ionenstrahl
verursachte Materialabtrag mit dem Elektronenstrahl abgebildet werden: Einerseits um die ge-
wiinschte Struktur zu treffen und andererseits um die erzeugte Lamelle beidseitig zu polieren
und heraus zu trennen. Die Elektronen- und die Ionensiule sind unter einem Winkel von 52°
angeordnet um eine gleichzeitige Benutzung beider zu ermdéglichen.

Die FIB-Querschnittspraparation erfolgte je nach Probe am Fraunhofer-Institut fiir Werkstoft-
mechanik IWM Halle oder am Max-Planck-Institut fiir Mikrostrukturphysik Halle. Die Prépa-
ration erfolgte dabei auf folgende Art und Weise: Zunéchst wurde die jeweilige Probe auf einem
REM-Probenhalter befestigt. Dann wurde der interessante Bereich der Probe mit dem REM
gesucht und darum Positionsmarker gesetzt, um diese Stelle bei den néchsten Arbeitsschrit-
ten wiederzufinden. Im Anschluss an die Positionierung der Probe wurde auf der interessanten
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Abbildung 4.2: REM-Abbildungen von Teilabschnitten der FIB-Querschnittspraparation: (a)
zeigt die praparierte FIB-Lamelle nach der Abtragung des umliegenden Materials und (b) zeigt
die Entnahme der FIB-Lamelle nach dem erfolgten Freischneiden. In beiden Aufnahmen ist

der Ritz in der Oberfliche zu erkennen. Die Préparation erfolgte an dem Ritz, der schon in
Abbildung B.4h dargestellt wurde.

Stelle mit dem Ionenstrahl eine circa 3 ym dicke Platinschicht abgeschieden um die Probenober-
flache zu schiitzen. Gleichzeitig diente die Pt-Schicht auch zur Abschéitzung der Lamellendicke
bei der abschliellenden Diinnung. War die Probenoberfliche von besonderem Interesse, z.B.
wurden amorphe Strukturen an ihr vermutet, so wurde vorher noch eine circa 100 nm dicke
Platinschicht mit dem Elektronenstrahl auf der Oberfliche abgeschieden. Dieser Schritt erfolg-
te, da die Abscheidung des Platins mit dem Elektronenstrahl bei geringeren Energien als beim
Ionenstrahl ablauft und somit eine zusétzliche Amorphisierung der Probenoberfliche durch das
Platin vermieden wird.

Im Anschluss an die Deposition des Platins erfolgte mit dem Ionenstrahl das Abtragen der
Oberfliche um die interessante Stelle. Das Resultat dieses Arbeitsschritts ist in Abbildung
am Beispiel eines im Querschnitt priparierten Ritzes zu sehen. Dabei wurde durch den
GaT-Ionenbeschuss der Probenoberfliiche bei sukzessiv abnehmendem FIB-Strahlstrom solan-
ge Material von beiden Seiten der interessanten Probenstelle abgetragen, bis eine Lamelle mit
einer Dicke von ca. 1 um prépariert war. Im Anschluss wurde die Lamelle frei geschnitten
und mit einem Greifer entnommen (vgl. Abbildung [4.2b). Die Lamelle wurde anschliefend auf
einem speziellen TEM-Probenhalter fixiert.

Als letzter Arbeitsschritt erfolgte das sukzessive Abdiinnen des mittleren Bereiches der Lamelle
auf die gewiinschte Zieldicke zwischen 40 nm und 70 nm. Dabei wurde mit diinner werdender
Lamelle auch gleichermafen die Spannung des Ga™-Ionenstrahls von 30 kV auf 5 kV vermin-
dert, so dass die Ga™-Ionen mit geringeren Energien auf die Probe treffen. Dadurch konnte eine
starke Amorphisierung der Seitenflichen der FIB-Lamelle verhindert werden @], so das es zu
keiner Verfdlschung der anschliefenden (S)TEM-Untersuchungen kam. Kurz vor Erreichen der
Zieldicke erfolgte das Polieren (bzw. das Entfernen von Verunreinigungen von) der Lamelle bei
einer geringen Spannung von 2 kV.

Wie in Abbildung zu sehen ist, eignet sich diese Methode sehr gut fiir die gezielte Quer-
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schnittspriaparation von kleinen Strukturen wie Indentereindriicken oder Ritzen.

4.2 Konventionelle plane view TEM-Praparation von
Oberflachenstrukturen

Die plane view TEM-Praparation ist die im Rahmen dieser Arbeit priméar verwendete Préparati-
onsmethode fiir die Si-Hochdruckphasen enthaltenden Indentereindriicke und Ritze. Sie erfolgte
ahnlich der klassischen (S)TEM-Querschnittspriaparation. Abbildung [£.3] zeigt eine schemati-
sche Darstellung der Praparationsschritte. Ein entscheidender Unterschied bei der Préparation
von Proben mit Si-Hochdruckphasen war der zur Befestigung der einzelnen Proben an den
Haltern der Praparationsmaschinen verwendete Kleber. Da Si-Hochdruckphasen anfangen ab
einer Temperatur von ca. 130 °C zu relaxieren, d.h. sie transformieren sich zuriick in die Phase
Si-I, konnte kein CrystalBond verwendet werden. Es wurde ein stark haftender Kleber bend-
tigt, der leicht wieder 16slich ist und schon bei einer Temperatur von ca. 90 °C diinnfliissig und
verarbeitbar ist. Deshalb wurde fiir die plane view TEM-Préiparation Aquabond ABS-65 ver-
wendet, der schon ab einer Temperatur von 65 °C diinnfliissig ist und dabei mit CrystalBond
vergleichbare Klebeeigenschaften aufweist. Nachdem die Indentereindriicke bzw. die Ritze er-

plane view TEM-Praparation
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Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der plane view TEM-Préparation.

zeugt wurden (vgl. Kapitel B]), erfolgte zunéchst die Bedeckung der Oberflichenstrukturen mit
einem in Aceton l6slichen, kommerziel erhéltlichen Nagellack. Dieser Arbeitsschritt war notig,
um die Oberfliche vor Schiadigungen beim anschliefenden Ausbohren der Probenscheibchen
zu schiitzen. Dieser Arbeitsschritt erfolgte mit einem Ultraschallbohrer, dessen Bohrkopf einen
Innendurchmesser von 3 mm aufweist, wobei die zu préparierenden Strukturen zuvor manuell
auf die Mitte des Bohrkopfes zentriert wurden. Der Nagellack wurde nach dem Ausbohren wie-
der von der Probe entfernt.

Die darauf folgenden Arbeitschritte waren gleich denen bei der klassischen (S)TEM-Quer-
schnittspraparation: Die ungefahr 700 pm dicken Scheibchen (abhéngig von der Dicke des
benutzten Si-Wafers) wurden anschliefend an der den Oberflichenstrukturen abgewandten
Seite auf eine Dicke von ungefihr 100 pm geschliffen. Ein Polieren dieser Seite war hierbei
nicht notig, da im néchsten Arbeitsschritt das Dimpeln auf die Restdicke von 15 um ebenfalls
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an dieser Seite der Probe erfolgte. Raman-Spektren einer Testprobe, die zu diesem Zeitpunkt
der Prdparation untersucht wurde, waren vergleichbar mit denen in Abbildung Bl Dies be-
deutet, dass der Eintrag an thermischer Energie bei der bisherigen Probenpriparation nicht
hoch genug war um eine Relaxation der Si-Hochdruckphasen zu bewirken.

Die eigentliche Herausforderung bestand in der abschliefenden Erzeugung des Loches in der
Mitte des Probenscheibchens ohne dabei eine Riicktransformation der Si-Hochdruckphasen in
die Phase Si-I zu verursachen. Zu diesem Zweck wurden verschiedene Verfahren ausprobiert,
die in den folgenden Unterabschnitten kurz vorgestellt werden.

4.2.1 PIPS - kontinuierlicher Betrieb

Entsprechend der klassischen Querschnittspriaparation wurde zunéchst an einer ersten Probe
mit Ritzen versucht, mit dem PIPS ein Loch in der Probe zu erzeugen. Dies geschah durch den
ununterbrochenen Beschuss der gedimpelten Seite der Probe mit Ar*-Ionen unter einem Winkel
von ungefahr 4°. Dadurch entstand in der Mitte der Probe ein Loch, das mit dem in Abbildung
vergleichbar ist. Am Rand des Loches entstanden dadurch elektronentransparente Berei-
che der Ritze, wie die HF-STEM Aufnahme in Abbildung 4k verdeutlicht. EELS-Spektren

Abbildung 4.4: HF-STEM Abbildungen eines Ritzes am Rand eines préparierten Loches in der
Oberfliche der Probe. Wihrend (a) eine Ubersicht iiber die Ausmafe des elektronentranspa-
renten Gebietes gibt, zeigt (b) das Auftreten von ausgedehnten Versetzungsschleifen am Rand
des Ritzes, die durch die Erwdrmung der Probe bei der Priparation entstanden.

der Si Lg3-Kanten zeigten die Présenz von a-Si und der Phase Si-I im Bereich des Ritzes,
jedoch keine davon abweichende ELNES. Deshalb erfolgten zusétzlich Raman-Untersuchungen
an den Ritzenden am Rand des Loches: Die erhaltenen Raman-Spektren bestétigten die EELS-
Untersuchungen, da auch sie fiir a-Si oder Si-I typische Intensitdten zeigten. Die Ergebnisse
der spektroskopische Untersuchungen lassen den folgenden Schluss zu: Aufgrund des perma-
nenten ArT-Ionenbeschusses war die Erwirmung der diinnen Bereiche der Probe so hoch, dass
eine Relaxation der Si-Hochdruckphasen erfolgte. Dieser Fakt kann auch an der HF-STEM
Aufnahme eines Ritzendes in Abbildung [4.4b nachvollzogen werden. Das Auftreten von Ver-
setzungsschleifen weit auferhalb des deformierten Gebietes ist ein Indikator fiir den erfolgten
Spannungsabbau in der Probe: Durch das Erwirmen der nach der plastischen Deformation
seingefrorenen” Strukturen begannen die im Material verbliebenen Spannungen, die auch fiir

25



4.2. Konventionelle plane view TEM-Priparation von Oberflichenstrukturen

die Prasenz der Si-Hochdruckphasen verantwortlich sind, sich abzubauen. Dies kann unter an-
derem zu zwei Effekten fiithren: Erstens kann der Materialwiderstand, der die ,gingefrorenen
Versetzungen bisher in ihrer stabilen Lage hielt, verkleinert werden, so dass diese aufgrund der
im Material vorhanden Restspannungen weiter gleiten bzw. klettern kénnen. Zweitens kann
es durch den zunichst rédumlich begrenzten Abbau von Spannung zu einer Instabilitdt des
gesamten Gebildes kommen, wodurch sich die lokalen Spannungsverhiltnisse dndern und die
Versetzungen anfangen sich zu bewegen @, |.

In beiden Fillen ist aber das Ergebnis dasselbe: Durch die Erwirmung der Probe iiber eine
Temperatur von 175 °C beginnen die Verspannungen in der Probe zu relaxieren, wodurch eine
Riicktransformation der Si-Hochdruckphasen in a-Si bzw. Si-I stattfindet @] Deshalb ist die
PIPS im kontinuierlichen Betrieb ungeeignet fiir den finalen Schritt der (S)TEM-Préiparation
von Si-Hochdruckphasen.

4.2.2 Gekiihlte lonendiinnung

Da die Verwendung des PIPS im kontinuierlichen Betrieb bei Raumtemperatur zu einer Er-
wiarmung der Probe fithrte, wurde in einem néchsten Experiment versucht, die kontinuierliche
ArT-Tonendiinnung bei gleichzeitiger Kiihlung mit fliissigem Stickstoff durchzufiihren. Dazu
wurde die Ionenmiihle Gatan Dual Ion Mill 600 verwendet, bei der der Probenhalter mit ei-
nem Kiihlfinger verbunden ist. Dessen andere Seite kann wiederum in einen mit fliissigem
Stickstoff gefiillten Tank abgesenkt werden, so dass die Probe deutlich unter Raumtemperatur
gekiihlt wird. Zum Abtrag des Probenmaterials wird auch in diesem Gerit ein fokussierter Ar™-
Tonenstrahl verwendet. Abbildung @35k zeigt eine REM-Aufnahme des erzeugten Loches nach

Abbildung 4.5: a) REM-Aufnahme eines mit der gekiihlten Ionendiinnung erzeugten Loches in
einer Probe mit Ritzen. Am Rand des Loches ist eine granulatartige Struktur entstanden. (b)
Vergroferung des in (a) gekennzeichneten Randbereiches.

Beschuss der gedimpelten Seite der Probe mit den ArT-Tonen. Die Abbildung zeigt deutlich,
dass sich am gesamten Rand eine granulatartige Struktur ausgebildet hat. Die Vergroferung
eines Bereiches vom Rand ist in Abbildung gegeben. Der préparierte Ritz ist auch inner-
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halb der entstandenen Struktur noch deutlich sichtbar. Jedoch haben EELS-Untersuchungen
dieser Probe ergeben, dass die einzelnen Kérner aus stochiometrischem SiOs bestehen.

Es ist daher sehr wahrscheinlich, dass die Oxidation des Siliziums durch die Kiihlung der Pro-
be bedingt war. Eine Moglichkeit ist, dass das durch die Ar*-Tonen abgetragene Silizium mit
dem Restsauerstoff (Arbeitsdruck 10~ mbar) Bindungen einging und anschlieRend durch den
thermischen Gradienten auf der Probe redeponiert wurde. In diesem Fall sollte jedoch der ur-
spriinglich erzeugte Ritz nicht innerhalb der Koérner sichtbar sein, wie es aber Abbildung
zeigt. Eine zweite, wahrscheinlichere Moglichkeit ist, dass die gekiihlte Probe wie eine Kiihlfalle
wirkte und die Restgase sich an der Oberfliche auf beiden Seiten der Probe festsetzten. Durch
den Beschuss der Probe mit den Art-Ionen wurden dann zuniichst an der Oberfliche freie
Bindungen erzeugt, die sich dann mit Restgasatomen, wie z.B. Sauerstoff, sittigten. Dieser
Prozess wiederholte sich dann permanent bis das gesamte Silizium entweder abgetragen oder
vollstandig oxidiert war.

Da in den EELS-Untersuchungen nur eine fiir SiO9 typische ELNES der Si Lg 3-Kanten gefun-
den wurde, muss davon ausgegangen werden, dass bei der Oxidation des Siliziums auch die Si-
Hochdruckphasen oxidiert wurden. Deshalb ist auch diese Methode ungeeignet fiir den finalen
Schritt der (S)TEM-Préaparation von Si-Hochdruckphasen.

4.2.3 Nasschemisches Atzen der Probe

Eine dritte Mdglichkeit der Erzeugung elektronentransparenter Proben ist das nasschemische
Atzen @], welches auch schon erfolgreich fiir die Préparation von Si-Hochdruckphasen fiir
TEM-Untersuchungen mittels Elektronenbeugung eingesetzt wurde @] Analog zur dorti-
gen Probenpriparation wurde zum nasschemischen Atzen ein Gemisch aus HNO3, HF und
CH3COOH verwendet, welches im Verhéltnis 4:1:1 zusammengesetzt war @]

Fiir dieses Verfahren wurde die Vorderseite (indentierte bzw. geritzte Oberfliche) des gedimpel-
ten Probenscheibchens zunéchst mit einer diinnen Polymerschicht (PMMA) bedeckt. Danach
wurde die Probe in einen speziellen, aus Kunststoff bestehenden Halter eingebaut, der inert
gegeniiber der Atzlosung ist. Dieser Halter umschloss nahezu die gesamte Probe und schiitzte
diese dadurch. Einzige Ausnahme war eine kleines Loch von 1 mm Durchmesser auf der ge-
dimpelten Seite der Probe. Wurde der Probenhalter komplett in die Atzlosung eingetaucht, so
konnte diese nur durch das kleine Loch mit der Probe in Kontakt kommen, so dass die Probe
nur von dieser Seite (Riickseite) gedtzt wurde. Anschliefend wurde der Probenhalter solange
in der Atzlosung gehalten, bis ein kleines Loch in der Mitte der Probe entstand. Dabei schiit-
ze die PMMA-Schicht die interessanten Oberflichenstrukturen vor dem Unterédtzen nach der
Entstehung des Loches. Abbildung zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen (Transmission)
der Strukturen nach dem Atzen. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich mit dieser Methode
sehr gut diinne Bereiche der Probe an den Indentereindriicken bzw. Ritzen erzeugen lassen.
Jedoch wird vor allem an den Abbildungen der Indentereindriicke ein grundsétzliches Problem
dieser Methode offensichtlich. Die Anisotropie des Atzprozesses, das heifit die Abhiingigkeit der
Atzgeschwindigkeit von der Kristallstruktur und der Kristallorientierung, bewirkte, dass die Si-
Hochdruckphasen schneller geétzt wurden als das sie umgebende Si-I. Dadurch wurde es sehr
schwierig, iiberhaupt Bereiche mit einer Dicke von 40 nm bis 70 nm innerhalb der Indenterein-
driicke bzw. am Ende der Ritze zu finden. Und selbst wenn dies gelang, konnten in den EELS-
Untersuchungen nur Signale von a-Si und der Phase Si-I detektiert werden. Raman-Spektren
dieser Proben zeigten erst weit entfernt vom geétzten Loch Intensitéten der Si-Hochdruckpha-
sen.
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Abbildung 4.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen von (a) Ritzen (b) Berkovich-Indentierungen
(¢) Indentierungen mit einem sphirischen Indenter nach dem nasschemischen Atzen von der
Riickseite. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Si-Hochdruckphasen schneller geétzt werden
als das sie umgebende Si-I.

Abbildung 4.7: a) Lichtmikroskopische Aufnahme von sphérischen Indentierungen, nachdem in
der Probe ein Loch mit dem PIPS im diskontinuierlichen Betrieb erzeugt wurde. (b) Vergro-
Berung des mittleren Bereiches der Probe, wobei die préparierten Indentierungen als dunkle
Kreise sichtbar sind.

Letztlich muss festgestellt werden, dass sich diese Methode zwar zur Praparation von Si-Hoch-
druckphasen fiir die Elektronenbeugung eignet, da dort Probendicken von 200 nm bis 300 nm
tolerierbar sind. Jedoch ist das nasschemische Atzen ungeeignet fiir den finalen Schritt der
(S)TEM-Préparation von Si-Hochdruckphasen mit dem Zweck der Durchfithrung von EELS-
Untersuchungen bei einer Primérelektronenenergie von 100 keV.

4.2.4 PIPS - diskontinuierlicher Betrieb

Als letzte Moglichkeit der finalen Diinnung der (S)TEM-Probenpriparation wurde die von D.
Ge vorgeschlagene, diskontinuierliche Tonendiinnung angewandt |. Die Vorgehensweise ist
dabei gleich der in Abschnitt .22.1] beschriebenen mit der Ausnahme, dass das PIPS nicht kon-
tinuierlich betrieben wird: Um eine erneute Ablagerung des bereits abgetragenen Materials auf
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den zu untersuchenden Strukturen zu verhindern, wurde jeweils die Seite der Probe mit den
Indentierungen bzw. den Ritzen mit einem diinnen Polymerfilm (Nagellack) beschichtet. Da-
nach wurde die Probe in das PIPS eingeschleust und in folgendem Regime gediinnt: Die Probe
wurde fiir 1 min mit den Ar™-Ionen beschossen und danach fiir 1 min ruhen gelassen, damit
die erzeugte Wiarme aus der Mitte der Probe dissipieren kann. Dieser Vorgang wurde solange
wiederholt, bis ein Loch in der Mitte der Probe entstand. Abbildung [T zeigt das Ergebnis der
diskontinuierlichen Tonendiinnung am Beispiel von sphérischen Indentierungen. Durch die kur-
ze Betriebsphase des PIPS konnte die Vergroferung des Loches gut beobachtet werden, so dass
letztlich Bereiche der Indentierungen gezielt prépariert wurden. Raman-Spektren, die von den
in Abbildung [£7b sichtbaren Indentierungen aufgenommen wurden, zeigten genauso wie bei
@] Intensitdten von Si-Hochdruckphasen. Dies bedeutet, dass durch den diskontinuierlichen
Betrieb des PIPS die thermische Belastung unter der Schwelle fiir eine Riicktransformation der
Si-Hochdruckphasen gehalten wurde.

4.3 Zusammenfassung

Die in diesem Kapitel vorgestellten Methoden haben gezeigt, dass die Priparation von elektro-
nentransparenten Proben, die Si-Hochdruckphasen enthalten, sowohl ein sehr schwieriges als
auch ein sehr aufwendiges Unterfangen ist. Da klassische Verfahren aufgrund der Instabilitét
der Si-Hochdruckphasen und ihrer geringen rdumlichen Ausdehnung nicht ohne Weiteres an-
wendbar sind, mussten diese Verfahren angepasst und weiterentwickelt werden. Es stellte sich
heraus, dass fiir eine (S)TEM-Querschnittspraparation die FIB-Priaparation eingesetzt werden
muss, wobei auch bei dieser Methode die thermische Belastung durch die Ga™-Tonendiinnung
zu beachten ist. Bei der plane view TEM-Priparation konnten mit dem PIPS im gepulsten
Betrieb elektronentransparente Proben mit Si-Hochdruckphasen prapariert werden. Die Gegen-
iiberstellung der verschiedenen Methoden zur Priparation von Si-Hochdruckphasen ist auch in
@] beschrieben.

Es stellte sich bei ersten Charakterisierungen im Elektronenmikroskop heraus, dass Eindriicke,
die mit einem Berkovich-Indenter erzeugt wurden, als Proben fiir die EELS-Untersuchungen
ungeeignet sind. Durch die steilen Flanken des Indenters weist nach der Probenpréiparation
nur ein winziger Bereich eines jeden Indentereindrucks die benotigte Probendicke auf. Bei den
sphérischen Indentierungen hingegen haben die gediinnten Eindriicke iiber einen relativ grofsen
Bereich die fiir die (S)TEM Untersuchungen optimale Dicke. Deshalb wurden verschiedene Re-
ferenzproben mit Si-Hochdruckphasen hergestellt, anhand derer die in Kapitel [ préisentierten
elektronenmikroskopischen Untersuchungen erfolgten. Zur Unterscheidung der einzelnen Refe-
renzproben werden fiir diese folgende Bezeichnungen verwendet:

Tabelle 4.1: Auflistung der Namen und der Préparationsmethode der in Kapitel [ verwendeten
Referenzproben.

‘ Probenname ‘ Probenursprung ‘ Praparationsmethode ‘
SIPW sphérische Indentierungen | plane view TEM-Priparation
FIB-E sphérischer Indentereindruck FIB-Querschnitt
FIB-R Ritz FIB-Querschnitt
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5 Charakterisierung von Si-Polymorphen
mit (S)TEM

Nachdem im letzten Kapitel die Préparation der Referenzproben vorgestellt wurde, erfolgt
in diesem Kapitel die Priasentation der Ergebnisse der EELS-Charakterisierungen ausgewéhl-
ter Si-Hochdruckphasen. Wie in Kapitel [l bereits dargelegt wurde, fand die Identifizierung der
meisten Si-Hochdruckphasen durch Rontgendiffraktometrie an in Diamant-Hochdruckzellen zu-
sammengepresstem Silizium statt ([18] und Referenzen darin). Durch die Experimente konnten
die einzelnen Punktgruppen der verschiedenen Si-Hochdruckphasen bestimmt werden, so dass
die entsprechenden Einheitszellen mit den dazugehorigen Gitterparametern genau bekannt sind
(vgl. Tabelle [[T]). Weiterhin erfolgten bereits eine Vielzahl von Untersuchungen an Indenter-
eindriicken und Ritzen, wobei primir Raman-Spektroskopie oder Kraft-Eindringtiefe-Kurven
zum Nachweis der Si-Hochdruckphasen verwendet wurden. Nur wenige Autoren nutzten bisher
Elektronenbeugung im TEM oder HTEM zur Identifizierung der Si-Hochdruckphasen in Inden-
tereindriicken: Dabei wurden bei Raumtemperatur stets die Phasen Si-III und Si-XII gefunden
[16, 152]. Bei geheizten Proben konnten zudem die Phasen Si-IV und Si-XIIT im TEM nachge-
wiesen werden [51,153, 54]. Ein entsprechender Nachweis der Si-Hochdruckphasen erfolgte auch
im Rahmen dieser Arbeit an den erzeugten Referenzproben, wobei die Ergebnisse in Abschnitt
B Il présentiert werden. Der Nachweis der Si-Hochdruckphasen mit Elektronenbeugung im TEM
erfolgte als erster Schritt bei der Charakterisierung der elektronentransparenten Proben um si-
cher zu stellen, dass bei den EELS-Untersuchungen im STEM tatséchlich entsprechend diinne
Bereiche mit Si-Hochdruckphasen in den Referenzproben vorhanden sind.

Da EELS-Spektren von Si-Hochdruckphasen bisher nicht publiziert wurden, ist eine sorgfiltige
Analyse der aus den deformierten Bereichen erhaltenen EELS-Spektren nétig. Deshalb wird in
Abschnitt 5.2.T] zunéchst beschrieben, wie Referenzspektren der Ly 3-Kanten des a-Si und der
Phase Si-I aufgenommen wurden. Dabei standen nicht nur die Unterschiede in der ELNES im
Vordergrund, sondern auch die exakte Kantenenergie E; der jeweiligen Si Ly 3-Kanten.
Anschliefiend werden in Abschnitt 5.2.2] Berechnungen der symmetrieprojizierten Zustandsdich-
te (pDOS) der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII diskutiert, mit denen letztlich die aufge-
nommenen EELS-Spektren verglichen werden. Abschliefend werden in Abschnitt [5.2.3] die von
den deformierten Bereichen der Referenzproben erhaltenen EELS-Spektren prasentiert. Dabei
wird gezeigt werden, dass Unterschiede in sowohl der ELNES als auch in der E; im Vergleich
zu a-Si und der Phase Si-I existieren.

5.1 Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch
Elektronenbeugung und HTEM
Nach Indentierungs- bzw. Ritzexperimenten wurde bisher nur die Entstehung der Phasen Si-

I, Si-III, Si-IV, Si-XII und Si-XIIT beobachtet. Anhand der bekannten Einheitszellen der Si-
Phasen (die Punktgruppen der einzelnen Phasen sowie deren Gitterkonstanten wurden aus [18]
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Tabelle 5.1: Netzebenenabstinde der Phasen Si-I, Si-TII, Si-IV, Si-XIT und Si-XIII. Die rot
gekennzeichneten Eintrége représentieren die in ausgedehnten Kristallen verbotenen Reflexe,
die jedoch in Nanokristalliten auch angeregt werden kénnen. Die berechneten Werte stimmen
mit den in [51, [54] angegebenen Werten iiberein.

Si-1 [ d [[Si-III| d [Si-IV] d [[Si-XII| d [ Si-XIII| d

(hkl) | (A) || (hkl) | (A) || (hkl) | (A) || (hkl) | (A) | (hkl) | (&)
111 [3,14 ] 110 [469] o001 [6,30 1-10 [ 4,61 001 11,0
200 | 2,72] 200 [3,32] 100 | 3,29 100 | 4,50 002 5,50
220 [ 1,92 211 [2,71 o002 |315] 1-11 | 3,22 100 4,80
311 [1,63] 220 [234] 101 [292] -211 2,66 101 4,40
222 [ 156 ] 310 [2,10] 102 [228] 210 |[264 003 3,67
400 1,36 | 222 [191| 003 210 110 | 2,58 012 3,62
331 [125] 321 1,77 110 | 1,90 220 |230 103 2,91
420 | 121 400 [166 | 111 [1.82] 200 225 110 2,77
422 | 111 330 [156 | 103 [1,77] 221 [205 200 2,40
333 [ 1,05] 420 |[1.48] 200 [1,65] 11-3 | 1,87 202 2,20

bzw. fiir Si-XIIT aus [54] entnommen) wurden zunéchst deren Netzebenenabstinde d mit dem
Softwarepaket JEMS berechnet [98]. Die berechneten Netzebenenabsténde sind in Tabelle 511
dargestellt, wobei fiir jede Phase die grofsten 10 Netzebenenabsténde zusammen mit den dazu-
gehorigen Millerschen Indizes aufgelistet sind. In Tabelle B.Ilwurden einige Netzebenenabstinde
rot markiert. Die Elektronenbeugung an diesen Netzebenen liefert unter Beriicksichtigung der
kinematischen Streutheorie fiir ausgedehnte Kristalle keine Reflexe im mit dem TEM aufgenom-
menen Beugungsbild, da diese Reflexe aufgrund der jeweiligen Strukturfaktoren verboten sind.
Jedoch ist einerseits die rdumliche Ausdehnung der Si-Hochdruckphasen auf Kristallite mit
Grofsen zwischen 10 nm und 50 nm begrenzt und andererseits werden die Si-Hochdruckphasen
durch im Material wirkende Spannungen in ihrer Struktur gehalten. Die auf die Kristallite
wirkenden Spannungen sowie bei der Entstehung der Kristallite eingebaute Gitterdefekte kon-
nen zu einer rdumlich begrenzten Brechung der Symmetrie des Kristalls fithren, wodurch ein
lokaler, von 0 verschiedener Strukturfaktor entsteht, der das Auftreten eigentlich verbotener
Reflexe im Beugungsbild bewirkt [57]. Weiterhin kann es passieren, dass durch den einfallenden
Elektronenstrahl neben dem eigentlich angeregten Reflex gleichzeitig ein oder mehrere weitere
Reflexe angeregt werden. Die gleichzeitige Anregung mehrerer Reflexe kann im Beugungsbild
zum Auftreten von Intensitdt an der Stelle verbotener Reflexe fithren. Dieses Phénomen wird
Umweganregung (auch als Doppelbeugung bezeichnet [57]) genannt, da die beiden Reflexe iiber
den Differenzreflex in Verbindung stehen [99]. In dem Kristall, in dem er entsteht, wirkt ein
reflektierter Strahl wie ein zweiter Primérstrahl, d.h. erfiillt in dem Kristall mehr als eine Netze-
bene die Reflexionsbedingung fiir den einfallenden Primérstrahl, so existiert fiir die gebeugten
Strahlen eine Netzebene, die fiir diese Strahlen die Reflexionsbedingung erneut erfiillt ([99] und
Referenzen darin). Aus diesen Griinden wurden auch die durch den jeweiligen Strukturfaktor
verbotenen Netzebenenabsténde in Tabelle 5.1] angegeben.

Aus den in Tabelle Gl dargestellten Werten wird ein fiir den Nachweis der Si-Hochdruckphasen
entscheidender Fakt deutlich: Alle Si-Hochdruckphasen haben aufgrund ihrer Kristallstruktur
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Netzebenenabstinde, die deutlich von denen der Phase Si-I unterscheidbar sind. Dies sind: fiir
Si-ITT vor allem 4,69 A, 3,32 A und 2,34 A; fiir Si-IV 6,30 A, 3,29 A, 2,92 A und 2,28 A; fiir Si-XII
4,61 A, 4,50 A und die Netzebenen mit Abstéinden zwischen 2,66 A und 2,25 A; fiir Si-XIII alle
in Tabelle 5.1 dargestellten Netzebenenabstinde. Tritt in einem aufgenommenen Beugungsbild
ein Reflex auf, der einem dieser Netzebenenabstinde entspricht, so kann einerseits eindeutig
nachgewiesen werden, dass das untersuchte Volumen Si-Hochdruckphasen enthélt. Andererseits
kann eine exakte Bestimmung des Abstandes des aufgetretenen Reflexes zum 0-Reflex einen
Hinweis darauf geben, welche Si-Hochdruckphase im untersuchten Volumen prisent ist. Hierzu
ist jedoch anzumerken, dass die exakte Bestimmung des Abstandes und somit die Bestimmung
der vorhandenen Si-Phasen aus den folgend angefiihrten Griinden schwierig ist:

1. Alle Reflexe im jeweiligen Beugungsbild besitzen eine rdumliche Ausdehnung, wobei die
Grofse des Reflexes direkt proportional zur Intensitét des abgebildeten Elektronenstrahles
ist (vgl. Abbildungen B.J] und [5.2]). Um den Fehler bei der Bestimmung des Mittelpunk-
tes jedes Reflexes so gering wie moglich zu halten, wurden mit der Auswertesoftware
Analysis (Soft Imaging Systems GmbH) an jeden Reflex konzentrische Kreise angepasst.
Der Mittelpunkt des Kreises um den 0-Reflex war anschliefend der Ausgangspunkt fiir
die Bestimmung der Netzebenenabstdnde, indem der Abstand zwischen dem Ausgangs-
punkt und dem Mittelpunkt des Kreises um den jeweiligen Reflex der Si-Hochdruckphase
bestimmt wurde.

2. Bei der Auswertung der Beugungsbilder stellte sich heraus, dass bei der Aufnahme die
jeweiligen Filme leicht verkippt zur optischen Achse des TEM lagen. Dadurch ergeben
sich zwei grundlegende Probleme bei der Bestimmung der Netzebenenabstinde: Einer-
seits entstanden durch die Verkippung des Films keine konzentrischen Reflexe, was das
eben beschriebene Anpassen der Kreise erschwert. Andererseits variieren je nach Lage
des Beugungsreflexes zur Kippachse des Films die Netzebenenabstinde. Da die Lage der
jeweiligen Kippachse aus den Beugungsbildern nicht bestimmt werden kann, besteht auch
keine Moglichkeit zur Korrektur der Netzebenenabsténde durch entsprechende geometri-
sche Berechnungen. Die Verkippung der Filme ist deutlich daran zu erkennen, dass zwei
gegeniiberliegende Reflexe, die durch die Beugung der Elektronen an symmetrisch dqui-
valenten Ebenen {hkl} entstanden sind, leicht unterschiedliche Abstédnde zum 0-Reflex
aufweisen. Deshalb wurde fiir solche Reflexe der Mittelwert aus beiden Absténden be-
rechnet und dieser als Netzebenenabstand angegeben.

3. Die lokal variierenden Spannungen innerhalb des deformierten Gebietes kénnen zu Ver-
zerrungen der Kristallite und somit zu Variationen der Gitterparameter der Si-Phasen
fithren. Berechnungen mit JEMS zeigten, dass aus einer 5 %igen Verkiirzung der c-Achse
der Einheitszelle der Phase Si-XIII eine Verringerung der Netzebenenabsténde um unge-
fihr 0,2 A resultiert.

Aus den eben aufgefiihrten Griinden wird eine Messgenauigkeit von 0,1 A fiir die Bestimmung
der Netzebenenabstinde aus den Beugungsbildern angenommen. Die exakte Bestimmung der
auftretenden Si-Hochdruckphase wird aber noch durch den Fakt erschwert, dass die aus den
Beugungsbildern bestimmten Netzebenenabstinde innerhalb der Fehlergenauigkeit zu verschie-
denen Si-Phasen gehoren kénnen (vgl. Tabelle B.]), zumal im deformierten Gebiet meist ein
Gemisch aus verschiedenen Si-Hochdruckphasen vorkommt. Die Raman-Spektren in Abbildung
zeigen die gemeinsame Présenz der Phasen Si-III und Si-XII. Bei einer lokal begrenzten
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Abbildung 5.1: Ausgewahlte Beugungsbilder der Probe FIB-E (a) und der Probe FIB-R (b). In
beiden treten Reflexe auf, die den Si-Hochdruckphasen Si-IV, Si-XII oder Si-XIII zuzuordnen
sind. Der lila Kreis (gestrichelte Linie) markiert den Netzebenenabstand der {111} Ebenen
der Phase Si-I. (¢) VS-TEM Aufnahme eines Bereiches der Probe FIB-E und (d) DF-TEM
Aufnahme desselben Bereiches (anhand Reflex 4,4 A), in der die Lage der Si-Hochdruckphasen
ersichtlich wird.

Erwarmung der Hochdruckphasen, z. B. bei der Probenpréiparation, kann es zur teilweisen
Umwandlung der Phasen Si-IIT und Si-XII in Si-IV und/oder Si-XIII kommen, so dass im ex-
tremsten Fall alle vier Si-Hochdruckphasen gleichzeitig im untersuchten Gebiet existieren und
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Reflexe im Beugungsbild bedingen kénnen M]

An dieser Stelle soll angemerkt werden, dass die Beugungsbilder von Si-Hochdruckphasen im
Allgemeinen nicht indiziert werden: Dies liegt daran, dass die Kristallite sehr klein sind (< 30
nm) und gehduft im durchstrahlten, deformierten Gebiet auftreten. Dadurch wird das Verfolgen
eines ausgewahlten Kristallites beim Kippen der Probe im TEM sehr schwierig und die Aufnah-
me eines Beugungsbildes in einer hochsymmetrischen Richtung ist eher zufillig. Andererseits
sind die Si-Hochdruckphasen metastabil, so dass ein Elektronenbeschuss iiber einen ldngeren
Zeitraum zur Erwdrmung der Probe und zur Relaxation der Si-Hochdruckphasen fiithren kann.
Deshalb werden in den folgend prasentierten Beugungsbildern nur die ermittelten Netzebenen-
abstdnde angegeben.

Abbildung BTk zeigt ein Beugungsbild, das von der Referenzprobe FIB-E aufgenommen wur-
de. Neben einzelnen Reflexen sind auch verschiedene Ringe sichtbar, die sich aus den Reflexen
kleiner, verschieden orientierter Kristallite zusammensetzen. Der innerste Ring hat einen Net-
zebenenabstand von 3,14 A und entspricht den {111} Netzebenen der Phase Si-I. Der nichste
Ring entspricht einem Netzebenenabstand von 2,2 A, d. h. es treten keine Reflexe zwischen
3,1 A und 2,2 A auf. Die beiden mit roten Kreisen markierten Reflexe kénnen nicht der Phase
Si-I zugewiesen werden, da diese einem Netzebenenabstand von 4,4 A entsprechen. Abbildung
BIb zeigt ein Beugungsbild der Referenzprobe FIB-R, in dem deutlich weniger Ringe auftre-
ten. Der innerste, nur schwach sichtbare Ring hat erneut einen Netzebenenabstand von 3,14
A und entspricht damit den {111} Netzebenen der Phase Si-I. In diesem Beugungsbild treten
neben den Reflexen, die einem Netzebenenabstand von 4,4 A entsprechen, noch weitere, den
Si-Hochdruckphasen eindeutig zuordenbare Reflexe auf, die folgenden Netzebenenabstdnden
entsprechen: 3,3 A, 2,9 A, 28 A und 2,5 A.

Abbildung B.Ik zeigt eine VS-TEM Aufnahme eines Ausschnitts der Probe FIB-E. Im unteren,
rechten Bereich der Abbildung sind mit dunklerem Kontrast die bei der FIB-Priparation ab-
geschiedenen Platinschichten zu sehen. In der Mitte ist der durch den Indenter deformierte Be-
reich anhand von runden bzw. schlierenartigen Kontrastinderungen, die aufgrund von lokalen,
strukturellen Deformationen entstehen, erkennbar. Um die Si-Hochdruckphasen im deformier-
ten Bereich visualisieren zu konnen, wurde anschliefsend vom selben Ausschnitt eine DF-TEM
Abbildung aufgenommen. Dazu wurde der obere, in Abbildung [5.Ih bei 4,4 A sichtbare Reflex
(roter Kreis) benutzt: Im TEM wurde eine sehr kleine Objektivblende um diesen Reflex justiert,
so dass die Abbildung primér mit der Intensitit aus diesem gebeugten Strahl erfolgte. An die-
ser Stelle ist anzumerken, dass durch Streueffekte sowohl innerhalb des Mikroskops als auch in
der Probe eine Art ,Hintergrundbeleuchtung® (Intensititen aus weiteren, gebeugten Strahlen)
auftrat, deren Finfluss auf die Visualisierung der Si-Hochdruckphasen aber marginal ist. Die
resultierende DF-TEM Aufnahme ist in Abbildung [5.1d dargestellt, wobei im unteren, rechten
Bereich der Abbildung erneut die beiden Platinschichten erkennbar sind. Im mittleren Bereich
der Abbildung treten einzelne, helle Intensitéten auf, die zur besseren Sichtbarkeit eingerahmt
wurden. An diesen Stellen befinden sich Si-Hochdruckphasen, deren Strukturen Beugungsrefle-
xe im Bereich von 4,4 A bedingen. Weiterhin wird aus Abbildung 5.1l auch ersichtlich, dass die
Si-Hochdruckphasen nicht homogen im deformierten Bereich verteilt sind, was fiir die spéteren
EELS-Untersuchungen von grofser Wichtigkeit ist. An dieser Stelle soll zudem angemerkt wer-
den, dass im oberen, linken Bereich der Abbildungen .1k und [5Id Teile des nicht deformierten
Siliziums zu sehen sind: Dieser Bereich zeigt in der DF-TEM Aufnahme keine hellen Kontraste.
Weiterhin kann die Tiefe des deformierten Bereiches auf 200 nm abgeschétzt werden.

Anhand aller aufgenommenen Beugungsbilder ist davon auszugehen, dass nach der FIB-Prapa-
ration primér die Phasen Si-IV und Si-XIII in den deformierten Bereichen vorhanden sind. Dies
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Abbildung 5.2: (a)-(c): Ausgewihlte Beugungsbilder der Probe SIPW. Es treten Reflexe auf,
die den Si-Hochdruckphasen Si-IV, Si-XIT oder Si-XIIT zuzuordnen sind. Der lila Kreis (gestri-
chelte Linie) markiert den Netzebenenabstand der {111} Ebenen der Phase Si-I. (d) DF-TEM
Aufnahme eines Bereiches in einem Eindruck (anhand Reflex 4,5 A), in der die Lage der Si-
Hochdruckphasen ersichtlich wird.

bedeutet, dass auch wihrend der FIB-Priparation, genauer gesagt wihrend dem Ga™-Ionen-
diinnen, eine entsprechend hohe thermische Belastung auftritt, die zur Umwandlung der zuvor
mit Raman-Spektroskopie nachgewiesenen Phasen Si-IIT und Si-XII gefiihrt hat. Nichtsdesto-
trotz konnten in den Beugungsbildern der beiden mit FIB priparierten Querschnittsproben
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5.1. Nachweis der Si-Hochdruckphasen durch Elektronenbeugung und HTEM

Reflexe gefunden werden, die von den Phasen Si-III bzw. Si-XII stammen.

In den Teilabbildungen a bis ¢ der Abbildung sind drei Beugungsbilder dargestellt, die
an verschiedenen Stellen eines préparierten Eindrucks der Probe SIPW aufgenommen wurden
(vgl. Abbildung [4.7). In Abbildung treten Reflexe auf, die einem Netzebenenabstand von
5,5 A entsprechen. Diese kénnen eindeutig der Phase Si-XIII zugeordnet werden. Weiterhin
sind aber auch Reflexe sichtbar, die Netzebenenabstinden von 4,5 A und 2,65 A entsprechen.
Diese konnen der Phase Si-XII zugeordnet werden, so dass im untersuchten Gebiet Kristalli-
te beider Hochdruckphasen koexistieren. Abbildung zeigt ein Beugungsbild, bei dem die
hochsymmetrische (001) Ebene eines Kristallits der Phase Si-XII senkrecht zum Elektronen-
strahl orientiert war. Dabei kénnen die markierten Reflexe, die Netzebenenabstinden von 4,5
A, 2,65 A und 2,25 A entsprechen, alle der Hochdruckphase Si-XIT zugeordnet werden. Die
Simulation dieses Beugungsbildes mit der Software JEMS bestétigte interessanterweise die an-
genommene Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Netzebenenabsténde. Die 6 mit einem
Netzebenenabstand von 4,5 A markierten Reflexe stammen in Wirklichkeit nicht alle von den-
selben, symmetrisch dquivalenten Ebenen: 4 dieser Reflexe stammen von den {100} Netzebenen
mit dem Abstand 4,5 A, die beiden anderen Reflexe stammen von den {1-10} Netzebenen, die
einen Abstand von 4,61 A aufweisen. Das gleiche gilt fiir die Reflexe mit einem gemessenen
Abstand von 2,65 A und 2,25 A, bei denen es sich um die {110} und {2-10} Netzebenen bzw.
die {2-20} und {200} Netzebenen handelt (vgl. Tabelle 5.I]). Weiterhin treten auch im Bereich
des lila Kreises, der die {111} Netzebenen der Phase Si-I markiert, zwei Reflexe auf, so dass im
untersuchten Gebiet die Phasen Si-I und Si-XII koexistieren. An dieser Stelle ist anzumerken,
dass solch ein hochsymmetrisches Beugungsbild der Phase Si-XII in der Fachliteratur bisher
nicht publiziert wurde.

Abbildung G2k zeigt Reflexe, die Netzebenenabstinden von 5,3 A, 4,3 A, 35 A, 2,7 A und
2,6 A entsprechen. Beim Vergleich mit Tabelle 5] konnen diese Reflexe unmittelbar keiner
der angegebenen Hochdruckphasen zugeordnet werden. Jedoch zeigen Berechnungen mit der
Software JEMS, dass die gefundenen Netzebenenabstéinde zur Phase Si-XIII passen, wenn die
c-Achse der von B. Haberl definierten Einheitszelle um 5 % verkiirzt ist @]

In Abbildung ist eine DF-TEM Aufnahme vom selben Bereich, in dem auch das Beu-
gungsbild in Abbildung aufgenommen wurde, dargestellt. Fiir die Abbildung wurde der
rechte, in Abbildung bei 4,5 A sichtbare Reflex (roter Kreis) benutzt. Im oberen Teil von
Abbildung ist der Rand der Feinbereichsblende zu sehen: Diese wurde benutzt, um den
Einfluss der ,Hintergrundbeleuchtung® wihrend der Aufnahme zu minimieren. Am linken Rand
befindet sich das Loch in der Probe, das als schwarzer Kontrast in der DF-TEM Abbildung
wiedergegeben wird. Im Bereich der Indentierung treten vereinzelt helle Kontraste auf, die zur
besseren Sichtbarkeit eingekreist wurden. An diesen Stellen befinden sich Kristallite der Phase
Si-XII.

Die Visualisierung der Kristallite mit Si-Hochdruckphasen in Abbildung liefert ein weite-
res, fiir die EELS-Untersuchungen wichtiges Ergebnis: Unter der Annahme, dass die Probe in
diesem Bereich nahezu keilformig ist, und unter Beriicksichtigung des Winkels von 4° des Ar™-
Ionenstrahl beziiglich der Probenoberfliche wiahrend der Ionendiinnung (vgl. £2.4), kann die
Probendicke im Bereich der gefundenen Si-Hochdruckphasen auf 30 nm bis 60 nm abgeschétzt
werden. Dies bedeutet, dass auch in den mittels plane view TEM-Priaparation hergestellten
Proben die Si-Hochdruckphasen bei Probendicken auftreten, die fiir die EELS-Untersuchungen
im Elektronenmikroskop bei einer Beschleunigungsspannung von 100 kV geeignet sind.

Wie eben gezeigt wurde, kénnen die Si-Hochdruckphasen mittels Elektronenbeugung einfach
nachgewiesen und durch die DF-TEM Abbildungen lokalisiert werden. Jedoch ist eine genaue
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Abbildung 5.3: (a) HTEM-Aufnahme im Bereich eines Indentereindruckes in der Probe SIPW.
(b) Vergroferung des in (a) markierten Bereiches: in der HTEM-Aufnahme kann der Netzebe-
nenabstand innerhalb der Kristallite direkt ausgemessen werden.

Bestimmung der Ausdehnung der Kristallite, die die Struktur einer der Si-Hochdruckphasen
besitzen, anhand der DF-TEM Abbildungen schwierig. Deshalb erfolgte die Aufnahme von
HTEM-Abbildungen in den Bereichen der Referenzproben, in denen der Nachweis der Si-Hoch-
druckphasen durch die beiden erstgenannten Methoden erfolgreich war. Abbildung B.3h zeigt
eine HTEM-Aufnahme der Probe SIPW, in der neben strukturellen Inhomogenititen auch Kris-
tallite unterschiedlichster Grofe zu erkennen sind. Diese betrdgt durchschnittlich zwischen 10
nm und 20 nm. Es treten vereinzelt aber auch Kristallite mit Ausdehnungen bis zu 50 nm auf.
Beim Vergleich der Kristallite ist auffillig, dass einige von ihnen grofe Absténde zwischen den
abgebildeten Atoms#iulen aufweisen. Fiir eine genauere Bestimmung dieser ist in Abbildung
B3b eine Vergrokerung des in Abbildung 5.3k markierten Bereiches dargestellt. Unter Ver-
wendung des in der Abbildung angegebenen Mafstabes wurden die Gitternetzebenenabstinde
direkt ausgemessen. In den untersuchten Kristalliten konnten auf diese Weise Gitternetzebe-
nenabstinde von 4,9 A und 4,6 A eindeutig nachgewiesen werden, so dass diese Kristallite, bei
Vergleich mit Tabelle 0.1l und unter Beriicksichtigung der angegebenen Messgenauigkeit, sehr
wahrscheinlich in einer der Phasen Si-IT1, Si-XIT oder Si-XIIT kristallisiert sind.
Zusammengefasst bedeuten die Ergebnisse der bisher prisentierten Charakterisierungen, dass
die Praparation von ultradiinnen, Si-Hochdruckphasen enthaltenden Probenbereichen erfolg-
reich war. Es wurde gezeigt, dass solche Kristallite auch noch bei Probendicken zwischen 20
nm und 60 nm existieren, wobei ihre durchschnittliche Grofe im Bereich von 10 nm bis 20
nm liegt. Anhand von Beugungsbildern konnten in den verschiedenen Proben die erwarteten
Si-Hochdruckphasen nachgewiesen werden, wobei jedoch die Unterscheidung dieser bzw. deren
genaue Identifikation im Rahmen der erzielten Messgenauigkeit nur beim Auftreten bestimmter
Reflexe, die den folgend angegebenen Netzebenenabstinden entsprechen, eindeutig ist:

Si-lll Reflexe zwischen 2,5 A und 2,7 A
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Si-IV Reflex bei 6,3 A
Si-XIl Reflexe zwischen 2,5 A und 2,7 A
Si-XIIl Reflexe bei 5,5 A und 3,6 A

5.2 EELS-Charakterisierung ausgewahlter Si-Polymorphe

Nachdem im letzten Abschnitt der Nachweis der Si-Hochdruckphasen in den diinnen Bereichen
der préaparierten TEM-Proben mittels Elektronenbeugung und HTEM diskutiert wurde, erfolgt
in diesem Abschnitt die Prisentation der EELS-Spektren von Si-Hochdruckphasen. Da im letz-
ten Abschnitt gezeigt wurde, dass im durchstrahlten Volumen der priparierten Proben immer
eine Mischung des a-Si, der Phase Si-I und der Si-Hochdruckphasen vorliegt, erfolgt zunéichst
die Présentation von Referenzspektren des a-Si bzw. der Phase Si-I um die EELS-Spektren der
Si-Hochdruckphasen eindeutig von ihnen abgrenzen bzw. um ihren Beitrag in den aufgenomme-
nen EELS-Spektren der Si-Hochdruckphasen abschétzen zu kénnen. Deshalb werden zunéchst
EELS-Untersuchungen présentiert, bei denen neben der ELNES der jeweiligen Si Ly 3-Kanten
auch die genaue Lage der Kantenenergie E; bestimmt wurde. Batson charakterisierte bereits die
ELNES der Ly 3-Kanten der Phase Si-I und bestimmte auch deren E; @] Fiir a-Si existiert in
der Literatur jedoch nur eine sehr geringe Anzahl an EELS-Spektren der Ly 3-Kanten, die sich
teilweise in der ELNES unterscheiden und zudem noch verschiedene E; aufweisen ﬂﬁ@]
Vielmehr wurde ein exakter Wert fiir die E; der Lj 3-Kanten des a-Si bisher nicht publiziert.
Ein weiterer Grund fiir die Aufnahme der Referenzspektren des a-Si und der Phase Si-I ist die
fiir jedes Elektronenmikroskop eigene Apparatefunktion, die zu einer Verbreiterung der Peaks
im erhaltenen EELS-Spektrum fiihrt. Dies bedeutet, dass zum Vergleich mit den EELS-Spek-
tren der Si-Hochdruckphasen nicht unmittelbar ein EELS-Spektrum des a-Si bzw. der Phase
Si-T aus der Literatur verwendet werden kann.

5.2.1 EELS-Referenzspektren von a-Si und Si-I

Das EELS-Spektrum der Ly 3-Kanten der Phase Si-I wurde bereits von Batson 1993 detailliert
untersucht [90]. Da diese Charakterisierungen als Vergleich fiir die eigenen Untersuchungen der
ELNES der Lj 3-Kanten der Phase Si-I dienen und somit einen Ausdruck fiir deren Giite geben
sollen, werden zunéchst die Ergebnisse von Batson kurz zusammengefasst @] Abbildung [5.4]
zeigt zwei Graphen von Batson, anhand derer ein Vergleich mit den eigenen EELS-Untersu-
chungen moglich ist. In Abbildung 5.4k ist das aufgenommene Rohspektrum dargestellt. Dies
zeigt einen breiten Peak bei einem Energieverlust von ungefihr 101 eV, eine Schulter (Prepeak)
an diesem bei 100 eV und zwei kleinere Peaks bei 103 eV. Durch den Untergrundabzug mit
einer den Messdaten angepassten Exponentialfunktion sowie der anschliefenden Entfaltung mit
dem Jow loss Spektrum zur Entfernung der durch Mehrfachstreueffekte generierten Intensiti-
ten konnte das EELS-Spektrum in die Beitrige der py/p- und p3/o-Zustinde getrennt werden.
Dabei bestimmte Batson die Apparatefunktion seines verwendeten Elektronenmikroskops und
konnte zeigen, dass diese zu einer Peakverbreiterung zwischen 0,1 eV und 0,23 eV fiihrte.

Nach der Entfernung der Beitrige der py/o-Zusténde durch die Entfaltung mit zwei Deltafunk-
tionen verglich Batson das resultierende EELS-Spektrum mit Simulationen fiir den Ubergang
von Elektronen aus dem pj/p-Zustand in das Leitungsband (vgl. Abbildung [5.4b). Neben der
Diskussion der ELNES bestimmte Batson zudem E; der Lo 3-Kanten der Phase Si-1 zu 99,84+0,2
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Abbildung 5.4: Ausgewihlte Ergebnisse der EELS-Charakterisierungen von Batson @] (a)
Darstellung des aufgenommenen Rohspektrums, des Spektrums nach Untergrundabzug sowie
nach anschliefender Entfaltung von Mehrfachstreueffekten. Weiterhin wird das entfaltete Spek-
trum der 2p3/, Zustéinde des Si gezeigt, das in (b) diskutiert und mit Simulationen verglichen
wird. Zudem ist die Kantenenergie E; der Si Lg 3-Kanten angegeben. Das Produkt iy beschreibt
einen Dampfungsparameter fiir die Lebensdauer der angeregten Elektronenzusténde.

eV. An dieser Stelle muss aber erwéhnt werden, dass dies ein gemittelter Wert ist, da Batson
eine geringfiigige Abhéngigkeit der E; von der Orientierung des Siliziumkristalls ([111]: 99,82
eV; [110]: 99,87 eV) feststellte. Weiterhin ist anzumerken, dass Batson E; bei der Hilfte der
Hohe des Prepeaks definiert hat. Diese entspricht ungefdhr einem Viertel der Hoéhe des Haupt-
peaks bei 101 eV. Dieser Fakt offenbart seine Relevanz beim spéteren Vergleich mit den eigens
aufgenommenen EELS-Spektren.

Bei seinen Charakterisierungen benutzte Batson ebenfalls ein VG HB 501 UX, dass jedoch mit
einem seriellen Spektrometer ausgestattet war (dieser Spektrometertyp stand fiir die eigenen
Untersuchungen nicht zur Verfiigung): Fiir die Bestimmung von E; benutzte er als Detektor
ein Feld von Dioden, wodurch sehr lange Integrationszeiten moglich waren. Ein Nachteil dieses
Spektrometertyps ist allerdings, dass allgemein lange Aufnahmedauern fiir ein Spektrum noétig
sind und eine akzeptable Messung eine hohe Stabilitét der Probe gegeniiber dem Elektronen-
strahl voraussetzt. Da dies nur auf wenige Materialsysteme zutrifft, werden seit Mitte der 90er
Jahre des 20. Jahrhunderts parallele Spektrometer mit einer CCD als Detektor benutzt. Diese
besitzen eine deutlich hohere Empfindlichkeit, was kiirzere Aufnahmezeiten der EELS-Spektren
bei elektronenstrahlsensitiven Proben ermdglicht.

Ein Nachteil bei der parallelen Aufnahme des EELS-Spektrums mit einer CCD ist jedoch, dass
es allgemein fiir jeden Kanal der CCD eine maximale, detektierbare Intensitét gibt. Dieser Fakt
hat aber fiir den Versuch der gleichzeitigen Aufnahme des ZLP und der Si Ly 3-Kanten (wie von
Batson durchgefiihrt) eine entscheidende Konsequenz: aufgrund der riesigen Intensitétsunter-
schiede zwischen beiden ist es nicht moglich, mit dem installierten Gatan Enfina 1000 PEELS-
Detektor den ZLP und die Si Lj 3-Kanten, unter Beriicksichtigung eines adéquaten Signal zu
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Rauschen Verhiltnisses (SRV) fiir die Si Ly 3-Kanten, gleichzeitig aufzunehmen: Dies liegt dar-
an, dass fiir die Aufnahme des ZLP selbst bei einer Aufnahmezeit von 0,05 s pro Spektrum eine
sehr niedrige Extraktionsspannung am STEM gewihlt werden muss, um unterhalb der maximal
detektierbaren Intensitdt der CCD zu bleiben. Da aber die Intensitdt im EELS-Spektrum bei
zunehmendem Energieverlust entsprechend AE™" mit 2 < r < 6 abnimmt (vgl. Abschnitt [2.3)),
hat die niedrige Extraktionsspannung zur Folge, dass die Intensitét der Si Lj 3-Kanten in der
Grofenordnung des Dunkelstroms der CCD liegt. Aufgrund dieses schlechten SRV der Si Lo 3-
Kanten kann trotz der Integration iiber mehrere hundert Spektren keine exakte Bestimmung
der E; des a-Si bzw. der Phase Si-I erfolgen. In diesem Zusammenhang muss zusétzlich erwiahnt
werden, dass selbst wenn eine gleichzeitige Aufnahme des ZLP und der Si Ly 3-Kanten mit der
installierten CCD moglich wére, aufgrund der Limitierung der CCD auf 1300 Kanéle nicht
die groftmogliche Energieauflosung des Spektrometers von 0,05 eV /Kanal verwendet werden
konnte.

Eine oft angewandtes und alternatives Verfahren ist die voneinander getrennte Aufnahme des
ZLP und der Si Lo 3-Kanten, wobei fiir jeden Messbereich sowohl die Integrationszeit als auch
die Intensitét des Primérelektronenstrahls (Extraktionsspannung) individuell eingestellt wer-
den kann um ein maximales SRV der Si Lj 3-Kanten zu erzielen. Bei diesem Verfahren wird
zunichst der ZLP aufgenommen (Aufnahmezeit 0,05 s) und dabei gleichzeitig das Maximum
des ZLP auf den Energieverlust 0 eV justiert. Anschliefend wird zum einen die Extraktionss-
pannung erhoht und zum anderen werden im Spektrometer die Linsen- bzw. Prismastréme
gedndert, so dass der messbare Energieverlust in den Bereich der Si L 3-Kanten verlagert
wird. Daraufthin erfolgt die Aufnahme des Spektrums mit einer durchschnittlichen Aufnahme-
zeit von 2 s. Eine exakte Bestimmung der E; der Si Lj 3-Kanten mit diesem Verfahren ist jedoch
an gewisse gerétetechnische Bedingungen gekniipft:

1. Bei diesem Verfahren wird idealerweise vorausgesetzt, dass beim Wechsel des Messbe-
reiches die Prisma- bzw. Linsenstrome exakt auf die Energieskala kalibriert sind. In der
Realitdt konnen aber Schwankungen in den Umgebungsbedingungen sowie Hysteresen in
den elektronischen Bauteilen zu Abweichungen von der Kalibrierung von bis zu 2 Kanélen
auf der CCD fiihren. Weiterhin besteht das Problem, dass es bei lingeren Messzeiten in
seltenen Fillen zu einer Drift des EELS-Spektrums aufgrund von Aufladungseffekten im
Spektrometer kommen kann.

2. Die Strome zur Anregung der Linsen im Elektronenmikroskop miissen wihrend der ge-
samten Messung stabil sein, damit keine statistischen Anderungen der Beleuchtungsbe-
dingungen auftreten: Dies betrifft primér die Beleuchtungswinkel o und /3, aber auch eine
Variation der Sondengrofe oder der Position der Sonde auf der Probe kdnnen unter Um-
stéinden einen Einfluss auf das EELS-Spektrum haben. Weiterhin muss das Linsensystem
im Mikroskop so abgestimmt sein, dass bei der Anderung der Extraktionsspannung die
Energie der Primarelektronen konstant bleibt.

3. Die Elektronik zur Erzeugung der Hochspannung im Elektronenmikroskop muss stabil ar-
beiten, so dass idealerweise alle Primérelektronen die selbe Beschleunigungsspannung er-
fahren und somit dieselbe kinetische Energie besitzen. Bei der Aufnahme eine Spektrums
der Si Ly g-Kanten iiber 2 s fithrt eine (statistische) Schwankung der Hochspannung zu
einer Verbreiterung der Peaks im EELS-Spektrum. In gleichem Mafe bedeutet dies aber
auch, dass in diesem Fall einen Verdnderungen der Form der Ionisationskante stattfindet,
die zu einer Verfilschung der E,; fiihrt. Ein viel gravierenderes Problem tritt aber auf,
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wenn es nach der Aufnahme des ZLP zu einer gerichteten Drift der Hochspannung kommit:
Dadurch stimmt die Kalibrierung der Energieskale nicht mehr und aus dem EELS-Spek-
trum der Si Ly 3-Kanten wird ein verfilschter Wert fiir E; erhalten. An dieser Stelle muss
zur Vollstéandigkeit erwahnt werden, dass auch die Stirke der Belegung der Oberfliche der
kalten Feldemissionskathode mit Restgasmolekiilen einen Einfluss auf die Austrittsarbeit
der Elektronen und somit auch auf die finale Energie der Primé&relektronen hat.

Wiéhrend fiir die ersten beiden aufgefithrten Bedingungen im verwendeten STEM/PEELS-
Aufbau nahezu kein Einfluss auf die EELS-Messungen festgestellt werden konnte, d. h. diese
Komponenten funktionierten unter konstanten Bedingungen, zeigte sich aufgrund der ca. 20
Jahre alten Elektronik eine statistische Instabilitdt der Hochspannung des STEM. Weiterhin
wurde vereinzelt die angesprochene Drift des EELS-Spektrums in der Groéfienordnung 0,1 eV
bis 0,5 eV beobachtet.

Aus den eben dargelegten Griinden erfolgte deshalb die Entwicklung eines neues Verfahren fiir
die exakte Bestimmung der E; der Ly 3-Kanten des a-Si, welches auch bei sehr kurzen Aufnah-
mezeiten zwischen 0,05 s und 0,1 s ein addquates SRV der Si Lj 3-Kanten garantiert. Um die
Giite des entwickelten Verfahrens abschétzen zu konnen, wurde mit ihm ebenfalls die E; der
L 3-Kanten der Phase Si-I bestimmt um den erhaltenen Wert mit dem von Batson zu verglei-
chen. Das neu entwickelte Verfahren bedient sich eines ,externen“ Standards, der als Referenz
eine Tonisationskante aufweist, die sich energetisch auf halber Strecke zwischen dem ZLP und
den Si Ly 3-Kanten befindet und zudem schmale Peaks aufweist. Dabei sollen prinzipiell zwei
EELS-Spektren aufgenommen werden: zuerst ein EELS-Spektrum des ZLP und der Tonisati-
onskante des Standards, danach ein EELS-Spektrum mit der Ionisationskante des Standards
und den Si Lj 3-Kanten. Am Ende sollen beide EELS-Spektren anhand der Peaks des Standards
zusammengefiigt werden, so dass sich eine durchgehende Energieskala vom ZLP bis zu den Si
Lo 3-Kanten ergibt.

Das Verfahren selbst beruht darauf, dass der Unterschied der spektralen Intensitdten sowohl
zwischen dem ZLP und der Ionisationskante des Standards als auch zwischen der Ionisations-
kante des Standards und den Si Ly 3-Kanten deutlich geringer ist als zwischen dem ZLP und
den Si L 3-Kanten. Dies hat zur Folge, dass, trotz der Verwendung kurzer Aufnahmezeiten zwi-
schen 0,05 s und 0,1 s zur Minimierung des Einflusses von Schwankungen der Hochspannung,
jeweils die Ionisationskante mit der schwécheren Intensitét bei einem ausreichenden SRV aufge-
nommen werden kann. Weiterhin ist anzumerken, dass aufgrund der Verwendung des Standards
eine Energieauflosung des Spektrometers von 0,07 eV /Kanal verwendet werden kann um eine
moglichst hohe Genauigkeit in der Bestimmung der E; der Ly 3-Kanten des a-Si und der Phase
Si-I zu erzielen.

Als externer Standard kommen jedoch nur wenige Elemente des Periodensystems in Frage @]
Aluminiumoxid hat den Nachteil, dass sich die ELNES seiner L-Kanten mit den Si Ly 3-Kanten
iiberlagert, genauer gesagt besitzt es einen breiten Peak bei einem Energieverlust von 100 eV.
Die Na Lj 3-Kanten treten bereits bei einem Energieverlust von circa 36 eV auf, der fiir die
vorgeschlagene Methode zu klein ist. Die Na L; Kante hingegen tritt zwar bei einem Energie-
verlust von 63 eV auf, sie besitzt jedoch keinen Peak mit einer kleinen Halbwertsbreite. Deshalb
wurde als externer Standard Magnesiumoxid (MgO) verwendet, da die Mg Ly 3-Kanten schmale
Peaks im Bereich zwischen 52 €V und 58 eV zeigen @] Im Rahmen dieser Diskussion soll der
Vollstdndigkeit halber erwdhnt werden, dass sich auch Lithium als Standard eignen wiirde, da
seine K-Kante einen schmalen Peak bei einem Energieverlust von circa 61 eV besitzt.

Fiir die Bestimmung der E; der Lj 3-Kanten der Phase Si-I und des a-Si wurde zwei verschie-
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dene Proben aus einem kommerziell erhéltlichen Si(111)-Wafer hergestellt: Fiir die erste Probe
wurde zunéchst die Oberfliche eines zugeségten Stiickes einer Standard-RCA-Reinigung mit
anschliefendem HF-Dip (1 %ige HF-Losung, 120 s) ausgesetzt, um das native Oxid zu entfer-
nen. Die Probe wurde anschliefend in eine PECVD-Anlage (Plasma Enhanced Chemical Vapor
Deposition) transferiert, bei der zunéchst mittels Plasmaoxidation eine diinne Oxidschicht mit
einer Dicke von circa 2 nm aufgewachsen wurde ﬂﬁ] Im direkten Anschluss erfolgte die Ab-
scheidung einer 250 nm dicken a-Si Schicht. Der Wasserstoffanteil in der resultierenden a-Si
Schicht kann bis zu 15 at% betragen M] Als zweite Probe wurde ein unmodifiziertes Stiick
desselben Si-Wafers verwendet.

Als letzter Schritt wurden beide Proben in eine Bedampfungsanlage B30 (Hochvakuumtechnik
Dresden) mit einem nominellen Arbeitsdruck von 10~% mbar eingeschleust. In dieser Anlage
wurden dann in einem Molybdenschiffchen liegende Magnesiumspéne thermisch verdampft,
so dass mit einer Aufdampfrate von 0,5 nm/s eine 500 nm dicke Schicht entstand. Aufgrund
des Arbeitsdruckes der Bedampfungsanlage wurde ein Mg/MgO-Gemisch abgeschieden, was in
den spiteren EELS-Untersuchungen bestétigt wird. Nach der Herstellung der Proben wurden
daraus Querschnitte prépariert, um die Mg Lo 3-Kanten und die Si Ly 3-Kanten gleichzeitig
spektroskopieren zu konnen. Dazu wurde die in Abschnitt E.1.1] beschriebene, klassische Quer-
schnittspriparation verwendet.

Die Aufnahme der EELS-Spektren erfolgte fiir beide Proben auf die selbe Art und Weise: Zu-
néchst wurde am Rand des Loches in der Probe ein ca. 60 nm dicker Bereich gesucht und
der Elektronenstrahl auf die jeweilige MgO/Si-Grenzschicht zentriert. Anschliefend erfolgte
die Aufnahme einer HF-STEM Abbildung, in der unter Verwendung der Software Digital Mi-
crograph (Gatan Inc.) ein rechteckiges Aufnahmefenster definiert wurde, iiber das der Elektro-
nenstrahl permanent rasterte. Dabei wurde das Fenster so definiert, dass annahernd gleiche
Anteile des MgO und des Si enthalten waren. Die EELS-Untersuchungen erfolgten bei einer
Energieauflosung von 0,07 eV /Kanal, welche die kleinstmogliche fiir eine gleichzeitige Aufnah-
me des ZLP und/oder der jeweiligen Lj 3-Kanten war. Bei der Aufnahme der EELS-Spektren
wurde aus den bereits beschriebenen Griinden sowohl fiir die low loss als auch fiir die core loss
Spektren eine sehr kurze Aufnahmezeit von 0,1 s pro Spektrum verwendet. Wahrend einer je-
den Messung erfolgte eine kontinuierliche Aufnahme von mehreren hundert Einzelspektren. Im
Anschluss daran wurde jeweils iiber 300 Einzelspektren integriert um das SRV zu verbessern.
Dabei wurden die low loss Spektren anhand des jeweiligen ZLP korreliert und bei den core loss
Spektren erfolgte die Korrelation anhand der beiden schmalen Peaks der Mg Lj 3-Kanten.
Abbildung zeigt das integrierte low loss Spektrum, das von der a-Si/MgO Probe erhal-
ten wurde. Der ZLP besitzt eine leicht asymmetrische Form mit dem Maximum bei einem
Energieverlust von 0 eV. Der enorme Intensitdtsunterschied zwischen dem ZLP und den Mg
Ly 3-Kanten ist im low loss Spektrum deutlich erkennbar. Deshalb wurde das low loss Spektrum
ohne ZLP im Einsatz erneut dargestellt, wobei die spektrale Intensitdt mit Faktoren von 70
bzw. 280 multipliziert wurden.

Der erste Plasmon des Mg tritt bei einem Energieverlust von 22,5 eV auf, der 1. Plasmon des Si
bei einem Energieverlust von 17 eV und der zweite Plasmon des Si bei einem Energieverlust von
33,1 eV. Bei einem Energieverlust von circa 52 eV beginnen die Mg Lj 3-Kanten. Diese sind bei
den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Si/MgO-Systemen durch zwei schmale Peaks bei
53,53 eV und 57,69 eV gekennzeichnet. Weiterhin treten breitere Peaks bei Energieverlusten
von 65 eV, 70 eV und 74 eV auf. An dieser Stelle ist anzumerken, dass die aufgenommenen
Spektren der Mg Ly 3-Kanten nicht vollstindig mit Referenzspektren der Mg Lo 3-Kanten von
sowohl metallischem Mg als auch von MgO iibereinstimmen ﬂa, M] Beim Vergleich mit
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Abbildung 5.5: Low loss Spektrum des a-Si/MgO-Grenzgebietes: Der grofe Intensitdtsunter-
schied zwischen dem ZLP und den Mg Lj 3-Kanten ist deutlich erkennbar. Der Einsatz zeigt
eine Vergroferung des EELS-Spektrums um den Faktor 70 bzw. 280. Bei einem Energieverlust
von 17 €V ist der erste Si-Plasmon, bei 33,1 eV der zweite Si-Plasmon und bei 22,5 €V der erste
Mg-Plasmon zu sehen. Im Bereich von 50 eV bis 75 eV treten die Mg Ly 3-Kanten auf. Als rote
Kurve ist der Anfang des core loss Spektrums aus dem a-Si/MgO-Grenzgebiet eingezeichnet.
Anhand der beiden Peaks bei 53,5 eV und 57,7 eV wurde die Energieskale beider Spektren
abgeglichen. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien betréigt 0,04 eV.

Referenzspektren aus der Literatur ist auffillig, dass dort kein schmaler Peak bei 53,53 eV auf-
tritt, sondern nur eine Schulter [61,[107]. Der Ursprung dieses Peaks in den im Rahmen dieser
Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren der Mg Lj 3-Kanten ist weitestgehend unklar, jedoch
kann er moglicherweise durch die Bildung von Ausscheidungen des Mg mit Verunreinigungen
im Ausgangsmaterial erklart werden [107]. Es ist anzumerken, dass das Auftreten dieses Peaks
unabhéngig vom Untergrundabzug mit einer Exponentialfunktion ist (vgl. [107]).

Abbildung zeigt die core loss Spektren der a-Si/MgO Probe und der Si-I/MgO Probe.
Beide EELS-Spektren zeigen jeweils die Mg Lo 3-Kanten ab einem Energieverlust von 52 eV.
Unter Verwendung der beiden schmalen Peaks der Mg Lg 3-Kanten bei 53,53 eV und 57,69 eV
wurden die Energieskalen der beiden core loss Spektren mit der Energieskale des in Abbildung
gezeigten low loss Spektrums abgeglichen, indem die Maxima der Peaks korreliert wurden.
Die Methodik ist im Einsatz von Abbildung am Beispiel der EELS-Spektren der a-Si/MgO
Probe verdeutlicht. Durch den Abgleich der einzelnen Energieskalen konnte eine durchgehen-
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Abbildung 5.6: Core loss Spektren von a-Si und Si-I aus dem jeweiligen Si/MgO-Grenzgebiet:
Der Einsatz verdeutlicht, wie die Energieskalen beider Spektren anhand der beiden dominanten
Peaks der Mg Ly 3-Kanten aufeinander abgeglichen wurden. Die kleinen Intensitéten bei einem
Energieverlust von 100 eV représentieren die Si Lj 3-Kanten. Aus dieser Abbildung und aus
Abbildung wird deutlich, wie groft der Intensitdtsunterschied zwischen dem ZLP und den
Si Ly 3-Kanten ist. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien betrégt 0,04 eV.

de Energieskala vom ZLP bis zu den Si Lo 3-Kanten generiert werden. Die Genauigkeit beim
Abgleich der Energieskalen liegt in der Grofenordnung der halben Kanalbreite des Spektrome-
ters, d. h. im Bereich von 0,04 eV. Der stirkere Abfall des Si-I/MgO Spektrums ist dadurch zu
erkldren, dass die Probe bei dieser Messung etwas dicker war als bei der a-Si/MgO Messung.
Bei einem Energieverlust von ungefihr 100 eV treten in beiden EELS-Spektren die Si Lo 3-
Kanten hervor. Abbildung 5.7 zeigt eine Vergroferung dieses Bereiches, wobei das EELS-Spek-
trum des a-Si zur besseren Vergleichbarkeit mit dem EELS-Spektrum der Phase Si-I mit einem
Faktor von 2 multipliziert und entlang der Ordinate verschoben wurde. Aus Abbildung [(.7]
wird ersichtlich, dass das EELS-Spektrum von a-Si genauso wie das EELS-Spektrum von Si-
I eine kleine Schulter (Prepeak) am Hauptpeak zeigt. Die Bestimmung von E; erfolgte nach
dem von Batson angewendeten Schema, d.h. bei der halben Hohe des Prepeaks. Durch die im
Rahmen dieser Arbeit erfolgten Untersuchungen konnte die E; der Ly 3-Kanten der Phase Si-I
zu 99,8240,04 eV bestimmt werden, was mit dem von Batson experimentell bestimmten Wert
tibereinstimmt [90]. Weiterhin konnte die E; der Lo 3-Kanten des a-Si ebenfalls zu 99,82+0,04
eV bestimmt werden.
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Abbildung 5.7: Bestimmung der E; der Lj 3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I: Sowohl bei
der Phase Si-I als auch beim a-Si ist eine kleine Schulter am ersten Hauptpeak vorhanden.
E; wurde entsprechend [90] fiir beide Kanten bei der halben Intensitdt der Schulter bestimmt,
wobei sich fiir a-Si und Si-I der gleiche Wert ergibt. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung
der E; und der Peakenergien betrigt 0,04 eV.

An dieser Stelle muss erwihnt werden, dass Batson die E; nach erfolgtem Untergrundabzug
und nach mehrfacher Entfaltung des gemessenen EELS-Spektrums bestimmt hatte. Erfolgt die
Bestimmung von E; an den im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren erst
nach dem Untergrundabzug, dann ergibt sich fiir E; ein Wert von 100,1240,04 eV. Dies ist
darin begriindet, dass durch den Untergrundabzug mit einer exponentiellen Funktion eine Ver-
schiebung des Maximums des Peaks bzw. des Prepeaks auf der Energieskale erfolgt.

Obwohl die E; der Lg 3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I gleich sind, zeigt sich beim Vergleich
beider EELS-Spektren, dass die Maxima der Hauptpeaks gegeneinander um 0,5 eV verschoben
sind. So tritt der Hauptpeak im EELS-Spektrum der Phase Si-I bei einem Energieverlust von
101,14 eV auf, wihrend sich der Hauptpeak des a-Si bei einem Energieverlust von 100,72 eV
befindet. Weiterhin deuten sich in beiden EELS-Spektren Unterschiede in der ELNES der Ly 3-
Kanten an, was zunfchst am Auftreten des Peaks bei 103 eV deutlich wird. Deshalb wurden
die Si Ly 3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I in Bereichen mit ungefihr derselben Proben-
dicke erneut aufgenommen, diesmal aber mit einer Aufnahmezeit von 3 s pro Spektrum. Der
Vorteil der lingeren Aufnahmezeit ist das deutlich besser SRV, durch dass auch Einzelheiten in
der ELNES der Lj 3-Kanten erkennbar werden, wenngleich dadurch eine leichte Verbreiterung
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Abbildung 5.8: L-Kanten von a-Si und Si-I nach erfolgtem Untergrundabzug: Bereits in den
unbearbeiteten Spektren lassen sich Unterschiede in der ELNES der Lj 3-Kanten des a-Si und
der Phase Si-I erkennen, die nach der Entfaltung mit dem entsprechenden low loss Spektrum
noch deutlicher hervortreten. Die Feinstruktur der L;-Kante zeigt ebenso eine Variation.

der Peaks durch die Instabilitdt der Hochspannung erfolgte. An dieser Stelle ist zu erwihnen,
dass die Verbreiterung der Peaks deutlich daran zu sehen ist, dass Batson in seinen Spektren
die 2p3 /5 und die 2p, /o Beitriige energetisch auflésen konnte (vgl. Abbildung [5.4]), wihrend an
den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen EELS-Spektren diese Aufspaltung der Peaks nur zu
erahnen ist.

Abbildung B8] zeigt aufgenommene Einzelspektren des a-Si und der Phase Si-I, einmal nach
erfolgtem Untergrundabzug und einmal nach zusétzlicher Entfaltung. Diese erfolgte mit einem
von der gleichen Probenposition aufgenommenen low loss Spektrum unter Verwendung der
Software Digital Micrograph und der Fourier ratio Methode. Die Entfaltung erfolgte um durch
Mehrfachstreuung der Primérelektronen entstandene Intensititen aus dem jeweiligen EELS-
Spektrum zu entfernen. Die aufgenommenen Einzelspektren wurden entlang der Energieskala
derart verschoben, das ihre E; dem zuvor bestimmten Wert von 99,82 eV entspricht.

Bereits beim Vergleich der nicht entfalteten EELS--Spektren wird deutlich, dass sich die Si
Lo 3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I in ihrer ELNES unterscheiden: Das EELS-Spektrum
des a-Si zeigt zu Beginn einen asymmetrischen Peak, gefolgt von einer sehr kleinen Schulter
bei 110 eV und einem Peak bei 118 eV. Ansonsten ist es stetig steigend bis zur L;-Kante bei

46



5.2. EELS-Charakterisierung ausgewéihlter Si-Polymorphe

101,15 eV
‘ 101,43 eV

Intensitat

— Si-l (entfaltet)
a-Si (entfaltet)

100 104 108 112
Energieverlust (eV)

Abbildung 5.9: Vergleich der ELNES der Si Ly 3-Kanten von a-Si und Si-I: Die hauptséchli-
chen Unterschiede zwischen den EELS-Spektren wurden markiert. Die Messgenauigkeit bei der
Bestimmung der E; und der Peakenergien betrégt 0,04 eV.

150 eV. Das EELS-Spektrum der Phase Si-I zeigt ebenfalls zu Beginn einen Peak, der aber
schmaler und symmetrischer ist. Weiterhin erscheint ein kleiner Peak bei 103 eV, gefolgt von
einem sehr breiten Peak zwischen 106 eV und 110 eV, einer Schulter bei 117 €V sowie einem
breiten Peak bei 133 e¢V. Am Ende ist erneut die L;-Kante zu sehen.

Anhand der entfalteten EELS-Spektren kann noch deutlicher zwischen a-Si und Si-T unterschie-
den werden: das EELS-Spektrum des a-Si zeigt bei 123 eV einen sehr breiten Peak, wihrend
sich im EELS-Spektrum der Phase Si-I im selben Bereich ein Plateau von 117 €V bis 130 eV
erstreckt. Weiterhin taucht in diesem EELS-Spektrum ein kleiner, breiter Peak bei 137 eV auf
und es sind markante Unterschiede in der Feinstruktur der Li-Kanten zu erkennen.

Eine Vergroferung der beiden entfalteten EELS-Spektrums auf die ELNES direkt nach der
Tonisationskante ist in Abbildung £.9] gegeben. Das Maximum des Hauptpeaks im EELS-Spek-
trum des a-Si tritt bei einem Energieverlust von 101,15 eV auf, das Maximum des Hauptpeaks
im EELS-Spektrum der Phase Si-I ist um 0,3 eV verschoben zu einem Wert von 101,43 eV.
Die ELNES der Si Ly 3-Kanten des a-Si zeigt sonst keine weiteren Peaks. Die ELNES der Si
Ly 3-Kanten des Si-I besitzt hingegen weitere Charakteristika, die in Abbildung [5.9 mit den
Buchstaben A bis E gekennzeichnet sind: so tritt neben dem Peak bei 102,9 eV (A) noch ein
kleinerer Peak bei 104,5 eV (B) auf. In Abbildung[5.9list nur zu erahnen, dass Peak A eigentlich
ein Doppelpeak ist, der sich aus Beitrégen der p3/, Zustdnde und der p; /o Zustinde zusammen-

47



5.2. EELS-Charakterisierung ausgewéihlter Si-Polymorphe

setzt (vgl. @]) Weiterhin ist eine breite Erhthung der Intensitédt zwischen C und D sichtbar,
die wahrscheinlich durch die Uberlagerung mehrerer Peaks zustande kommt. AufRerdem tritt
bei einem Energieverlust von 112 eV ein weiterer, breiter Peak auf (E).

Hayakawa et al. und Berbezier et al. beschrieben einen Einfluss des Wasserstoffs im a-Si auf
die ELNES der Si Lj 3-Kanten bereits bei einem Wasserstoffanteil von 8 at.% m, @] Bei
den im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren des a-Si konnte kein Einfluss
des Wasserstoffs festgestellt werden. Zum Vergleich wurden Spektren der Si Lj 3-Kanten von
durch Schmelzen erzeugtem a-Si benutzt, wobei kein merklicher Unterschied in deren ELNES
festgestellt werden konnte ﬂﬂ, ] Die Ursache hierfiir ist wahrscheinlich in der klassischen
Querschnittspriaparation begriindet: Anhand der Relaxation der Si-Hochdruckphasen konnte
gezeigt werden, dass wahrend der klassischen Querschnittspriaparation Temperaturen deutlich
iiber 150 °C auftreten, wahrscheinlich sogar im Bereich von 200 °C bis 250 °C. Da der Was-
serstoff aber bereits bei Temperaturen um 150 °C beginnt aus dem a-Si zu entweichen @],
wird der Wasserstoffgehalt in der préparierten Probe vermutlich so gering gewesen sein, dass
im EELS-Spektrum kein Einfluss mehr nachweisbar war.

Da nun aufgrund der eben vorgestellten EELS-Spektren sowohl die E; als auch die ELNES der
L 3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I bekannt sind, wird nun mit den EELS-Charakterisie-
rungen der Si-Hochdruckphasen fortgesetzt.

5.2.2 Simulation der EELS-Spektren ausgewihlter Si-Polymorphe

Nachdem Referenzspektren der Si Lg 3-Kanten von a-Si und der Phase Si-I aufgenommen wur-
den, erfolgte als néchster Schritt die Simulation von EELS-Spektren der Phasen Si-I, Si-IIT,
Si-IV and Si-XII. Das primére Ziel der Simulationen war es festzustellen, ob eine deutliche
Anderung der ELNES bzw. der E; der Lo 3-Kanten fiir die Si-Hochdruckphasen beim Vergleich
mit der Phase Si-I zu erwarten ist, wodurch die Simulationen als Ausgangspunkt fiir die Dis-
kussion der experimentellen Ergebnisse fungieren. Die theoretischen Untersuchungen erfolgten
im Rahmen einer Kooperation mit der Friedrich-Schiller-Universitdt Jena am Institut fiir Fest-
korpertheorie und -optik unter Betreuung von Prof. F. Bechstedt. Die wahrend der Kooperation
angefertigte Diplomarbeit von 7. Sander M] beinhaltet u.a. die Berechnung der jeweiligen
Bandstruktur aller bis dato eindeutig identifizierten Si-Hochdruckphasen, genauer gesagt der
Phasen Si-I bis Si-XII, auf der Basis von ab-initio Berechnungen im Rahmen der Dichtefunktio-
naltheorie (DFT). Die erfolgten Strukturberechnungen konnten die in der Fachliteratur bereits
bekannten strukturellen Eigenschaften (Gitterkonstante, Bindungslange und -winkel) reprodu-
zieren. Alle Phaseniibergénge, sowohl bei Druckerh6hung als auch bei Druckerniedrigung, wur-
den in Ubereinstimmung mit sowohl anderen ab-initio Berechnungen als auch experimentellen
Ergebnissen gefunden. Die Hauptcharakteristik dieser Phaseniibergénge im Silizium kann als
ausgeprigtes Aufbrechen von Bindungen zusammengefasst werden, insbesondere fiir den Uber-
gang von der Phase Si-I in die Phase Si-II. Bei Druckerhéhung wurden Uberginge von der
Phase Si-IT in rhomboedrisch verzerrte Strukturen gefunden, da die direkte Riicktransformati-
on in die Phase Si-I durch kinetische Barrieren behindert ist “ﬂ] Diese vierfach koordinierten
Strukturen zeigen dhnliche kovalente Bindungen wie die Phase Si-I, wobei jedoch die stérkere
Verdrehung der Bindungen zu geringeren Bindungsenergien fiihrt. Es konnte gezeigt werden,
dass eine Erhéhung des Druckes zu einer Verringerung des kovalenten Charakters fiihrt, so
dass alle entsprechenden Si-Hochdruckphasen ein metallisches Verhalten zeigen. Im Gegensatz
dazu resultiert der umgekehrte Prozess, beginnend bei der Phase Si-II, in kovalent gebunde-
nen Strukturen, die entweder einen halbmetallischen (Si-XII, Si-IIT) oder einen halbleitenden
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(Si-IV) Charakter zeigen. Die Berechnungen haben gezeigt, dass kovalent gebundene Phasen
nur bei niedrigen Driicken bzw. bei Umgebungsdruck existieren kénnen. Zudem sind alle halb-
leitenden Si-Hochdruckphasen indirekte Halbleiter, die kleinere Bandliicken als die Phase Si-1
aufweisen.

Folgend wird grob zusammengefasst, wie die Berechnungen der Bandstrukturen und der Zu-
standsdichten der verschiedenen Siliziumphasen erfolgte. Fiir eine detaillierte Beschreibung der
Algorithmen sei an dieser Stelle auf die Diplomarbeit von T. Sander @] sowie auf die hin-
reichend bekannte Fachliteratur EM] verwiesen. Weiterhin ist anzumerken, dass auf die
Simulation eines EELS-Spektrums der Phase Si-XIII verzichtet wurde, da ein eindeutiger Nach-
weis der Kristallstruktur dieser Phase bisher nicht publiziert wurde.

Die Berechnung der Bandstruktur bzw. der Zustandsdichte einer Si-Phase ist ein Vielteilchen-
problem, dessen Losung anhand der einzelnen Wellenfunktionen sehr umfangreich und auf-
wendig ist. Die DFT bestimmt den quantenmechanischen Grundzustand eines Vielelektronen-
systems, indem die Menge der Wellenfunktionen durch eine ortsabhéngige Elektronendichte
ersetzt wird. Diese Elektronendichte ist eindeutig bestimmt ﬂﬂ] Durch die DFT wird das
Vielteilchenproblem auf ein Einteilchenproblem reduziert, dessen L&sung weniger aufwendig
ist. Basierend auf dem Hohenberg-Kohn-Theorem @] wird in der DFT die Elektronendichte
im Grundzustand bestimmt, aus der prinzipiell die weiteren Eigenschaften des Grundzustandes
berechnet werden kénnen. Die Losung von Kohn und Sham | zur Bestimmung der Elektro-
nendichte basiert auf dem Ansatz, die Elektronendichte als ein Produkt von N Einelektronen-
Wellenfunktionen (Kohn-Sham-Orbitale) aufzufassen. Die Kohn-Sham-Gleichungen beschrei-
ben dabei die Bewegung von nicht-wechselwirkenden Teilchen in einem &uferen Potential V

[112].

%ﬁmszﬂ+/

Hierbei beschreibt in Gleichung (5.1) der erste Term das externe Potenzial, der zweite Term die
elektrostatische Wechselwirkung der Elektronen untereinander (Hartree-Wechselwirkung) und
der dritte Term das Austausch-Korrelationsfunktional, welches fiir die korrekte Behandlung des
Vielelektronensystems notwendig ist. Mit diesem Formalismus wurde das Problem des Vielelek-
tronensystems auf das Austausch-Korrelationsfunktional verlagert, so dass dieses eine wichtige
Rolle fiir die bestmogliche Beschreibung der Ladungsverteilung der jeweiligen Kristallstruktur
spielt.

Da diese Potentiale aber, mit Ausnahme von sehr trivialen Féllen, nicht bekannt sind, wird
fiir diesen Term im Allgemeinen eine Naherung verwendet: {ibliche Verfahren sind dabei die
lokale Dichtenéherung (local density approzimation, LDA), die Gradientennéherung (generali-
zed gradient approximation, GGA) oder die Verwendung von Hybridpotenzialen. Die Verfahren
beschreiben die Energien im Bereich der Valenzbédnder zufriedenstellend, zeigen im Bereich der
Leitungsbénder jedoch hiufig Diskrepanzen zu experimentellen Ergebnissen. Dies hat zur Folge,
dass die aus den Kohn-Sham-Funktionen berechneten Bandliicken und HOMO-LUMO-Ener-
giedifferenzen bei LDA- und GGA-Berechnungen tendenziell zu klein sind. Zur Beschreibung
der Valenz- und Leitungselektronen in Festkorpern eignen sich gut ebene Wellen, jedoch kénnen
mit ihnen die rdumlich wenig ausgedehnten Wellenfunktionen nahe den Atomkernen schlecht
beschrieben werden. Deshalb werden die eben beschriebenen Verfahren fiir Berechnungen in
der Festkorperphysik kombiniert, indem zwar ebene Wellen verwendet, fiir den Bereich nahe
einem Atomkern aber zusédtzliche Mafnahmen getroffen werden: Dieser Bereich kann entwe-
der vollstandig getrennt behandelt (augmented plane waves, APW), es konnen dort zusétzliche

’;’f/r) A3+ Vye(r) (5.1)

'
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Wellenfunktionen addiert (projector augmented waves, PAW) oder es kann ein so genanntes
Pseudopotential, das nur im Bereich der Aufenelektronen korrekte Wellenfunktionen ergibt,
verwendet werden.
In der Diplomarbeit von T. Sander @] erfolgten die ab-initio Berechnungen unter Verwendung
des Vienna Ab-Initio Simulation Package (VASP) M], mit dem u.a. ionische Relaxationspro-
zesse nach dem Krafttheorem von Hellmann und Feynman @] bestimmt werden konnen. Zur
Abschétzung des Austausch-Korrelationsfunktionals wurden u.a. die Potentialfunktionen LDA
M] und PBE (GGA) “E'] untersucht um einen verlésslichen Vergleich mit den experimentell
ermittelten, strukturellen Parametern zu ermdglichen. Als Ausgangspunkt der Berechnungen
dienten in der Fachliteratur publizierte, experimentelle Daten der strukturellen Parameter der
verschiedenen Si-Phasen: diese wurden zunéchst als Startwerte benutzt um jeweils eine erste
Kristallstruktur zu erhalten. Im Anschluss erfolgte die strukturelle Relaxation. Die erhaltenen,
Iﬁxierten Atomkonfigurationen stimmen mit den experimentell ermittelten Werten iiberein
.
Die Basis fiir die Darstellung der Bandstrukturen der verschiedenen Si-Phasen war die aus
den Grundzustandsberechnungen erhaltene, konvergierte Ladungsdichte. Anhand dieser erfolg-
te die Berechnung der Kohn-Sham Eigenwerte: Diese wurden zunéchst auf der Basis von nicht
wechselwirkenden Partikeln berechnet, so dass die erhaltenen Bandliicken zu klein ausfielen.
Der Grund dafiir war die Vernachldssigung des Einflusses von Elektronenanregungen, wobei
die Antwort der elektronischen Struktur auf solch eine Stérung durch Quasipartikel beschrie-
ben wird. Deshalb erfolgte in einem weiteren Schritt die Berechnung der Eigenenergien der
Kristallsysteme (auf der Basis der Kohn-Sham Orbitale und den dazugehorigen Eigenwerten)
im Rahmen der GW Néherung. Die resultierende Energie der Quasipartikel wurden dann
im Rahmen einer Stérungstheorie erster Ordnung berechnet, anhand derer die finale GW-
Bandstruktur abgeleitet werden konnte M]
Wie in Abschnitt 23] bereits beschrieben wurde, wird fiir die Simulation der EELS-Spektren
die jeweilige Zustandsdichte (DOS) der Si-Phasen bendtigt, da bei der Anregung eines Elek-
trons aus einer inneren Schale die ELNES der entstehenden Tonisationskante als eine Abbildung
des Leitungsbandes im Grundzustand des Atoms interpretiert werden kann @, @] Durch die
Verwendung einer kleinen Blende vor dem Spektrometer tragen zum EELS-Spektrum haupt-
sachlich die unter kleinen Winkeln unelastisch gestreuten Primérelektronen bei (vgl. Abschnitt
2.3), so dass die Dipolauswahlregel anzuwenden ist: Diese erlaubt nur die Anregung eines
Elektrons aus dem kernnahen Anfangszustand |i) mit dem Drehimpuls / in einen unbesetzten
Endzustand |f) mit dem Drehimpuls /[4-1. Dies bedeutet fiir Silizium, dass die 2s Elektronen
nur in p-artige Zustinde, wihrend die 2p Elektronen nur in s-artige und d-artige Zustédnde
oberhalb des Ferminiveaus angeregt werden kénnen.
Weng et al. haben gezeigt, dass im Si-I die tDOS direkt oberhalb des Ferminiveaus durch die
p-artige pDOS dominiert ist @] Da diese aber fiir die Anregung der 2p Elektronen verboten
ist, kann die tDOS nicht zum Vergleich mit den experimentellen EELS-Spektren der Si Ly 3-
Kanten benutzt werden. Deshalb muss die tDOS in die entsprechenden s- und d-Symmetrien
projiziert werden. Entsprechend Gleichung kann der differentielle Wirkungsquerschnitt fiir
die unelastische Streuung in der allgemeinen Form
2 2
T = M P () + Mo P () (52

angegeben werden, wobei M;1; die Matrixelemente fiir den Ubergang vom Anfangs- in den
Endzustand und p;11(E) die entsprechenden pDOS sind @, @] Da das Matrixelement fiir
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Abbildung 5.10: Vergleich der berechneten s,d-artigen pDOS der Phase Si-I mit der ELNES
der Lj 3-Kanten des experimentell ermittelten EELS-Spektrums derselben Phase.

den 2p—3s Ubergang ungefihr doppelt so grof ist wie das Matrixelement fiir den 2p—3d Uber-
gang, haben Weng et al. gezeigt, dass die ELNES der Lj 3-Kanten der Phase Si-I direkt nach
der Ionisationskante primir durch den 2p—3s Ubergang definiert wird, wihrend der 2p—3d
Ubergang erst circa 3 eV nach der Absorptionskante einen geringen Einfluss zeigt ]

Auf der Basis dieses Wissens erfolgte in einem finalen Schritt die Projektion der berechneten
tDOS der Si-Phasen in die s,d-Symmetrien (L 3-Kanten) bzw. die p-Symmetrie (L;-Kante).
Die erhaltenen Daten wurden anschliefend mit einer Gaussfunktion (Halbwertsbreite: 0,4 eV)
gefaltet um die Peakverbreiterung in den EELS-Spektren durch die Apparatefunktion des
Elektronenmikroskops zu simulieren. Die somit erhaltenen symmetrieprojizierten DOS sind
in Abbildung E.IT] fir die Phasen Si-I (5.11kh), Si-IIT (5.1Ib), Si-IV (5.I1k) und Si-XIT (5.11d)
dargestellt. Bevor jedoch eine Diskussion der berechneten pDOS erfolgt, wird zunichst die
Vergleichbarkeit der s,d-artigen pDOS mit der experimentell bestimmten ELNES der Si Ly 3-
Kanten nachgewiesen. Dies erfolgt anhand des bereits in Abbildung [(.9] prasentierten EELS-
Spektrums der Phase Si-I, dass zusammen mit der entsprechenden s,d-artigen pDOS in Ab-
bildung G101 dargestellt ist. In der Abbildung wurden die beiden Kurven so gegeneinander
verschoben, dass sie die gleiche E; aufweisen. Zunéchst kann als ein erster Nachweis der Giite
der DFT-Berechnungen festgestellt werden, dass die berechnete s,d-artige pDOS der Phase Si-1
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5.2. EELS-Charakterisierung ausgewéihlter Si-Polymorphe

mit den von Weng et al. in M] prisentierten Daten nahezu iibereinstimmt. Weiterhin ist aus
Abbildung 6101 deutlich erkennbar, dass anhand der berechneten s,d-artigen pDOS sowohl die
Anzahl als auch die ungefihre Lage der Peaks in der ELNES der Lj 3-Kanten der Phase Si-I
fiir die ersten 10 eV nach der Ionisationskante vorausgesagt werden kann, d. h. alle bereits in
Abbildung 5.9 beschriebenen Peaks kommen auch in der s,d-artige pDOS vor. Jedoch gibt diese
das Intensitdtsverhéltnis der einzelnen Peaks nur fiir die ersten 5 eV nach der Ionisationskante
entsprechend der experimentellen Daten wieder, so dass sich bei der Diskussion der Merkmale
der jeweiligen s,d-artigen pDOS der Si-Hochdruckphasen auf die ersten 5 eV nach der Ionisa-
tionskante beschrinkt werden sollte.

In Abbildung B.I0] ist noch eine weitere Diskrepanz zwischen den experimentell ermittelten
und den berechneten Daten auffillig: in der s,d-artigen pDOS der Phase Si-T ist der Abstand
der einzelnen Peaks zur Ionisationskante bzw. zum ersten Peak geringer als im experimentell
bestimmten EELS-Spektrum, wobei dieses Phianomen auch bereits von Weng et al. beobachtet
wurde M] Die Ursache hierfiir kann einerseits in den wihrend der Berechnungen benutzten
N#herungen fiir V. liegen ], andererseits erfolgt auch eine Verbreiterung der Peaks durch
die Apparatefunktion des Elektronenmikroskops und des Spektrometers. Dies ist, trotz der be-
reits erfolgten Faltung der s,d-artigen pDOS mit einer Gaussfunktion, deutlich in Abbildung
[BE.I0 erkennbar, insbesondere am ersten Peak des EELS-Spektrums, wo die von Batson auch
experimentell nachgewiesene Schulter nur zu erahnen ist [90]. An dieser Stelle ist zu erwéhnen,
dass es auch mit einer wie von Batson durchgefiihrten, zweiten Entfaltung mit einer 6-Funktion,
die eine weitere Schéirfung der Merkmale im EELS-Spektrum zur Folge hat, nicht méglich war,
die Schulter am ersten Peak besser aufzul6sen.

Nachdem am Beispiel der Phase Si-I gezeigt wurde, dass die DF'T-Berechnungen mit der ELNES
der Ly 3-Kanten vergleichbar sind, erfolgt nun die Diskussion der in Abbildung [5.11] dargestell-
ten s,d-artigen pDOS der Phasen Si-III, SI-IV und Si-XII. Alle Spektren sind normiert, so
dass sich bei der Fermi-Energie Er das Maximum des jeweiligen Valenzbandes befindet. Um
die s,d-artigen pDOS der verschiedenen Si-Phasen besser vergleichen zu koénnen, sind deren
jeweilige Bereiche oberhalb der Fermi-Energie zusammen in Abbildung B.1Tk dargestellt. Alle
berechneten s,d-artigen pDOS zeigen auf der ansteigenden Flanke des ersten Peaks eine Schul-
ter, wenngleich diese auch deutlich weniger hervortritt als bei der Phase Si-I. Des Weiteren
ist eindeutig zu erkennen, dass sich die s,d-artigen pDOS der Si-Hochdruckphasen von der der
Phase Si-I sowohl in der Anzahl der Peaks als auch in deren Abstand zueinander unterschei-
den: Die Phase Si-III zeigt zu Beginn zwei nahezu gleichstarke Peaks bei 1,41 €V und 2,64 eV.
Weiterhin gibt es einen ausgeprégten Peak bei 4,74 eV gefolgt von kleineren Peaks ab einer
Energie von 6 eV. Die Phase Si-XII zeigt eine sehr &hnliche s, d-artige pDOS. Im Vergleich zur
Phase Si-III ist der erste Peak stark verbreitert und der zweite Peak ist deutlich schwécher,
so dass er nur als Schulter am ersten Peak hervortritt. Der dritte Peak erscheint ebenfalls bei
einer Energie von 4,74 eV und zeigt nahezu die selbe Form wie sein Pendent der Phase Si-III.
Die groke Ahnlichkeit der s,d-artigen pDOS der Phasen Si-IIT und Si-XIT ist der starken Ahn-
lichkeit der Gitterparameter der beiden Kristallstrukturen geschuldet. Die Phase Si-IV zeigt zu
Beginn ebenfalls zwei Peaks, wobei ersterer stirker ausgeprégt ist. Zudem betrigt der Abstand
zwischen beiden Peaks 0,88 eV, womit dieser um circa 0,4 eV kleiner ist als bei der Phase Si-III.
Interessanter fiir die Unterscheidung der einzelnen Si-Hochdruckphasen ist aber, dass die Phase
Si-IV den starken Peak bei 4,74 €V nicht zeigt.

Da jedoch in den realen Probe keine Si-Hochdruckphase isoliert im spektroskopierten Volumen
vorliegt, ist davon auszugehen, dass das experimentell erhaltene EELS-Spektrum der Si Ly 3-
Kanten aus einer Uberlagerung der Einzelspektren verschiedener Si-Phasen besteht. Deshalb
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Abbildung 5.11: (a-d) berechnete pDOS der Phasen Si-I, Si-ITI, Si-IV und Si-XII. Die s,d-
artige pDOS reprisentiert die 2p—3s und 2p—3d Uberginge, wihrend die p-artige pDOS den
25—3p Ubergang wiedergibt.; (e) Vergleich der s,d-artigen pDOS oberhalb des Ferminiveaus;
(f) verschiedene, gleichgewichtete Additionen der Kurven aus Abbildung[B.TTE fiir den Vergleich
mit experimentell Aufgenommenen EELS-Spektren der Si-Hochdruckphasen

zeigt Abbildung BT verschiedene, gleichgewichtete Additionen der s,d-artigen pDOS aus Ab-
bildung 51Tk, um ein mogliches Aussehen der experimentellen EELS-Spektren zu simulieren
und um im Anschluss u. U. eine Aussage dariiber treffen zu kénnen, welche Si-Phasen spek-
troskopiert wurden. Bei diesen beispielhaften Additionen wurde aber eine ganz entscheidende
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5.2. EELS-Charakterisierung ausgewéihlter Si-Polymorphe

Annahme getroffen: Die energetische Lage der einzelnen s,d-artigen pDOS (=E; im EELS-
Spektrum) wurde entsprechend Abbildung B.1Tk gewdhlt, in der alle berechneten pDOS auf
ihre jeweiligen Ep normiert wurden. Dies bedeutet fiir die Additionen in Abbildung E.TTF, dass
die Annahme ihrer Korrektheit ein Gleichsetzen der Energiedifferenz zwischen der Erp und
den 2p-Niveaus fiir alle Strukturtypen der Si-Phasen bedingt. Da diese Energiedifferenz jedoch
aufgrund der unterschiedlichen Gitterparameter der verschiedenen Si-Phasen variieren sollte,
tritt das grofle Manko bei der Simulation von EELS-Spektren hervor: Aufgrund der fehlenden
Moéglichkeit der Bestimmung dieser Energiedifferenz innerhalb der DFT-Berechnungen kann
aus ihnen auch kein Wert fiir E; abgeleitet werden. Dies bedeutet, dass es keine Anhaltspunkte
dafiir gibt, wie bei einer Addition die jeweiligen s,d-artigen pDOS der einzelnen Si-Phasen ent-
lang der Energieskale zu verschieben sind um ein entsprechendes EELS-Spektrum einer realen
Probe, bei der sich mehrere Si-Phasen im spektroskopierten Volumen befinden, vorauszusagen.
In der Diskussion wurde bisher ausgeklammert, dass die EELS-Spektren der meisten Si-Hoch-
druckphasen abhéngig von der Einfallsrichtung des Elektronenstrahls auf den Kristallit sind.
Dies bedeutet, dass, obwohl jeweils dieselbe Si-Phase spektroskopiert wird, Variationen der
Feinstruktur der Si Lg 3-Kanten auftreten kénnen. Da die Kristallite im spektroskopierten Vo-
lumen eine zufillige Orientierung aufweisen und die Charakterisierung eines einzelnen Kristal-
lites nahezu unmoglich ist, kann die Abhéngigkeit der EELS-Spektren der Si-Hochdruckphasen
von der Einfallsrichtung des Elektronenstrahls nicht in den zur Verfiigung stehenden Proben
bestimmt werden.

Am Ende dieses Abschnittes ist noch anzumerken, dass aufgrund der berechneten p-artigen
pDOS auch kleinere Unterschiede in der Feinstruktur der Li-Kanten der einzelnen Si-Phasen
zu erwarten sind. Jedoch ist es schwer abzuschitzen, ob die experimentellen EELS-Spektren
diese Unterschiede offenbaren konnen, da Li-Kanten im Allgemeinen nur mit einer geringer
Intensitét auftreten.

5.2.3 EELS-Spektren ausgewdhlter Si-Hochdruckphasen

Wie bereits in den vorangegangenen Abschnitten erwéhnt wurde, treten bei der experimentellen
Bestimmung der EELS-Spektren von Si-Hochdruckphasen verschiedene Probleme auf. Anhand
der Beugungsbilder in Abschnitt 5.1l wurde gezeigt, dass es zwar nach der Probenpriparation
elektronentransparente Bereiche mit Si-Hochdruckphasen gibt, aber diese nicht homogen iiber
die gesamte Probe verteilt sind. Zudem ist aufgrund der lateralen Ausdehnungen dieser Be-
reiche zu erwarten, dass sich im spektroskopierten Volumen gleichzeitig mehrere Phasen des
Siliziums befinden. Dies hat fiir die Aufnahme der EELS-Spektren mehrere Folgen: zum einen
bedeutet dies, dass keine Referenzspektren der einzelnen Si-Hochdruckphasen direkt aufgenom-
men werden kénnen, wodurch weder eine direkte Abbildung der ELNES der Lj 3-Kanten einer
Si-Hochdruckphase noch die direkte experimentelle Bestimmung ihrer E; erfolgen kann. Zum
Anderen bedeutet dies aber auch, dass sich die gemessenen EELS-Spektren aus den jeweiligen
Anteilen der einzelnen Si-Phasen zusammensetzen. Dabei gibt es jedoch keine Moglichkeit aus
dem aufgenommenen EELS-Spektrum zu bestimmen, wie grofs der jeweilige Anteil einer Si-
Phase am spektroskopierten Volumen ist, da dafiir entsprechende Referenzspektren mitsamt
der genauen E; die Voraussetzung sind. Da die E; auch nicht durch die DFT-Berechnungen der
Si-Hochdruckphasen generiert werden kénnen, ist keine exakte Zerlegung der aufgenommenen
EELS-Spektren in ihre Einzelteile moglich. Dadurch ist eine indirekte Abbildung der ELNES
der Lj 3-Kanten der Si-Hochdruckphasen anhand von Differenzspektren recht kompliziert.

Aus den eben beschriebenen Griinden erfolgte deshalb unter Verwendung der Software Digi-
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Abbildung 5.12: (a) Abbildung eines beispielhaften 2D-Datensatzes, in dem die einzelnen
EELS-Spektren gespeichert sind. Dabei entspricht ein Quadrat einem EELS-Spektrum, wobei
die Graustufen mit der gemessenen Intensitdt korrelieren. (b) EELS-Spektrum mit Anteilen
von Si-Hochdruckphasen und von den umgebenden Positionen, wie sie in Abbildung ge-
kennzeichnet sind. Fiir alle EELS-Spektren wird dieselbe Probendicke angenommen, so dass
sie unmittelbar vergleichbar sind.

tal Micrograph bei allen préaparierten Proben die Aufnahme von 2D-Datensétzen. Dazu wurde
zunéchst von der zu untersuchenden Probenstelle eine HF-STEM Abbildung aufgenommen.
In dieser Abbildung wurde dann der Bereich des 2D-Datensatzes definiert, wobei dies unter
anderem die Aufnahmezeit pro Spektrum und die Anzahl der Spektren im 2D-Datensatz bein-
haltete. Abbildung zeigt solch einen 2D-Datensatz, in dem ein EELS-Spektrum einem
Quadrat entspricht und die Graustufen mit der maximal gemessenen Intensitit korrelieren.
Durch die Verwendung dieser Aufnahmemethode war das Abrastern eines gréfleren Probenge-
bietes moglich um ein EELS-Spektrum der stark lokalisierten Si-Hochdruckphasen zu erhalten.
Praktisch gesprochen wurden in den von den verschiedenen Proben aufgenommenen 2D-Da-
tensdtzen alle Einzelspektren betrachtet um diejenigen zu finden, bei denen sich die ELNES
der Si Ly 3-Kanten von den in Abbildung (9] (a-Si, Si-I) dargestellten unterscheidet.

Gleichzeitig konnte mit den 2D-Datensitzen die E; der Lj 3-Kanten der EELS-Spektren mit
Anteilen von Si-Hochdruckphasen experimentell angenéhert werden: In Abbildung 512k ist die
Position solch eines EELS-Spektrums (schwarzes Quadrat) markiert. Das entsprechende EELS-
Spektrum ist in Abbildung als schwarze Kurve dargestellt. Die anderen EELS-Spektren
in Abbildung wurden entsprechend ihrer farblichen Markierung in Abbildung (.12h in
den direkt angrenzenden Probenbereichen aufgenommen, wobei die Aufnahmezeit jeweils 3 s
betrug. Die EELS-Spektren von den Positionen 1 bis 4 zeigen alle eine ELNES der Lg 3-Kanten,
die typisch fiir a-Si ist. Da die Aufnahme des 2D-Datensatzes zeilenweise erfolgt, d. h. zuerst
werden die EELS-Spektren in der ersten Zeile von links nach rechts aufgenommen und dann
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Abbildung 5.13: EELS-Spektren der L-Kanten von a-Si, der Phase Si-I und von Proben mit
Si-Hochdruckphasen. Wéhrend an den Li-Kanten kein Unterschied feststellbar ist, &ndern sich
die La 3-Kanten deutlich, wenn sich Si-Hochdruckphasen im spektroskopierten Probenvolumen
befinden. Die Intensitit der einzelnen EELS-Spektren wurde zum Zweck einer besseren Dar-
stellung modifiziert.

folgt die zweite Zeile usw., kann iiber die Verdnderung der energetischen Lage der Ionisations-
kante sowohl die Stabilitdt des Elektronenmikroskops als auch die E; des EELS-Spektrums mit
Anteilen von Si-Hochdruckphasen abgeschétzt werden. Die EELS-Spektren der Positionen 1
bis 3 in Abbildung zeigen die gleiche E;, das EELS-Spektrum von Position 4 ist um circa
0,3 eV verschoben. Dies Fakt erlaubt, aufgrund der gegebenen Stabilitdt des Elektronenmikro-
skops, das Gleichsetzten der E; aller EELS-Spektren mit Anteilen von Si-Hochdruckphasen mit
der E; von a-Si bzw. der Phase Si-I.

Abbildung [5.13] zeigt jeweils ein beispielhaftes EELS-Spektrum der Si Ly 3-Kanten von den drei
praparierten, Si-Hochdruckphasen enthaltenden Proben. Dabei wurde bei allen drei EELS-
Spektren der Untergrund abgezogen und anschliefend eine leichte Glattung der Kurven (Mit-
telung iiber 5 benachbarte Messwerte) durchgefiihrt. Zusétzlich wurde ein EELS-Spektrum der
Probe FIB-E mit einem low loss Spektrum von derselben Probenstelle entfaltet, um es mit
den in Abbildung [5.13] erneut dargestellten EELS-Spektren des a-Si und der Phase Si-I aus
Abbildung B9 vergleichen zu konnen. Da entsprechend der eben erfolgten Diskussion die E;
der Si Lg3-Kanten, die Anteile von Si-Hochdruckphasen enthalten, mit der E; des a-Si bzw.
der Phase Si-I iibereinstimmt, ist es sehr wahrscheinlich, dass der erste Peak in den EELS-
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Abbildung 5.14: Vergroferung von Abbildung B.13] auf die ersten 10 eV nach der Ionisations-
kante: Die wichtigsten Unterscheidungsmerkmale sind mit Grofbuchstaben markiert. Die In-
tensitit der einzelnen EELS-Spektren wurde entsprechend Abbildung B.I3] zum Zweck einer
besseren Darstellung modifiziert

Spektren, die Anteile von Si-Hochdruckphasen enthalten, jeweils nur durch Beitrdge von sich
im spektroskopierten Probenvolumen befindendem a-Si bzw. Si-I erzeugt wird.

Die EELS-Spektren in Abbildung[5.13] zeigen zunéchst den Bereich aller L-Kanten des Siliziums
inklusive der Li-Kanten. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich die Feinstrukturen der EELS-
Spektren mit Anteilen von Si-Hochdruckphasen, des a-Si und der Phase Si-I unterscheiden: In
Abbildung 5.8 wurde gezeigt, dass die ELNES der Ly 3-Kanten des a-Si ab einem Energiever-
lust von 110 eV einen glatten, stetig steigenden Verlauf mit einer Schulter bei 118 eV zeigt. Die
ELNES der Lg3-Kanten der Phase Si-I offenbart im selben Bereich ein dhnliches Verhalten,
wobei sie einen zuséitzlichen breiten Peak bei 133 eV aufweist. Der Peak bei einem Energiever-
lust von 118 eV tritt auch in der ELNES der Ly 3-Kanten der EELS-Spektren mit Anteilen von
Si-Hochdruckphasen auf. Jedoch gibt es hier noch zwei weitere Peaks: einen bei 128 eV und
einen bei 144 eV. Diese beiden Peaks sind ebenfalls im entfalteten EELS-Spektrum der Probe
FIB-E deutlich erkennbar, wobei sowohl ihre Lage als auch ihre Form den Hauptunterschied
zu den EELS-Spektren des a-Si und der Phase Si-T in diesem Energiebereich darstellen (vgl.
Abbildung (.8)). An dieser Stelle muss erwdhnt werden, dass vor allem bei den nicht entfalte-
ten EELS-Spektren die Probendicke einen starken Einfluss auf deren Form hat. Dies betrifft
hauptsédchlich den Anstieg der Intensitdt der EELS-Spektren ab einem Energieverlust von 110
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Tabelle 5.2: Auflistung der experimentell bestimmten, energetischen Lage der Peaks der Si-
Hochdruckphasen. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien betrégt 0,05 eV.
Weiterhin sind die aus den DFT-Simulationen berechneten Energiedifferenzen der jeweiligen
s,d-artigen pDOS aufgelistet, wobei 0 eV jeweils den ersten Peak représentiert.

Experiment DFT-Berechnungen
Poak E Differenz zu | Differenzen | Differenzen | Differenzen

(eV) | Peak B (eV) | Si-III (eV) | Si-XII (eV) | Si-IV (eV)

A 101,3 -0,7

B 102 0 0

C 102,35 0,35

D, 102,5 0,5 0

Do 102,9 0,9 1,25 0 0.88

D3 103,35 1,35 ’

Eq 1054 3,4 3,25 3,15 2,74

Es 106,15 4,15 5.0 3,93

F 106,5 4.5 ’ 5.1

G 108,35 6,35 6,6 ’

H 110,25 8,25 7,13

eV und damit die Ausprigung der Peaks in diesem Bereich. Unterschiede in der Feinstruktur
der Li-Kanten waren in den aufgenommen EELS-Spektren in Abbildung [5.13] nicht auflosbar.
Jedoch zeigen alle EELS-Spektren fiir die L;-Kanten eine dhnliche E; bei einem Energieverlust
von 150 eV.

Eine Vergroferung der ELNES der Si Lj 3-Kanten ist in Abbildung [5.14] gegeben. In diesem
Bereich treten die deutlichsten Unterschiede zwischen den Lj 3-Kanten mit Anteilen von Si-
Hochdruckphasen und den Referenzspektren des a-Si bzw. der Phase Si-I auf. Diese Unter-
schiede sind in Abbildung (.14 mit Grokbuchstaben markiert: Peak A entsteht vermutlich nur
durch sich im spektroskopierten Volumen befindliches a-Si und/oder Si-I. Die Peaks B bis Eq
sind aufgrund ihrer Lage und ihrer Intensitit eindeutig einer Si-Hochdruckphase zuzuordnen.
Peak F existiert nur bei der Phase Si-I, wihrend die EELS-Spektren mit Anteilen von Si-Hoch-
druckphasen bei diesem Energieverlust keine Erhéhung der Intensitdt zeigen. Im Gegensatz
dazu koénnte Peak G sowohl den Si-Hochdruckphasen als auch der Phase Si-I zugeordnet wer-
den.

Die genaue energetische Lage der ermittelten Peaks ist in Tabelle aufgelistet. Zusétzlich
wurde die Differenz eines jeden Peaks zu Peak B berechnet und die erhaltenen Werte sind eben-
falls in Tabelle gegeben. In Abbildung [5.14]ist am Beispiel des EELS-Spektrums der Probe
FIB-E zu sehen, dass eine Entfaltung mit dem low loss Spektrum die Feinstruktur verdndern
kann. Im nicht entfalteten EELS-Spektrum der Probe FIB-E existiert Peak C, wihrend er im
entfalteten EELS-Spektrum nicht mehr vorhanden ist. Es kann aber nicht eindeutig geklart
werden, ob dies ein Artefakt durch die mathematische Entfaltung oder aufgrund des low loss
Spektrums physikalisch begriindet ist. Deshalb ist zwar die Verwendung der nicht entfalteten
EELS-Spektren fiir die Diskussion richtiger, andererseits kénnen entfaltete und nicht entfaltete
Spektren nicht einfach verglichen werden, da es durch die Entfaltung zu selektiven Verminde-
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Abbildung 5.15: Drei verschiedene Differenzspektren um im EELS-Spektrum die Anteile der
Si-Hochdruckphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I zu trennen.

rungen der Intensitdt im EELS-Spektrum kommen kann. Deshalb wurde nach Abwiegen der
Vor- und Nachteile das entfaltete EELS-Spektrum der Probe FIB-E fiir die Bildung von Dif-
ferenzspektren verwendet, welche in Abbildung dargestellt sind. Die Idee hinter dem Dif-
ferenzspektrum ist es, aus dem gemessenen EELS-Spektrum die Anteile des a-Si und/oder der
Phase Si-T durch Subtraktion der entsprechenden Referenzspektren zu entfernen um ein EELS-
Spektrum zu erhalten, dass nur die Anteile der Si-Hochdruckphasen enthélt und mdoglicher-
weise mit den DFT-Berechnungen vergleichbar ist. Zu diesem Zweck wurden die Intensitédten
des entfalteten EELS-Spektrums der Probe FIB-E sowie der Referenzspektren des a-Si und der
Phase Si-I so normiert, dass Peak A jeweils die gleiche Intensitét aufweist.

In Abbildung B 15l sind drei verschiedene Differenzspektren dargestellt: beim Ersten wurde vom
entfalteten EELS-Spektrum der Probe FIB-E nur das Referenzspektrum des a-Si subtrahiert,
beim Zweiten nur das Referenzspektrum der Phase Si-I und beim Dritten eine lineare Kom-
bination aus beiden. Dabei wurden fiir die Differenzspektren sowohl die energetische Lage als
auch die Bezeichnung der Peaks aus Abbildung 5.14] iibernommen. Als Maf fiir die Giite des
jeweiligen Differenzspektrums kann der Bereich zwischen 99 eV und 102 eV benutzt werden: Bei
der alleinigen Subtraktion des Referenzspektrums des a-Si bleibt in diesem Bereich eine Inten-
sitdtsminimum iibrig und bei der alleinigen Subtraktion des Referenzspektrums der Phase Si-I
ein Peak. Hingegen fiihrt die Subtraktion einer linearen Kombination beider Referenzspektren
zu einem akzeptablen Ergebnis, genauer gesagt zu einer nahezu vollstidndigen Entfernung von
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5.2. EELS-Charakterisierung ausgewéihlter Si-Polymorphe

Peak A aus dem entfalteten EELS-Spektrum der Probe FIB-E. Dieser Sachverhalt bestatigt
die zuvor getroffene Vermutung, dass Peak A nur durch Beitrége von sich im spektroskopierten
Volumen befindlichem a-Si und/oder Si-I entsteht.

Ab einem Energieverlust von 102 eV zeigen alle drei Differenzspektren prinzipiell den selben
Verlauf, auch wenn aufgrund der Unterschiede in der Feinstruktur der L, 3-Kanten des a-Si
und der Phase Si-I Variationen der Intensitdt auftreten. Das deutlichste Merkmal der Diffe-
renzspektren ist Peak E; (mit Schulter Ey) sowie eine erhohte Intensitét zwischen den Peaks
B und Dj3. Diese tritt je nach Differenzspektrum als sehr breiter Peak oder als flaches Plateau
auf. Ein weiteres Merkmal ist ein Peak bei 110 eV, welches als Peak H markiert ist. Peak G hat
hingegen in allen Differenzspektren nur eine sehr schwache Auspriagung, wobei diese im Falle
der alleinigen Subtraktion der Phase Si-I am schwichsten ist. Dies mag eine Andeutung dafiir
sein, dass im gemessenen EELS-Spektrum der Probe FIB-E der primére Ursprung von Peak G
das sich im spektroskopierten Probenvolumen befindliche Si-I ist.

In Tabelle sind neben den experimentell ermittelten Energieverlusten der Peaks A bis H
auch die Energiedifferenzen der markanten Peaks der berechneten s,d-artigen pDOS der Si-
Hochdruckphasen aus Abbildung B.I1, bezogen jeweils auf den ersten Peak, angegeben. Die
spezielle Art der Eintragung der Zahlenwerte aus den s,d-artigen pDOS erfolgte anhand fol-
gender, aus dem Vergleich aller Werte abgeleiteter Feststellungen:

1. Die Energiedifferenz zwischen Peak A und Peak B (0,7 eV) passt zu keiner DFT-Berech-
nung der Si-Hochdruckphasen. Zwar zeigt die Phase Si-IV zwischen seinen ersten beiden
Peaks eine Energiedifferenz von 0,88 eV, jedoch ist es aus mehreren Griinden eher un-
wahrscheinlich, dass diese beiden Peaks der Phase Si-IV zuzuordnen sind: Erstens wurde
bereits gezeigt, dass wihrend der Spektrenaufnahme im 2D-Datensatz die E; benachbar-
ter Spektren nahezu konstant bleibt, was dafiir spricht, dass Peak A dem a-Si oder der
Phase Si-I zuzuordnen ist. Zweitens konnte bei einer Zuordnung der Peaks A und B zur
Phase Si-IV das Auftreten der Peaks E; und E5 nicht erklart werden und drittens konnte
am Beispiel der Phase Si-T in Abbildung B.10] gezeigt werden, dass die Energiedifferenzen
zwischen den einzelnen Peaks im experimentell ermittelten Spektrum eher grofser sind
als in der berechneten s,d-artigen pDOS. Der Ausschluss der Phase Si-IV als Ursache fiir
Peak A ist ein weiteres Indiz dafiir, dass Peak A nur durch Anteile von a-Si und/oder
der Phase Si-I im spektroskopierten Volumen entsteht.

2. Die Energiedifferenzen zwischen Peak B, Peak D3 und Peak E; passen zu den berechneten
Werten der Phase Si-IT1.

3. Die Energiedifferenzen zwischen Peak Dy, Peak Es und Peak G passen zu den berechneten
Werten der Phase Si-XII.

4. Die Energiedifferenzen zwischen Peak D1, Peak D3, Peak E; und Peak E5 passen zu den
berechneten Werten der Phase Si-IV.

Anhand dieser Feststellungen sind nun sehr gut die Feinstrukturen der nicht entfalteten EELS-
Spektren in Abbildung 514 erkléarbar. Das EELS-Spektrum der Probe SIPW zeigt deutlich die
Peaks B, Dy, Eq und Eo, was fiir die primére Présenz der Phasen Si-IIT und Si-XII (abgesehen
vom a-Si bzw. Si-T) im spektroskopierten Probenvolumen spricht. Dieses Ergebnis geht konform
mit den Ergebnissen aus Abbildung 5.2 bei denen in den Beugungsbildern dieser Probe eben-
falls hauptséachlich die Phasen Si-TIT und Si-XII nachgewiesen wurden. Die EELS-Spektren der
Proben FIB-E und FIB-R zeigen am deutlichsten die Peaks Dy, D3, E; und Eo, wodurch sich im
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5.3. Zusammenfassung

spektroskopierten Volumen neben a-Si und Si-I primér die Phase Si-IV befindet. Interessanter-
weise stimmt auch diese Interpretation mit den Ergebnissen aus Abschnitt 5.1 (vgl. Abbildung
[B.1) iiberein, bei denen in den Beugungsbildern dieser beiden Proben primér die Phasen Si-IV
und Si-XIII nachgewiesen wurden. Eine Interpretation des Einflusses der Phase Si-XIII auf die
EELS-Spektren der Proben FIB-E und FIB-R kann leider nicht erfolgen, da fiir diese Phase
keine vergleichbaren Berechnungen der s,d-artigen pDOS vorliegen. Da die Phasen Si-IV und
Si-XTIII aber immer koexistieren, ist sehr stark zu vermuten, dass sich deren Beitrige in den
aufgenommen EELS-Spektren so iiberlagern, dass der breite Peak zwischen den Markierungen
C und Dj3 entsteht. Moglicherweise entsteht auch Peak C erst durch das Auftreten der Phase
Si-XIIT im spektroskopierten Volumen. An dieser Stelle soll noch einmal ausdriicklich darauf
hingewiesen werden, dass bei keiner Probe das reine EELS-Spektrum einer Si-Hochdruckpha-
se aufgenommen werden konnte, sonder vielmehr immer eine Mischung verschiedener Phasen
spektroskopiert wurde.

Unter Beriicksichtigung der spektroskopischen Ergebnisse und der Zuordnung der Peaks aus
den EELS-Spektren zu den Peaks aus den s,d-artigen pDOS, konnen die E; der Ly 3-Kanten
der Si-Hochdruckphasen Si-III, Si-IV und Si-XII abgeschitzt werden. Zunéchst zeigen die Er-
gebnisse der EELS-Untersuchungen, dass alle Si-Hochdruckphasen eine grofer E; aufweisen als
die Phase Si-I. Unter Verwendung der jeweiligen Energiedifferenz zwischen dem ersten Peak
und der Energie bei ungefdhr einem Viertel der Héhe jenes ersten Peaks (E;) aus den s,d-
artigen pDOS der Si-Hochdruckphasen sowie den Werten aus Tabelle lassen sich folgende
Kantenenergien abschétzen:

Si-lll E; = 100,7 + 0,05 &V
Si-IV E; = 101,5 + 0,05 6V
Si-XIl E, = 101,6 & 0,05 &V

Eine letzte Anmerkung betrifft die Tatsache, dass eine Oxidation des Siliziums im EELS-Spek-
trum der Lo 3-Kanten der Phase Si-I ebenfalls zum Auftreten zusétzlicher Intensititen im Be-
reich von 100 eV bis 108 eV fiithren kann. Wahrend das stochiometrische SiO5 einen ersten Peak
bei circa 104 eV zeigt (vgl. Abbildung [7.6d), haben Untersuchungen mit Rontgenphotoelektro-
nenspektroskopie nachgewiesen, dass d1e Présenz von substochiometrischem Siliziumoxid SiO,,
(0 < & < 2) in Peaks zwischen 100 eV und 104 eV resultiert _] Jedoch kann die Oxidation
der untersuchten Proben aus mehreren Griinden ausgeschlossen werden: Einerseits zeigen die
prasentierten Beugungsbilder keinerlei Anzeichen fiir eine massive Oxidation der Proben, die
sich in einer starken Ausprigung von diffuser, ringformig angeordneter Intensitét dufern wiir-
de. Andererseits ist SiO, immer eine Mischung aller mdglichen Valenzen Si'* bis Si**. Dies
bedeutet, dass im EELS-Spektrum der Si Lg 3-Kanten auf jeden Fall die fiir SiOo typischen
Intensitéiten auftreten miissen (vgl. ] Da dies aber in den aufgenommenen EELS-Spek-
tren der Proben SIPW, FIB-E und FIB-R nicht der Fall ist, wird SiO, als Ursache fiir die
spektroskopierten Variationen der ELNES der Si Lg 3-Kanten ausgeschlossen.

5.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde nachgewiesen, dass eine elektronentransparente Préaparation von Si-
Hochdruckphasen moglich ist. Es wurde gezeigt, dass in diesen Phasen kristallisierte Strukturen
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auch noch in ultradiinnen Probenbereichen mit Dicken zwischen 40 nm und 80 nm existieren
koénnen, wobei die durchschnittliche Grofe der Kristallite zwischen 10 nm und 20 nm liegt. Erst
diese Tatsache ermdglicht die Untersuchung der Feinstruktur der Si Lo 3-Kanten mit EELS bei
einer Beschleunigungsspannung im STEM von 100 kV.

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels wurden Untersuchungen mit Elektronenbeugung und HTEM
préasentiert, die einerseits eindeutig die Existenz von Si-Hochdruckphasen in den préparierten
Proben aufzeigen und andererseits eine erste Aussage iiber die Zusammensetzung der ein-
zelnen Proben geben: Wihrend im durchstrahlten Probenvolumen stets a-Si und die Phase
Si-I nachgewiesen werden konnten, zeigten die Proben FIB-E und FIB-R primér zusétzliche
Beugungsreflexe der Phasen Si-IV und Si-XIII. Im Gegensatz dazu zeigte die Probe SIPW
hauptséchlich zusétzliche Beugungsreflexe der Phasen Si-ITT und Si-XII. Die Erklarung hierfiir
ist in der unterschiedlichen Probenpriparation zu suchen: Wiahrend bei der Probe SIPW die
diskontinuierliche Tonendiinnung zur Anwendung kam, erfolgte die Priparation der anderen
beiden Proben iiber standardisierte FIB-Verfahren mit kontinuierlicher Ionendiinnung. Dabei
entstand eine derartige thermische Belastung der Proben, dass eine Umwandlung der Phasen
Si-IIT und Si-XII in die Phasen Si-IV bzw. Si-XIII erfolgte. Es ist jedoch anzumerken, dass die
FIB-Préparation nicht zwangsldufig zur Entstehung der Phasen Si-IV und Si-XIII fiihren muss:
Als ein weiteres Resultat der Untersuchungen ist der Erkenntnisgewinn zu sehen, dass auch bei
der FIB-Préparation die thermische Belastung der Proben nicht zu vernachléssigen ist. Dies
bedeutet, dass fiir eine addquate Praparation von Si-Hochdruckphasen enthaltenden Proben in
der FIB ebenfalls ein diskontinuierliches Ionenmiihlen angewandt werden sollte.

Der zweite Abschnitt dieses Kapitels behandelte die EELS-Untersuchungen der Si-Hochdruck-
phasen. Hierfiir wurde zunfchst eine eigens neu entwickelte Methode zur Bestimmung von
Referenzspektren des a-Si und der Phase Si-I vorgestellt, mit der trotz der grofen Intensitéts-
unterschiede zwischen dem ZLP und den Si Lj 3-Kanten deren E; exakt bestimmt werden kann.
Die hohe Giite der entwickelten Methode konnte anhand der Phase Si-I durch den Vergleich der
eigenen Ergebnisse mit den Resultaten von Batson nachgewiesen werden @] Anhand dieser
Methode erfolgte zudem die exakte experimentelle Bestimmung der E; der Lj 3-Kanten des
a-Si. Obwohl die Kantenenergie der Lj3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I innerhalb der
Messgenauigkeit iibereinstimmen (E; = 99,82+0,04 eV), zeigen dennoch beide Phasen grofe
Unterschiede in der kantennahen Feinstruktur, so dass sie beide anhand der EELS-Spektren
der Si Lj 3-Kanten eindeutig unterscheidbar sind.

Anschliefsend erfolgte mittels der DFT die Berechnung der s,d-artigen pDOS fiir die Phasen
Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII. Unter Verwendung des experimentell ermittelten Referenzspek-
trums der Phase Si-I wurde nachgewiesen, dass die berechnete s,d-artige pDOS nahezu dem
EELS-Spektrum der Si Ly 3-Kanten entspricht. Somit erfolgte im Rahmen dieser Arbeit erst-
malig die Présentation von berechneten EELS-Spektren der Ly 3-Kanten der Hochdruckphasen
Si-ITI, Si-IV und Si-XII.

Der letzte Teil dieses Kapitels présentierte die experimentell aufgenommenen Lj 3-Kanten der
Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII. Nachdem in den aufgenommenen EELS-Spektren die Anteile
der Si-Hochdruckphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I getrennt wurden, er-
folgte die Diskussion der resultierenden Feinstruktur. Je nach energetischer Lage der einzelnen
Peaks der ELNES konnten die Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII unterschieden werden. Letzt-
lich erfolgte eine Abschétzung der jeweiligen E; der Ly 3-Kanten der Hochdruckphasen Si-III,
Si-IV und Si-XII, die im Vergleich zur Phase Si-I (bzw. zum a-Si) zu héheren Energieverlusten
verschoben sind.
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6 Erzeugung von Si-Hochdruckphasen
mittels fs-Laserpulsen

In den letzten Jahren wurde die Strukturierung von Si-Oberflichen durch Ablation mit ul-
trakurzen Laserpulsen intensiv studiert “E, ﬁﬁ, @] Oberflichensensitive Charakte-
risierungsmethoden zeigten in Abhéngigkeit von der Laserfluenz (=~ Pulsenergie/beleuchtete
Fldche) eine grofe Vielfalt an Mustern. Bei vergleichsweise niedrigen Fluenzen wurden paral-
lele, regelméfige Modulationen der Oberfliche beobachtet. Diese waren senkrecht zur Polari-
sationsrichtung des Laserlichtes ausgerichtet und wiesen Strukturgrofen, die deutlich kleiner
als die Wellenlénge des Lasers sind, auf. Eine Erhéhung der Laserfluenz erzeugte komplexere
und grobere Muster , , , ,]. Interessanterweise korrelieren diese Modulationen
nicht einfach linear mit dem Intensititsprofil des Lasers: Sie erfolgen schrittweise, so dass das
Ph&nomen der Periodenverdopplung auftritt “ﬁ], welches typisch fiir eine Strukturbildung
bei nichtlinearer Dynamik ist. Diese regelméfigen, periodischen und durch den Beschuss mit
fs-Laserpulsen erzeugten Oberflichenstrukturen werden als LIPSS (engl.:light induced periodic
surface structures) oder auch als Rippeln bezeichnet.

Es ist in der Literatur inzwischen akzeptiert, dass die Bildung der LIPSS das Resultat einer
nichtlinearen Selbstorganisation aus einer Instabilitit des Materials heraus ist. Dabei ist diese
Instabilitét das Resultat des schnellen Energieeintrags durch die fs-Laserpulse und der Auflo-
sung der Oberfliche wihrend der Ablation ﬂfﬁﬁ, ] Es konnte durch numerische Simulationen
ﬂﬁg@] und zeitaufgeloste Rontgendiffraktometrie “El‘, @] gezeigt werden, dass nach dem
eingefallenen Laserpuls das bestrahlte Material innerhalb weniger Picosekunden in eine Nicht-
gleichgewichtsinstabilitdt gebracht wird. Der Verlust der Fernordnung geht einher mit einem
weicheren Zustand des Materials, der aber verschieden von dem einer Fliissigkeit nach dem
Schmelzen ist. Die anschlieftende Relaxation ist viel schneller als irgend ein thermodynami-
scher Gleichgewichtsprozess. Dies fiihrt zu einer selbstorganisierten Strukturbildung, die nicht
zwangslaufig an die originale Struktur vor der Wechselwirkung gekoppelt ist.

Bei einer nichtlinearen Dynamik des Systems wird die Strukturbildung, die iiber die Generation
und die Relaxation solcher Instabilitdten ablauft, durch eine positive Riickkopplung wihrend
dem fortlaufenden Beschuss geférdert, was letztlich in einer wachsenden Nichtlinearitit dieses
Effektes resultiert ] Zunéchst werden erste regelmiéflige, periodische Strukturen geformt.
Anschliefsend resultiert die kontinuierliche Riickkopplung typischerweise in einer nichtlinearen
Vergroberung und einer steigenden Komplexitdt der Strukturen.

Eine besondere Eigenschaft von durch fs-Laserpulse erzeugten Strukturen ist, dass, im Gegen-
satz zur klassischen nichtlinearen Dynamik, der Instabilitit die Energie nicht kontinuierlich
sondern in separierten Energiepulsen zugefiithrt wird. Das macht das Konzept einer positi-
ven Riickkopplung komplizierter, da sich das System zwischen den Laserpulsen frei entwickeln
konnte. Trotzdem konnten mehrere Anzeichen fiir solch eine Riickkopplung in vergangenen
Experimenten beobachtet werden: Gréfke und Komplexitit der Strukturen variieren im Allge-
meinen innerhalb des bestrahlten Gebietes, von fein und regelméfig am Rand bis grob und
komplex in der Mitte des Kraters “ﬁ, @, @, @] Bei Betrachtung des typischen Profils
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6.1. Erzeugung von LIPSS

des Laserstrahls wére zu vermuten, dass die Riickkopplung stérker bei hoheren lokalen Inten-
sitdten sein sollte. Andere Beobachtungen deuten aber an, dass die LIPSS sich auch durch
eine Steigerung der Anzahl der fs-Laserpulse entwickeln “1?1‘, @] Die Kombination dieser
Beobachtungen suggeriert schlieflich, dass die Riickkopplung von der angewandten Laserfluenz
abhéngt.

Bei Betrachtung all dieser Ergebnisse erscheint die Annahme verniinftig, dass jeder fs-Laserpuls
nicht einzeln und unabhéngig wirkt, sondern zum Effekt des vorhergegangenen Laserpulses bei-
triagt. Unter Beriicksichtigung der eben beschriebenen Vorstellungen der Strukturbildung, d.
h. das der fs-Laserpuls und die durch ihn ausgeléste Ablation zu einem Nichtgleichgewichtszu-
stand des Materials fithren, wiirde diese Annahme bedeuten, dass der nachfolgende fs-Laserpuls
auf das von seinem Vorginger erzeugte weiche Material trifft und somit die fs-Laserpulse auf
eine kollektive Art und Weise agieren.

Jedoch erfolgten bisher nur wenige Charakterisierungen, die auf die innere Struktur der LIPSS
abzielen. REM-Untersuchungen an Querschnitten zeigten schmale Grében mit einem sehr ho-
hem Aspektverhéltnis zwischen breiten, nahezu flachen Plateaus “E, , , ] Erste TEM-
Untersuchungen ergaben, dass eine Transformation der Phase Si-I in a-Si erfolgt m, |ﬁ|, 146
und dass unter bestimmten Bedingungen auch eine Rekristallisation von a-Si moglich ist
ﬂﬁ] Die Entstehung von a-Si nach dem Beschuss mit fs-Laserpulsen wurde durch Charakteri-
sierungen mit Raman-Spektroskopie bestétigt, bei denen aber auch zusitzlich die Entstehung
von Si-Hochdruckphasen im Ablationskrater nachgewiesen wurde , ]

Deshalb sind LIPSS aus mehreren Griinden interessant fiir diese Arbeit: Zum einen ist die
Erweiterung des Wissens iiber die atomare Struktur in Abhéngigkeit von der Tiefe des modifi-
zierten Gebietes ein wichtiger Schliissel fiir ein besseres Verstédndnis der durch die fs-Laserpulse
verursachten Vorginge. Dazu zdhlt auch, dass mit strukturellen Charakterisierungen ein bes-
seres Verstédndnis der Rolle der positiven Puls-zu-Puls-Riickkopplung wihrend der Strukturbil-
dung durch die ultra-schnelle Laserablation erreicht werden kann. Zum anderen kénnte die auf
Nanometer genaue Lokalisierung der Si-Hochdruckphasen in den LIPSS einen tieferen Einblick
in die wahrend der Strukturbildung ablaufenden Prozesse erlauben. Dabei ist aber auch eine
Aufdeckung der ablaufenden Mechanismen, die zur Entstehung der Si-Hochdruckphasen beim
mehrfachen Beschuss mit fs-Laserpulsen fithren, von gréfttem Interesse.

6.1 Erzeugung von LIPSS

Die Herstellung der LIPSS erfolgte an der Brandenburgischen TU Cottbus in einer Kooperation
mit dem Lehrstuhl von Prof. Dr. Reif. Linear polarisierte Laserpulse eines verstirkten Ti:Sa-
Lasersystems (A = 798 nm) wurden benutzt, um Bereiche der Oberfliche eines kommerziell
erhéltlichen Si(100) Wafers zu strukturieren. Dabei wurde der Laserstrahl unter nahezu senk-
rechtem Einfall mit einer Sammellinse (Fokusldnge 300 nm) auf einen Fleck des Durchmessers
100 pm fokussiert. Beim Laserbeschuss befanden sich die jeweiligen Proben in einer UHV-
Kammer (Basisdruck 10~ mbar). Unter Verwendung einer CCD-Kamera (Spirion), die in der
Fokusebene positioniert wurde, konnte das nahezu Gauss-formige Intensititsprofil des fokus-
sierten Laserstrahls abgebildet werden. Dabei betrug die Halbwertsbreite des Strahls ca 50 pum.
Die Experimente wurden im Multischussmodus (n auf 1) durchgefiihrt, d.h. es wurden n Pulse
auf einen Punkt geschossen. Die jeweilige Intensitit des Lasers wurde passiv durch Polarisati-
onsoptiken einjustiert und die Anzahl der Pulse wurde prézise durch einen elektromechanischen
Shutter kontrolliert. Fiir die Charakterisierungen wurde mehrere Proben hergestellt, wobei ein-
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Tabelle 6.1: Ubersicht der Beleuchtungsparameter der in Abbildung dargestellten Proben.

Laserspot Intensitit Pulsanzahl | Frequenz | Pulsdauer
(10'2 Wem—?) (Hz) (fs)
Abb. 6.1k 1,1 1000 1000 80
Abb. 6Ib 1,6 1000 1000 80
Abb. 61k 1,1 1000 100 100
Abb. 1,6 20000 1000 80

zelne Beleuchtungsparameter (u.a Intensitét) variiert wurden. Aus der Gesamtmenge aller Pro-
ben wurden 4 zur Présentation in dieser Arbeit ausgewahlt. Thre Beleuchtungsparameter sind
in Tabelle gegeben und die entsprechenden REM-Aufnahmen der entstandenen Strukturen
in Abbildung 611 Die 4 Proben wurden so ausgewihlt, dass sie untereinander anhand von min-
destens 2 der 4 Parameter vergleichbar sind. Die Intensitét des Lasers (Laserfluenz/Pulsdauer)
wurden bei allen Proben jeweils so gewahlt, dass sie unter der Ablationsschwelle des Siliziums
(Iip = 2 x 10'2 Wem =2 [12]) lag. In den Teilabbildungen B.Ih-d ist deutlich zu erkennen, dass
die Wahl der Beleuchtungsparameter einen starken Einfluss auf die Form, die Tiefe und die
Ausdehnung des gesamten Ablationskraters hat. Ebenso werden die Form, die Grofe und die
Periodizitat der LIPSS durch diese Wahl festgelegt “El'] Das modifizierte Gebiet in Abbildung
[6.1k zeigt regelméfige, periodische Oberflichenstrukturen. Am Rand des Kraters sind schmale,
parallele LIPSS mit einer hohen Periodizitdt sichtbar, die senkrecht zum elektrischen Feld-
vektor des eingefallenen Laserstrahls stehen. In Richtung der Mitte des Kraters, d. h. hin zu
hoheren Laserintensitéten, wird das Muster grober und komplexer. Die Form der LIPSS variiert
ebenfalls beim Vergleich der Kratermitte und des Kraterrandes. Die augenscheinliche Asymme-
trie des Kraters kann mit einer leichten Abweichung vom senkrechten Einfall des Laserstrahls
begriindet werden. Die dadurch geringere Intensitit an den horizontalen Bereichen des Kra-
ters fithrt zu feineren LIPSS, welche typisch fiir geringere Intensitéiten sind “@] Das Niveau
der Oberfliche des Kraters erscheint nahezu konstant. Im Vergleich dazu zeigt der Krater in
Abbildung [6.Th deutlich grobere Strukturen, wobei hier nur die Wiederholungsrate der Pulse
(Frequenz) um den Faktor 10 erh6ht wurde. Dadurch wurde bei gleicher Anzahl der Laserpul-
se mehr Energie in das System eingebracht, was zu einer stirkeren Ablation des Si-Materials
fithrte. Die ist auch daran zu erkennen, dass der Krater in Abbildung [6.Th in seiner Mitte eine
kleine Vertiefung aufweist. Auch bei diesem Krater variieren Form und Groéfe der LIPSS beim
Vergleich von Kratermitte und Kraterrand. Der Krater in Abbildung zeigt die gleichen
Eigenschaften wie der Krater in Abbildung [6.Th mit Ausnahme zweier Unterschiede: Da bei
der Erzeugung dieses Kraters die Laserleistung pro Puls um ca 50 % erhoht war, fand eine
deutlich umfangreichere Ablation des Si-Materials in der Kratermitte statt, d. h. er ist deutlich
tiefer. Weiterhin fithrte der hohere Energieeintrag auch zu einer groferen lateralen Ausdehnung
der Oberflichenmodifikationen, was an der hellen Korona um den Krater erkennbar ist. Das
Ergebnis einer deutlichen Erh6hung der Anzahl der Pulse ist in Abbildung [6.Id dargestellt.
Abgesehen davon, dass der Krater die grofite laterale Ausdehnung aufweist, besitzt er nur noch
einen schmalen Randbereich in dem periodisch angeordnete Strukturen auftreten. Im groften
Teil des Kraters erfolgte eine massive Ablation des Si-Materials, was sich in tiefen Schluchten
aufert. Weiterhin ist die Korona bei diesem Krater grofer als beim Krater in Abbildung [6.1b.
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Abbildung 6.1: In den Teilabbildungen (a) bis (d) sind REM-Aufnahmen von 4 verschiedenen
Ablationskratern dargestellt, wobei die Laserparameter bei der Erzeugung aus Tabelle [6.1] zu
entnehmen sind. An ausgewédhlten Stellen wurden Raman-Spektren aufgenommen, die in den
Teilabbildungen (e) und (f) zusammengefasst wurden. Alle Spektren belegen die Entstehung
von Si-Hochdruckphasen im deformierten Gebiet der Ablationskrater. Zudem zeigen nahezu
alle Raman-Spektren Intensitdten, die dem a-Si zuzuordnen sind.

Aus den REM-Untersuchungen dieser und der weiteren, nicht prisentierten Proben konnten
folgende Abhéngigkeiten der Krater von den Beleuchtungsparametern festgestellt werden:

e Ausgehend von Abbildung [6.Tk fithrt eine Erhohung der Wiederholungsrate der Laser-
pulse zu groberen und weniger regelméfigen Strukturen. Der Grund dafiir ist, dass mit
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kiirzerer Zeit zwischen zwei Laserpulsen die akkumulierte Strahlungsdosis erhéht wird
@] Dennoch ist auch bei Zeiten von 1 s zwischen zwei Pulsen die positive Riickkopp-
lung im System immer noch spiirbar.

e Eine weitere Erhthung der Laserleistung fithrt zu einer stérkeren Ablation des Si-Mate-
rials und zur Ausbildung von Vertiefungen im Krater.

e Eine gleichzeitige Erhohung der Anzahl der Pulse fiihrt zu tiefen Lochern in der Si-
Oberflache.

Jedoch wurden diese 4 Krater noch aus einem weiteren Grund ausgesucht: Alle 4 weisen im
strukturierten Gebiet einen vergleichsweise hohen Anteil an Si-Hochdruckphasen auf. Die Ab-
bildungen [6.Ik und Abbildung zeigen Raman-Spektren von den 4 dargestellten Kratern,
wobei ihre jeweilige Aufnahmeposition in den einzelnen Teilabbildungen in Abbildung ge-
kennzeichnet ist. Auferhalb des strukturierten Gebietes, z. B. im Bereich der Korona, konnten
mit Raman-Spektroskopie keine Si-Hochdruckphasen nachgewiesen werden. Raman-Spektren
aus dem Gebiet der Korona zeigen jedoch geringe Intensitéiten von a-Si.

Mit Ausnahme von Spektrum 2 aus dem Krater in Abbildung[6.1d zeigen alle Raman-Spektren
deutlich die zur Phase Si-I gehérende Raman-Linie bei 520 cm™! (vgl. Tabelle B.I)). Spektrum
2 aus dem Krater in Abbildung zeigt hingegen neben grofien Anteilen von a-Si (breite
Peaks bei 300 cm~!, 390 cm~! und 470 cm~!) einen kleinen Doppelpeak bei 500 cm~! und 520
cm~!. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass in diesem Bereich sehr wahrscheinlich kleine
Mengen der Phase Si-IV entstanden sind (vgl. ﬂﬁ]) Weiterhin heben sich zwei weitere Ra-
man-Spektren hervor: Spektrum 3 aus dem Krater in Abbildung 6.1k und Spektrum 3 aus dem
Krater in Abbildung [6.Id. Diese zeigen einen starken Peak bei 480 cm™! und einen kleineren
Peak bei 280 cm™!. Kouteva-Arguirova et al. interpretierten den Peak bei 480 cm™! als ein
Anzeichen fiir das Auftreten der Phase Si-IV M] Beim Vergleich mit Tabelle [3.1list auch die
Schlussfolgerung zuléssig, dass die Phase Si-XII erzeugt wurde. Jedoch wire in diesem Fall zu
erwarten, dass im Raman-Spektrum auch die Peaks bei 350 cm™! und 397 cm ™! sehr deutlich
sichtbar sind. Da dies aber nicht zutrifft und die Berechnungen von Piltz et al. fiir die Phase
Si-IV Raman-Linien zwischen 500 cm~! und 520 cm~! voraussagen M], liegt die Vermutung
nahe, dass diese beiden Raman-Spektren die Phase Si-XIII représentieren ﬁ, @, @]

Alle anderen Raman-Spektren zeigen Intensititen der Phasen Si-III und Si-XII, was an deren
charakteristischen Peaks bei 180 cm™!, 350 cm™!, 397 ecm™!, 435 ecm™! und 465 cm™! zu er-
kennen ist. Die geringfiigigen Abweichungen der in den in Abbildung dargestellten Raman-
Spektren zu den in Tabelle B angegebenen Werten sind durch entsprechende Verspannungen
in den LIPPS bedingt.

6.2 Untersuchung von Querschnitten der LIPSS

Im Anschluss an die Charakterisierung der Oberflichenstrukturen und den Nachweis von Si-
Hochdruckphasen mittels Raman-Spektroskopie erfolgte die Préparation von elektronentrans-
parenten Querschnitten mittels FIB (vgl. Abschnitt [4.1.2]). In Abbildung[6.2]ist die FIB-Pripa-
ration der Lamellen am Beispiel des Kraters aus Abbildung [6.Tk dargestellt. Die REM-Aufnah-
me in Abbildung [62h zeigt hierbei die bereits freigelegten Lamellen kurz vor der endgiiltigen
Entnahme aus der Probe. Wie in der Abbildung zu erkennen ist, wurden an zwei verschiedenen
Stellen des Kraters Lamellen heraus prapariert: Die eine Lamelle soll Informationen iiber die
Kratermitte mit den grofsen LIPSS liefern, die andere Lamelle entstammt dem Kraterrand.
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B, ‘ |
Abb. 6.4b f N Abb. 6.3a ' f ¢
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Abbildung 6.2: (a) Darstellung der FIB-Préiparation von Querschnitten aus dem Krater in Ab-
bildung 6Tk, wobei Ubersichten der priparierten Lamelle vom Rand (Abb. ¢) und der Lamelle
aus der Mitte (Abb. d) zu sehen sind. Die jeweiligen Positionen, an denen die nachfolgenden
TEM-Bilder aufgenommen wurden, sind in den Ubersichten markiert. (b) zeigt eine Vergro-
ferung des in (a) mit dem weiffen Quadrat markierten Bereiches, in der die Verwellungen der
Oberflache aufserhalb des Ablationskraters deutlich zu erkennen sind.

Beide Lamellen wurden auf eine Zieldicke von 100 nm prapariert. Abbildung zeigt eine
vergroferte REM-Aufnahme des Kraterrandes, die bei einer Beschleunigungsspannung von 2
kV aufgenommen wurde um einen maximalen Topographiekontrast zu erhalten. Ahnlich wie
bei den Kratern, die bei den hoheren Intensititen erzeugt wurden, konnten auch hier kleine
Oberflichenmodifikationen gefunden werden, die aufterhalb des eigentlichen Kraters auftreten.
Die Modifikationen der Oberfliche in der Nihe des Kraterrandes sind durch sehr tiefe Griben
zwischen den einzelnen LIPSS gekennzeichnet. Direkt am Rand sind nur noch Reihen von L&-
chern in der Oberfliche sichtbar, die sich unter Beibehaltung der Periodizitdt aufserhalb des
Kraters als seichte Hiigel {iber der unverénderten Oberfliche fortsetzen. Abbildung zeigt
zudem, dass die Locher und die Hiigel von winzigen Oberflichenwellungen, die verschiedens-
te Orientierungen zu den LIPSS aufweisen, umgeben sind. Raman-Spektren dieses Bereiches
zeigten kein Présenz von Si-Hochdruckphasen, dafiir aber geringe Intensitdten des a-Si. Dies
stiitzt die Annahme, dass die LIPSS durch die Selbstorganisation von Oberflicheninstabilitéten
entstehen @, [ﬂ]

Abbildung 6.2k und Abbildung zeigen REM-Aufnahmen der Querschnitte von den Posi-
tionen, die in Abbildung [6.2h angedeutet sind. Abbildung [6.2k reprisentiert die Lamelle vom
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Kraterrand und Abbildung die Lamelle aus der Kratermitte. Im unteren Teil der La-
mellen ist jeweils das Silizium inklusive der LIPSS zu sehen. Dariiber befinden sich die Pt-
Opferschichten, die durch den wechselnden Kontrast gut unterscheidbar sind. Beim Vergleich
der beiden Lamellen wird der starke Unterschied in Grofe, Form und der Periodizitdt von so-
wohl den LIPSS als auch den Grében, die in den REM-Untersuchungen der Oberflache bereits
festgestellt wurden, bestétigt. Zusétzlich sind in den Abbildungen [6.2k und die Positio-
nen markiert, an denen die HTEM-Aufnahmen in den Abbildungen [6.3] und 64] aufgenommen
wurden.

6.2.1 Innere Struktur der LIPSS

VS-TEM Aufnahmen von zwei verschiedenen Rippeln, jeweils einer von den beiden Lamellen
in Abbildung [62] sind in den Abbildungen 6.3k und dargestellt. Im oberen Teil beider
Aufnahmen sind jeweils die Pt-Opferschichten sichtbar. Der Rippel in Abbildung besteht
hauptséchlich aus stark deformierten Bereichen, die in Richtung seiner Basis in kristallines
Silizium (c-Si) iibergehen. Der Rippel in Abbildung [6.3k zeigt ein dhnliches Verhalten, wo-
bei jeweils der obere Teil am stérksten deformiert ist. Weiterhin zeigen die dunklen Linien
an den Basen der Rippeln, dass starke Verspannung auftreten. Diese kénnen aber zumindest
teilweise auch durch die geringe Dicke der Lamellen verursacht sein. Beide Aufnahmen zeigen
Bereiche mit hellerem Kontrast im Bereich der Flanken der Rippeln, die aber nicht dem Pt
zugeordnet werden konnen. Deswegen erfolgten Untersuchungen dieser Bereiche mit HTEM
um weitere Informationen iiber die vorliegende Struktur zu erhalten. Abbildung Abbildung
634 zeigt eine repriasentative Aufnahme, die an der in Abbildung E3b angedeuteten Position
aufgenommen wurde. Abbildung kann in drei Bereiche unterteilt werden: der untere Teil
besteht aus kristallinem Silizium, in dem Stapelfehler und Mikrozwillinge auftreten. Im oberen
Teil zeigt die HTEM-Aufnahme die Pt-Schicht, im mittleren Teil befindet sich eine ungeféhr
60 nm dicke, amorphe Schicht. Da die Strukturierung der Si-Oberfliche unter UHV-Bedingun-
gen erfolgte und somit die Bildung von Siliziumoxid nahezu ausgeschlossen ist, besteht diese
amorphe Schicht vermutlich aus a-Si. Dieses Vermutung konnte anschlieftend in EELS-Unter-
suchungen anhand der ELNES der Si Lo 3-Kanten bestitigt werden. Die Grenzfliche zwischen
dem c¢-Si und dem a-Si ist nicht atomar glatt. Vielmehr wird in der HTEM-Aufnahme eine
Ubergangsregion ersichtlich, in der beide Phasen koexistieren. An der Grenzfliche zwischen
dem a-Si und der ersten Pt Opferschicht konnte weder mit HTEM noch mit EELS die Existenz
von Siliziumoxid nachgewiesen werden. An dieser Stelle ist anzumerken, dass die Entstehung
dieser a-Si Bereiche nicht durch die FIB-Priparation der Lamellen verursacht wurde, da die
erste Pt-Opferschicht extra deshalb bei geringen Energien abgeschieden wurde.

Fiir die Lokalisierung der Si-Hochdruckphasen ist die nanoskopische Struktur der deformier-
ten Bereiche der LIPSS von starkem Interesse, da dort der wahrscheinlichste Ort fiir deren
Vorkommen ist. Abbildung [6.3k zeigt eine repriasentative HTEM-Aufnahme vom deformierten
Bereich des Rippels in Abbildung [6.3b. Es treten primér Zwillinge und Stapelfehler (und damit
auch Versetzungen) auf, die deutlich an den parallel laufenden Linienkontrasten zu erkennen
sind. Beugungsbilder dieses Bereiches bestétigen durch das Auftreten zusitzlicher Reflexe die
so entstandene Ubergitterstruktur (vgl. @]) Zudem konnten in den HTEM-Aufnahmen Kor-
ner unterschiedlichster Orientierung abgebildet werden. An der Oberfliche der Rippeln konnten
mit EELS weder a-Si noch Siliziumoxid nachgewiesen werden. Diese Tatsache wird durch die
VS-TEM Aufnahmen in den Abbildungen [6.3h und unterstiitzt, in denen ein dem a-Si
entsprechender Kontrast nur im Bereich der Flanken der LIPSS auftritt. Abbildung zeigt
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Abbildung 6.3: VS-TEM Abbildungen von Rippeln am Kraterrand (a) und aus der Mitte des
Ablationskraters (b). In Teilabbildung (b) sind die Positionen markiert, an denen die HTEM-
Aufnahmen in den Teilabbildungen (c¢) und (d) aufgenommen wurden.

einen Rippel vom Rand des Kraters. Die Flanken dieses Ripples sind erneut mit a-Si bedeckt.
Eine Besonderheit dieses Rippels ist die Gegenwart einer Senke an seiner Spitze, die mit a-
Si gefiillt ist. Dies ldsst mehrere Interpretationen zu: Einerseits kann es bedeuten, dass dort
eigentlich zwei Rippeln vorhanden sind. Andererseits kann diese Struktur auch einen Zwischen-
stadium bei der Ausbildung der Rippeln darstellen. Wie bereits in Abschnitt beschrieben
wurde, zeigt die HF-STEM Aufnahme in Abbildung [6.2b, dass am dufersten Rand des Abla-
tionskraters die Rippeln durch Bereiche aus c-Si und die sie umgebenden Locher durch seichte
Hiigel, die a-Si enthalten, fortgesetzt werden. Abbildung zeigt nun diesen Bereich im
Querschnitt: Die VS-TEM Aufnahme wurde dabei weit weg vom letzten Loch in der Lamelle
aufgenommen (vgl. Abbildung [6.2k). Die Aufnahme zeigt zwei gefiillte Senken im c-Si, die in
HTEM-Aufnahmen amorph erscheinen. Anhand von EELS-Charakterisierungen dieser Senken
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Abbildung 6.4: VS-TEM Abbildungen vom Kraterrand: Wéhrend in Abbildung (a) ein Rippel
direkt vom Rand des Ablationskraters zu sehen ist, zeigt Abbildung (b) Oberflaichenwellungen
auferhalb des Ablationskraters. In beiden Abbildungen sind die Bereiche, die aus a-Si bestehen,
markiert.

konnte deren vermutete Fiillung mit a-Si bestétigt werden. Weiterhin zeigen HTEM-Aufnah-
men des c-Si/a-Si-Grenzbereiches auch hier die Existenz einer Ubergangsregion, in der beide
Phasen koexistieren. Diese Ubergangsregion ist qualitativ vergleichbar mit der an den Flanken
der grofen Rippel aus den Abbildungen und [63b, wobei ihre Ausdehnung hier deutlich
kleiner ist. Zudem treten im c-Si unter den Senken nur sporadisch Versetzungen und Stapelfeh-
ler auf. Abbildungen zeigt weiterhin, dass die Oberfliche der Probe, d.h. die Grenzfliche
zum Pt, uneben ist: Sie hat sich an den Stellen, an denen das a-Si auftritt, in Richtung der
Pt-Schichten ausgedehnt. Der Grund dafiir ist, dass nach der ¢-Si — a-Si Transformation das
Si-Material ein groferes Volumen einnimmt. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass diese
mit a-Si gefiillten Senken den bei den REM-Abbildungen detektierten Oberflichenwellungen
entsprechen, die in Abbildung sichtbar sind. Somit kann auch das Auftreten von zum a-Si
gehorenden Intensitidten in den Raman-Spektren der Oberflichenwellungen erklirt werden.
Die Grenzfliche zwischen dem Si-Material und der ersten Pt-Schicht besteht aus einer ca 3 nm
dicken amorphen Schicht, die in Abbildung [6.4b als schmale helle Linie erscheint. EELS-Unter-
suchungen dieses Bereiches zeigen, dass diese Schicht aus stéchiometrischem SiOs besteht. Da
die SiOg Schicht ein wenig dicker als die native Oxidschicht auf dem urspriinglichen Si-Wafer
ist, kann ein Einfluss auf die Dicke dieser Schicht weder von den Ga™ Ionen wihrend der Pro-
benpriparation noch von der Bestrahlung durch die fs-Laserpulse ausgeschlossen werden.

Die Ergebnisse der strukturellen Untersuchungen der Querschnitte lassen folgende Schlussfol-
gerungen zu:

e Die strukturellen Charakterisierungen haben gezeigt, dass die Si-Hochdruckphasen in den
stark deformierten Bereichen der LIPSS auftreten miissen. Dieser Fakt ergibt sich nach
dem Ausschlussprinzip, da sich in anderen Bereichen keine Hinweise auf Si-Hochdruckpha-
sen fanden: weder unter den Grében, die die Rippeln umgeben, noch in den modifizierten
Bereichen aufserhalb des Kraters.

e Bei der Ablation des Siliziums erfolgt zunéchst eine ¢-Si — a-Si Transformation, bevor
das a-Si letztlich ablatiert wird. Dies kann aus den a-Si Riickstinden in den Grében
zwischen den Rippeln geschlossen werden.

e Bei der Strukturierung der Si-Oberfliche erfolgt eine Ablation des Siliziums nur im Be-
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rich des Kraters. Da im Bereich des Kraters auf den entstandenen Strukturen kein SiOs
nachgewiesen werden konnte, muss einerseits das natiirliche Oxid ablatiert worden sein
und andererseits miissen die Bindungen an der Oberfliche der nach der Ablation entstan-
denen Strukturen geséttigt gewesen sein, so dass sich bei der Entnahme der Probe aus
der UHV-Kammer kein natiirliches Oxid bilden konnte.

e Auch aufserhalb des Kraters erfolgt eine Beeinflussung des Siliziums durch die fs-Laser-
pulse. Jedoch kann hier keine Ablation von Si-Material aufgetreten sein, da das natiirliche
Oxid auf den entstandenen Strukturen noch intakt ist.

Die Tatsache, dass auch aufserhalb des Kraters eine strukturelle Modifikation des Siliziums
festgestellt wurde, bestétigt die Idee der Ausbreitung der Storung des Gleichgewichtszustan-
des aus dem bestrahlten Gebiet heraus. Photolumineszenz-Untersuchungen an solchen Kratern
bekréftigen diese Idee, da sie eine Modulation der Lebensdauer der freien Ladungstriager, die
mit den strukturellen Modifikationen der Si-Oberfliche korreliert, sowohl innerhalb des Kraters
als auch weit entfernt von diesem zeigten @] Zudem konnte aus dem Verhéltnis von Band-
Band Lumineszenz und defektinduzierter D1-Lumineszenz im Bereich des Kraters zwar die Bil-
dung von ausgedehnten Defekten nachgewiesen werden, aber es wurden keine Anzeichen fiir ein
Schmelzen des Siliziums durch den fs-Laserbeschuss gefunden @] Alle Untersuchungen beté-
tigen die Annahme, dass die Entstehung der LIPSS nicht aus einer Schmelze im Gleichgewicht
sondern aus schwer gestortem Si-Material heraus erfolgt.

6.2.2 Lokalisierung von Si-Hochdruckphasen in LIPSS

Die Lokalisierung der Si-Hochdruckphasen in den LIPSS erfolgte dquivalent zum Vorgehen in
Kapitel Bl Da bei den strukturellen Untersuchungen der Querschnitte der LIPSS in Abschnitt
bereits festgestellt wurde, dass sich die Si-Hochdruckphasen nur in deren stark defor-
mierten Bereichen befinden kdnnen, erfolgte zundchst in diesen Bereichen die Aufnahme von
Beugungsbildern. Dazu wurden LIPSS von sowohl der FIB-Lamelle vom Kraterrand als auch
der FIB-Lamelle aus der Kratermitte untersucht. Abbildung [65h zeigt das Beugungsbild eines
Rippels vom Kraterrand. Der lila Kreis gibt den Netzebenenabstand der {111} Ebenen der
Phase Si-I wieder. Innerhalb dieses Kreises sind drei Reflexe sichtbar, die alle mit einem roten
Kreis markiert wurden. Sie entsprechen Netzebenenabstéinden zwischen 4,4 A und 4,6 A und
stammen somit von Si-Hochdruckphasen, am wahrscheinlichsten von Si-XII oder Si-XIIT (vgl.
Tabelle 5.1]). Abbildung zeigt das Beugungsbild eines Rippels vom Kraterrand, in dem 4
Reflexe auftreten, die nicht der Phase Si-I zugeordnet werden kénnen: Die rot eingekreisten
Reflexe entsprechen einem Netzebenenabstand von 6,3 A, der blau eingekreiste Reflex einem
Netzebenenabstand von 4,8 A und der griin eingekreiste Reflex einem Netzebenenabstand von
3,6 A. Somit befinden sich im untersuchten Probenvolumen die Hochdruckphasen Si-IV und
Si-XIII.

Die in Abbildung 6T prasentierten Raman-Spektren zeigen hauptsichlich die Prasenz der Pha-
sen Si-IIT und Si-XII. Nur in einem kleinen Teil der aufgenommenen Raman-Spektren traten
Raman-Linien der Phasen Si-IV und Si-XIII auf, die zudem in dem mit FIB préparierten Abla-
tionskrater typischerweise nur in dessen Mitte detektiert wurden. Deshalb muss, zumindest fiir
die Lamelle vom Rand des Ablationskraters, auch in diesem Fall davon ausgegangen werden,
dass das kontinuierliche Ionendiinnen wéihrend der FIB-Préparation zu einer signifikanten Er-
warmung der Strukturen gefiihrt hat, so dass eine teilweise Transformation der Phasen Si-II1
und Si-XII in die Phasen Si-IV und Si-XIII stattfand. Weiterhin muss an dieser Stelle erwéhnt
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Abbildung 6.5: Ausgewihlte Beugungsbilder von Rippeln am Rand des Kraters (a) und aus
der Mitte des Ablationskraters (b). In beiden treten Reflexe auf, die den Si-Hochdruckphasen
Si-1V, Si-XII oder Si-XIII zuzuordnen sind.

werden, dass die Auswertung der Beugungsbilder im Fall der LIPSS, verglichen mit jener der
in Abschnitt [5.1] diskutierten Referenzproben, nicht so eindeutig war. Dies lag daran, dass im
deformierten Bereich der LIPSS teilweise groffe Anhdufungen von Stapelfehlern auftraten, die
sogenannte Ubergitterstrukturen bildeten (vgl. AbbildungB.3c). Diese Ubergitterstrukturen er-
zeugen im Beugungsbild zusétzliche Reflexe, wobei deren Netzebenenabstéinde durchaus grofer
als die 3,14 A der {111} Ebenen der Phase Si-I sein kénnen (vgl. [72]). Dies hat zur Folge, dass
sie einerseits Reflexe der Si-Hochdruckphasen iiberlagern kénnen, so dass diese nicht erkannt
werden, andererseits ist es aber auch naheliegend, dass Reflexe von Ubergitterstrukturen nicht
als Reflexe von Si-Hochdruckphasen fehlinterpretiert werden diirfen.

Anschliefsend erfolgte die Visualisierung der rdumlichen Ausdehnung der Si-Hochdruckphasen
aquivalent zu Abschnitt B.I] iiber DF-TEM Abbildungen. Dazu wurde einer der in Abbildung
rot eingekreisten Reflexe im Bereich von 4,4 A bis 4,6 A verwendet, indem im TEM um
diesen Reflex herum eine kleine Objektivblende gesetzt wurde (vgl. Abschnitt B.]). Das Ergeb-
nis dieser Untersuchung ist in Abbildung dargestellt: Abbildung [6.6h zeigt zunéchst eine
VS-TEM Aufnahme eines Rippels vom Kraterrand. Bei der Aufnahme wurde zuséitzlich eine
Objektivblende in den Strahlengang eingebracht, um den Einfluss der ,Hintergrundbeleuch-
tung* wiahrend der Aufnahme zu minimieren. Deren Rand ist in den Ecken von Abbildung [6.6a
zu sehen. Im unteren Teil der VS-TEM Aufnahme ist als dunkler Kontrast die bei der Pripa-
ration deponierte Pt-Schicht zu sehen. Im Rippel selber sind deutlich zwei stark deformierte
Bereiche sichtbar. In Abbildung ist die dazugehorige DF-TEM Aufnahme dargestellt.
Hierbei treten eben in diesen beiden deformierten Bereichen starke Intensitéiten des an den
Netzebenen der Si-Hochdruckphasen gebeugten Elektronenstrahls auf. In anderen Bereiche der
untersuchten Lamelle, z. B. zwischen den einzelnen Rippeln, traten dquivalente Intensititen
nicht auf. Es ist anzumerken, dass obwohl beide Abbildungen #hnliche Kontraste aufweisen,
die Intensititen der zur DF-TEM Abbildung beitragenden Elektronenstrahlen deutlich geringer
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Abbildung 6.6: (a) VS-TEM und (b) DF-TEM Aufnahmen eines Rippels zur Lokalisierung der
Si-Hochdruckphasen (anhand 6,3 A Reflex). Die hellen Intensititen in (b) bestétigen, dass
die Si-Hochdruckphasen nur in den stark deformierten Bereichen der LIPSS auftreten. (c) Die
HTEM-Aufnahme vom Randbereich des Rippels zeigt viele Kristallite mit unterschiedlicher
Orientierung. (d) ist eine Vergroferung des in (c) markierten Bereiches und zeigt, wie anhand
der Absténde der Gitternetzebenen ein ungefihr 10 nmx 10 nm grofer Kristallit der Phase Si-IV
nachgewiesen werden kann. Das dazugehorige Beugungsbild ist in Abbildung gegeben.

waren, so dass die Integrationszeit bei der Aufnahme der DF-TEM Abbildung um den Faktor
10 hoher war als bei der VS-TEM Abbildung.

Zusatzlich erfolgte in dem Bereich, aus dem das Beugungsbild in Abbildung stammt, die
Aufnahme von HTEM-Mikrobildern: Am linken Rand von Abbildung[6.6k ist die Pt-Schicht zu
erkennen, der Rest des Bildes zeigt den stark deformierten Bereich des Rippels. Es sind unter-
schiedlich grofe Korner mit verschiedenen Kristallorientierungen zu erkennen. Abbildung
zeigt eine Vergroferung des in Abbildung [6.6k markierten Bereiches. Dort ist ein ungefihr 10
nm x 10 nm grofser Kristallit zu sehen, dessen Netzebenenabstand zu 6,3 A bestimmte wurde.
Somit konnte die bereits im Beugungsbild in Abbildung nachgewiesene Phase Si-IV auch
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in der dazugehorigen HTEM-Aufnahme lokalisiert werden.

Abschliefsend ist aus Griinden der Vollstéandigkeit zu erwéihnen, dass auch versucht wurde, die
Si-Hochdruckphasen mit EELS-Spektren in den LIPSS nachzuweisen. Dazu wurde eigens eine
dritte Lamelle mittels FIB aus dem Ablationskrater in Abbildung[6.Th prapariert. Leider konn-
ten nach der Praparation auf eine Zieldicke von 60 nm keine Si-Hochdruckphasen nachgewiesen
werden, weder in Beugungsbildern noch mit EELS.

6.2.3 Entstehung von Si-Hochdruckphasen in LIPSS

Die TEM-Untersuchungen zur Struktur der LIPSS haben gezeigt, dass sich die Si-Hochdruck-
phasen nur in den stark deformierten Gebieten bilden. Dieser Fakt unterstiitzt die Vermutung,
dass die Phasentransformation des Siliziums in direktem Zusammenhang mit der Ausbildung
der Oberflichenstrukturen beim wiederholten Beschuss mit fs-Laserpulsen steht. Diese Annah-
me hitte zur Folge, dass sowohl die Laserfluenz als auch die Puls-zu-Puls Riickkopplung eine
entscheidende Rolle bei der Bildung der Si-Hochdruckphasen spielen. Da die laterale und die
vertikale Ausdehnung der Rippeln und der dazwischen befindlichen Graben stark von der lo-
kal agierenden Laserfluenz abhéngt m], sollte in gleichem Mafse die Groke der deformierten
Bereiche und die Présenz der Si-Hochdruckphasen variieren. Interessanterweise konnte dieses
Verhalten bei der Charakterisierung unterschiedlichster Ablationskrater mit Raman-Spektro-
skopie beobachtet werden: Bei der Verwendung niedriger Laserfluenzen entstehen flache LIPSS
mit kaum ausgeprigten Gridben dazwischen. In diesen Strukturen konnten mittels Raman-
Spektroskopie keine Si-Hochdruckphasen nachgewiesen werden. Andererseits fiihren hohe La-
serfluenzen und/oder eine hohe Pulsanzahl zu einer sehr starken Ablation des Si-Materials (vgl.
Abbildung [6.1d), so dass auch in diesem Gebiet keine Hochdruckphasen mehr existieren.
Unter Verwendung der im Rahmen dieser Arbeit prisentierten Ergebnisse haben Smith et al.
ein Modell zur Entstehung der Si-Hochdruckphasen durch fs-Laserpulse vorgeschlagen M]
Ausgangspunkt ihrer Erkldrungen ist die Feststellung, dass die durch die ersten fs-Laserpulse
erzeugten Driicke im Si-Material nicht hoch genug fiir eine Phasentransformation sind. Jedoch
fiihren identische Laserpulse in einem spéteren Stadium der Experimente zur Entstehung von
Si-Hochdruckphasen. Smith et al. folgerten daraus, dass die Phasentransformation durch die
entstehende Oberflichenmorphologie und die damit zusammenhéingenden Ablationsprozesse
erklarbar sein muss M]

Die Energie der Laserpulse wird in Abhéngigkeit derer Intensitdt von den Elektronen iiber
Ein-, Zwei- oder Mehrphotonenprozesse absorbiert. Ist die Intensitdt des Laserpulses hoch ge-
nug, werden nahezu alle Elektronen des Siliziums in das Leitungsband gehoben, so dass kein
Bindungszustand mehr zwischen den Elektronen und den Atomriimpfen besteht. Dieses nicht-
thermische Aufweichen der Bindungen fithrt zum Verlust der Kristallstruktur “ﬁ], was wieder-
um in der Ablation der obersten, stark iiberhitzten Oberflichenschichten resultiert. Das direkt
darunter befindliche Si-Material befindet sich in einem geschmolzenen Zustand M] Durch die
lokal auftretende Verdampfung von geschmolzenem Si-Material entstehen inhomogen verteilte
Vertiefungen “E] In der Zeitspanne bis zum néchsten Laserpuls erfolgt eine Erstarrung des ge-
schmolzenen Si-Material, in Abhéngigkeit von der erzeugten Temperatur und der Abkiihlrate:
Bei niedrigeren Temperaturen hat das Si-Material nicht genug Zeit zur Rekristallisation aus
der Schmelze, so dass es in einem amorphen Zustand verharrt. Ist die Temperatur hingegen
groft genug, so ist die Abkiihlrate niedrig genug um eine Rekristallisation aus der Schmelze zu
erlauben [12].

An den Flanken der Vertiefungen wird durch den gednderten Einfallswinkels des folgenden

75



6.2. Untersuchung von Querschnitten der LIPSS

Laserpulses die Laserfluenz reduziert, so dass die Ablation des Si-Materials primér am Boden
der Vertiefungen stattfindet. Wenn die LIPSS grofer werden, d. h. die Vertiefungen wachsen
bis hin zu den in Abschnitt beschriebenen Lochern, wird das Licht bevorzugt von den in
Einfallsrichtung des Lasers geneigten Oberflichen reflektiert (Seitenwénde) und in die Locher
zwischen den einzelnen Rippeln fokussiert. Dies erhoht in den Lochern zusitzlich die lokale
Laserfluenz, was wiederum die Ablation verstirkt und letztlich die Locher vergrofert (positive
Riickkopplung).

Smith et al. argumentieren, dass wihrend des Beschusses mit fs-Laserpulsen in Reaktion auf die
Ablation der Oberfliche in das Si-Material gerichtete Druckwellen entstehen, wobei der erzeug-
te Druck direkt proportional zur Menge des ablatierten Si-Materials ist ﬂl_ﬂ] Dies bedeutet,
dass wahrend die durchschnittliche Laserfluenz konstant bleibt, die entstehende Oberflichen-
morphologie Bereiche mit verstirkter Laserfluenz erzeugt, aus denen mit wachsender Lochgrofie
immer stirkere Druckwellen entstehen. Diese erreichen ab einer entsprechend starken Ablation
die fiir die Erzeugung der Si-Hochdruckphasen benotigten Driicke. Deshalb konnen im Multi-
schuss-Modus auch mit geringerer Laserfluenz pro Puls hohe Driicke in lokalisierten Bereichen
der Oberflichenstrukturen erzeugt werden Nﬁﬁ] Dies bedeutet aber auch, dass in den defor-
mierten Bereichen der Rippeln hohere Driicke geherrscht haben miissen als in den Ld&chern
dazwischen, da dort keine Si-Hochdruckphasen nachgewiesen wurden.

Die Phasentransformation kann aber auch durch die Bildung von a-Si aus der Phase Si-II durch
vorangegangene Laserpulse unterstiitzt werden. Eine existierende a-Si Matrix reduziert deutlich
die Aktivierungsbarriere fiir die Nukleation der kristallinen Hochdruckphasen “ﬁ] und wiirde
daher die Bildung der Si-Hochdruckphasen durch spétere Laserpulse fordern. Jedoch ist es eher
unwahrscheinlich, dass die Nukleation aus dem a-Si den hauptséchlich agierenden Mechanis-
mus darstellt: Dieser Mechanismus fiihrt zu ausgedehnten, amorphen Bereichen, in denen sich
Hochdruckphasen enthaltende Nanokristalite der Abmessung 1 nm bis 10 nm bilden M] Die
sowohl mit HTEM als auch mit Elektronenbeugung erfolgten, strukturellen Untersuchungen in
dieser Arbeit zeigen aber kein a-Si in den stark deformierten Bereichen der Rippeln. Aufserdem
konnten mit diesen Charakterisierungsmethoden auch keine Nanokristallite im a-Si am Boden
der Locher nachgewiesen werden (vgl. Abbildung [6.3H), so dass der Nukleation aus dem a-Si
nur ein marginaler Beitrag zur Entstehung der Si-Hochdruckphasen beigemessen wird.
Ausgehend von den beschriebenen Mechanismen von Smith et al. ﬂﬂ] muss fiir ein in sich kon-
sistentes Modell aber noch ein weiterer Fakt diskutiert werden: Aus den préisentierten Indentie-
rungsexperimenten ist bekannt, dass bei einem schnellen Druckabbau dem zuvor eingeengten
Si-Material nicht genug Zeit zur Rekristallisation gegeben wird, was in der Bildung von a-Si
resultiert. Da in den deformierten Bereichen der LIPSS kein a-Si nachgewiesen wurde, bedeutet
dies im Umkehrschluss, dass nach der Entstehung der Phase Si-II die Verringerung des lokal
agierenden Druckes relativ langsam ablaufen muss, damit die Phasen Si-XII und Si-IIT entste-
hen konnen. Fiir solch eine langsame Verringerung des Druckes sind u. a. die beiden folgenden
Szenarien vorstellbar:

Im ersten Fall wird angenommen, dass die durch den ersten Laserpuls entstandenen Druckwel-
len permanent zwischen den einzelnen Rippeln reflektiert werden. Die bei den nachfolgenden
Laserpulsen entstehenden Druckwellen wiirden sich dann mit den bereits vorhandenen kon-
struktiv iiberlagern. Dadurch wiirden sich die in der Probe agierenden Spannungsfelder mit
jedem zusétzlichen Laserpuls stetig vergrofern, so dass nach einer gewissen Anzahl von La-
serpulsen der Druck in den Rippeln grof genug zur Erzeugung der Phase Si-II ist. Nach dem
letzten Laserpuls wiirde sich das Spannungsfeld dann ganz allméhlich verringern, so dass das
Si-Material genug Zeit zur Rekristallisation in die Phasen Si-IIT und Si-XII hat. Dieses Szenario
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setzt aber voraus, dass die von einem Laserpuls erzeugten Druckwellen zwecks der konstruktiven
Interferenz eine Halbwertszeit besitzen, die mindestens in der Grofenordnung der Zeit zwischen
zwei aufeinander folgenden Laserpulsen liegt. Gegen dieses Szenario spricht allerdings die Aus-
breitungsgeschwindigkeit der Druckwellen im Si-Material: Die Schallgeschwindigkeit in Silizium
betrigt bei Raumtemperatur 2200 ms~'. Bei einer durchschnittliche Periode der LIPSS vom 2
pm wiirde dies bedeuten, dass die Druckwellen circa 1 ns fiir den Weg vom Ort der Ablation
am Boden des Loches bis zur Mitte des benachbarten Rippels bendtigen. Bei einer Frequenz
des fs-Lasers von 1 kHz miisste die bei der Ablation generierte Druckwelle ungeféihr eine halbe
Million mal an den Grenzflichen der LIPSS reflektiert werden bis der néchste Laserpuls auf
die Probe trifft (bei 100 Hz circa eine halbe Milliarde mal). Es erscheint sehr unwahrscheinlich,
dass eine solch hohe Anzahl an Reflexionen ohne grofteren Energieverlust der Druckwelle mog-
lich ist, wodurch auch eine Interaktion der durch aufeinander folgende Laserpulse generierten
Druckwellen sehr unwahrscheinlich ist.

Ein zweites Szenario geht davon aus, dass, wie bereits beschrieben, ab einer gewissen Lochgrofe
die Druckwellen eines Laserpulses ausreichen, um die Transformation der Si-Phasen zu bedin-
gen. Weiterhin geht dieses Szenario davon aus, dass die Verringerung des lokalen Druckes, und
somit des lokalen Spannungsfeldes, auf einer deutlich groferen Zeitskala als die Pulsdauer ab-
lauft. Dies bedeutet wiederum, dass nach dem initialen Wirken der Druckwelle das im Inneren
der Rippeln erzeugte Si-II durch dufiere, strukturell bedingte Zwéinge an der explosionsartigen
Ausdehnung, die sonst zu a-Si fiihren wiirde, gehindert wird. Aufgrund der stetigen Verteilung
der Energie des fs-Laserpulses iiber dessen Querschnitt ist davon auszugehen, dass die Ablation
des Si-Materials in benachbarten Lochern nahezu gleichzeitig erfolgt. Da zudem der Beschuss
der Si-Oberflichen mit fs-Laserpulsen zu zweidimensional periodischen Strukturen fiihrt, ist es
sehr wahrscheinlich, dass mehrere, aus den benachbarten Lochern stammende und verschieden
Ausbreitungsrichtungen besitzende Druckwellen in den Rippeln aufeinander treffen. Am Treff-
punkt der verschiedenen Druckwellen fiihrt die drastische Druckerhthung zur Transformation
des Si-Materials in die Phase Si-II. An dieser Stelle ist anzumerken, dass bei der Betrachtung
verschiedener Laserpulse winzige temporére Fluktuationen beim Ablationsprozess zu verschie-
denen Treffpunkten der individuellen Druckwellen innerhalb der Rippeln fiihrt, so dass sowohl
die bis zu einem gewissen Maximum stetig steigende Generation der Phasen Si-IIT und Si-XII
mit zunehmender Pulsanzahl als auch die rdumliche Ausdehnung dieser Phasen iiber den inne-
ren Bereich der Rippeln erklirt werden kann.

Wiirden die Druckwellen auf ihrem Hinweg durch das Si-Material dieses nur elastisch Verfor-
men, dann wire zu erwarten, dass sie am gemeinsamen Treffpunkt zuriick gestreut werden und
das Si-Material auf ihrem Riickweg erneut nur elastisch verformen. In diesem Fall wiirde aber
dem Si-Material am Treffpunkt der Druckwellen, welches sich inzwischen in der Phase Si-II
befindet, nach deren Riickstreuung das selbe Volumen zur Verfiigung stehen wie vor der loka-
len Druckerhthung, so dass eine Rekristallisation in die Phase Si-I bzw. eine Amorphisierung
des Si-Materials die Folge wire. Nun muss in die Betrachtung aber einbezogen werden, dass
die bei der Ablation entstandenen Druckwellen sehr energiereich sind und auf ihrem Hinweg
durch das Si-Material dieses plastisch deformieren, am wahrscheinlichsten durch den Einbau
von Versetzungen und Stapelfehlern in den Kristall. Das die Energie der Druckwellen dafiir
ausreicht, ist eindeutig in Abbildung am kristallinen Material unter dem Graben zu sehen,
welches mit Stapelfehlern und Versetzungen durchsetzt ist.

Dies bedeutet, dass die Druckwellen bereits auf deren Hinweg im Si-Material Stapelfehler und
Versetzungen erzeugen, die dann nach der Erzeugung der Phase Si-II als Barriere fiir dessen
explosionsartige Relaxation agieren und zugleich die spéter rekristallisierten Hochdruckphasen
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einzwingen. Da die sich in der Phase Si-II gespeicherte Energie zundchst aber trotzdem grofs
genug ist, um lokal diese Barrieren zu iiberwinden, erfolgt eine kontinuierliche, aber verhéltnis-
méafkig langsame Verringerung des vorherrschenden Spannungsfeldes inklusive der Rekristalli-
sation des Siliziums aus der Phase Si-II. Ein kompletter Abbau der Spannungen ist dabei nicht
zu erwarten, da ab einem gewissen Zeitpunkt die noch zur Verfiigung stehende Energie des
Si-Materials nicht mehr zur Uberwindung der nichsten strukturellen Barriere ausreicht. Diese
im Material verbleibenden Restspannung sorgen dann schlieflich auch dafiir, dass die Phasen
Si-III und Si-XII erhalten bleiben.

An dieser Stelle sind zwei weitere Bemerkungen hinzuzufiigen: Die Entstehung der Kristall-
defekte beginnt wahrscheinlich schon mit den Druckwellen der ersten Laserpulse. d.h. bevor
die Phase Si-IT das erste mal entsteht. Die Angabe einer Schwelle fiir die Laserenergie ist aus
den erfolgten Untersuchungen jedoch nicht mdglich. Parallel dazu findet natiirlich auch der
Abbau der in den komprimierten Strukturen gespeicherten Energie {iber thermische Mechanis-
men statt. Da aber das lokal erhitzte Gebiet im Vergleich zum restlichen Si-Material sehr klein
ist, kann davon ausgegangen werden, dass die Warme sehr schnell in Richtung des restlichen
Substrates dissipiert. Wire dies nicht der Fall und sie wiirde iiber einen ldngeren Zeitraum in
den Strukturen verharren, miisste die weitere Transformation in die Phasen Si-IV, Si-XIII oder
zu a-Si bzw. Si-I erfolgen.

6.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde die Charakterisierung von periodischen Oberflichenstrukturen, die
durch den Beschuss einer Si(100)-Oberfliche mit einem fs-Laser erzeugt wurden, beschrieben.
REM-Abbildungen demonstrierten die Abhéngigkeit der Grofse und der Form der LIPSS von
den gewadhlten Parametern des verwendeten Lasersystems, wie z.B. die Energie pro Laser-
puls oder die Wiederholungsrate. Weiterhin konnte bei den Untersuchungen der strukturierten
Oberflache festgestellt werden, dass am Rand des Ablationskraters, d.h. aufserhalb der LIPSS,
Oberflichenwellungen verschiedenster Orientierung auftreten. Dabei wird aufgrund deren An-
ordnung angenommen, dass bei der Entstehung der Strukturen ein Zusammenhang zwischen
den Oberflichenwellungen und den LIPSS besteht. Sowohl Raman-Spektren als auch HTEM-
Aufnahmen zeigten, dass die Oberflichenwellungen aus a-Si bestehen.

Weiterhin zeigten HTEM-Abbildungen, dass die Oberfliche der LIPSS frei von a-Si ist. Viel-
mehr konnte a-Si nur im Bereich der Flanken der LIPSS oder am Boden der Grében zwischen
den einzelnen LIPSS gefunden werden. Da die elektronenmikroskopischen Charakterisierungen
eine groke Regelmifigkeit der Strukturen beim Ubergang von den LIPSS zu den Oberflichen-
wellungen zeigten, scheint die Amorphisierung des kristallinen Siliziums eine tragende Rolle im
Entstehungsprozess der LIPSS zu haben.

TEM-Abbildungen von Querschnitten zeigten stark deformierte Bereiche innerhalb der LIPSS,
wobei Korngrenzen, Zwillinge, Stapelfehler und Versetzungen in grofser Hiufung auftraten.
Stapelfehler und Versetzungen wurden zudem am Boden der Grében zwischen den LIPSS ge-
funden. Innerhalb der deformierten Bereiche traten Si-Hochdruckphasen auf: Wihrend durch
Raman-Spektroskopie aufgrund deren limitierter Ortsauflosung nur die Présenz der Phasen Si-
ITT und Si-XII im Ablationskrater nachgewiesen werden konnte, zeigten DF-TEM Aufnahmen
deutlich, dass diese nur in den stark deformierten Bereichen zu finden sind. Das Auftreten von
Si-Hochdruckphasen ist ein eindeutiger Beleg dafiir, dass wiahrend der Entstehung der LIPSS
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enorme Krifte und Driicke auf das Silizium einwirken. Weiterhin wurde in diesem Kapitel ein
Mechanismus présentiert und diskutiert, der fiir die Entstehung der Si-Hochdruckphasen durch
die fs-Laserpulse verantwortlich sein kann.

Die prisentierten elektronenmikroskopischen Untersuchungen zeigten zudem, dass eine be-
trichtliche Puls-zu-Puls Riickkopplung bei der selbstorganisierten Ausbildung der Strukturen
durch den wiederholten fs-Laserbeschuss vorhanden ist. Diese wird auf eine langlebige Per-
turbation zuriickgefiihrt, die nur langsam zum Rand des bestrahlten Bereiches hin abklingt.
Vielmehr kann auch aufserhalb des Kraters eine strukturelle Modifikation des Siliziums festge-
stellt werden, was die Idee der Ausbreitung der Stérung des Gleichgewichtszustandes aus dem
bestrahlten Gebiet heraus bestétigt.
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7 Lichtinduzierte Festphasenkristallisation
von diinnen a-Si Schichten

In den bisherigen Kapiteln dieser Arbeit wurden Methoden vorgestellt, mit denen Si-Hoch-
druckphasen aus herkémmlichem c-Si (folgend ist damit in der Phase Si-I kristallisiertes Si-
lizium gemeint) erzeugt werden konnen. Verschiedene Autoren haben gezeigt, dass unter be-
stimmten Bedingungen auch in a-Si die Entstehung von Si-Hochdruckphasen méglich ist, z.B.
nach der Nanoindentierung von relaxiertem bzw. ionenimplantiertem a-Si @, @a@] In die-
sen Experimenten erfolgte die Phasentransformation durch den mechanisch erzeugten Druck
des Indenters. Mchedlidze et al. berichteten iiber die Untersuchung von a-Si/SiO-Multiquan-
tentopfsystemen (MQW), die auf Quarzsubstraten abgeschieden wurden ,ﬂ] Nach deren
Tempern in einem Schmelzofen wurden im Si-Material neben kleinen, kristallinen Kérnern auch
die Phasen Si-ITT und Si-XII nachgewiesen. Einen anderen Kristallisationmechanismus zeigt die
Methode der lichtinduzierten Festphasenkristallisation (LISPC) ﬂa, @] Bei deren Anwendung
auf a-Si/SiO2-MQW entstanden ebenfalls Kristallite der Phase Si-III ﬂ] Im Gegensatz zur
traditionellen Laserkristallisation, die auf dem Schmelzen des a-Si durch intensive Laserbe-
strahlung mit anschliefender Kristallisation aus der Schmelze beruht M], beinhaltet die
LISPC eine schnelle, selbstorganisierte Festphasenkristallisation ﬂa, |. Diese Methode basiert
auf den unterschiedlichen Absorptionskoeffizienten von c-Si und a-Si im Wellenléngenbereich
zwischen 450 nm und 550 nm. Da die fiir die LISPC optimale Lichtwellenlinge mit der Wel-
lenlénge, bei der die maximale Differenz in der Lichtabsorption zwischen c-Si und a-Si erhalten
wird, iibereinstimmt, konnte ein erstes Modell fiir die LISPC formuliert werden ﬂﬂ] Die selekti-
ve Absorption des Lichtes fiihrt zur Erwdrmung und somit zur Expansion des a-Si. Dies bewirkt
eine Erh6hung des Druckes, welche zur a-Si — ¢-Si Umwandlung bei einer bestimmten Leistung
des verwendeten cw-Lasers (continuous wave) fithrt. Nach der Transformation wird das MQW
fiir das Laserlicht transparenter, was zu einer Verringerung der Lichtabsorption fiihrt, so dass
ein weiteres Erhitzen verhindert wird und ein Schmelzen des Siliziums nicht stattfindet. Die
niedrigen Leistungsdichten der Beleuchtung, die fiir die gesamte a-Si — ¢-Si Umwandlung notig
sind, weisen auf eine Festphasenkristallisation (SPC) hin. Da die Erwdrmung durch den Laser
sehr schnell stabil ist, ist die a-Si — c¢-Si Umwandlung innerhalb weniger ms beendet, wobei
nur eine lokale Erwirmung des Systems auftritt. Diese Annahme wird durch die Abwesenheit
einer Prozessabhingigkeit fiir Beleuchtungsdauern tyag > 1 s bestétigt.

Letztlich wurde aber auch festgestellt, dass weitere Untersuchungen nétig sind, um einen quanti-
tativen Mechanismus fiir die a-Si — ¢-Si Umwandlung in Si/SiO2-MQW vorschlagen zu kénnen.
Ein Nebenaspekt dieser Charakterisierungen ist die bereits in der Einleitung aufgetretene Frage,
ob die Entstehung der Si-Hochdruckphasen ein physikalischer Effekt der LISPC ist oder ledig-
lich durch die strukturelle Anordnung der alternierenden a-Si/SiOy-Schichten bedingt wird.
Wenn Ersteres der Fall wire, dann kénnte die LISPC fiir die Generation gréferer Volumen von
Si-Hochdruckphasen eingesetzt werden und wire nicht auf wenige Nanometer dicke Si-Filme
beschrénkt. Deshalb wurde im Rahmen dieser Arbeit versucht, eine 60 nm dicke a-Si Schicht,
die zwischen zwei SiO9 Schichten eingebettet ist, iiber den Prozess der LISPC zu kristallisieren.
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7.1. Kristallisation der a-Si/SiO2-Modellsysteme

Aus technologischer Sicht, d.h. fiir eine eventuelle Anwendung in der Mikroelektronik oder der
Photovoltaik, ist dabei das iibergeordnete Ziel, moglichst grofse, einkristalline Si-Kérner mit
einer geringen Dichte an Gitterdefekten herzustellen. Dementgegen steht das Auftreten von Si-
Hochdruckphasen, die in diesem Zusammenhang als die Funktion des Bauteils stérende Defekte
agieren.

Im folgenden Kapitel werden nun die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersuchun-
gen an in SiOy eingebetteten a-Si Schichten dargestellt. Die Schichtsysteme wurden dabei auf
fiir das sichtbare Licht transparente Substrate (Glas, Saphir) abgeschieden und zunéchst mit
Raman-Spektroskopie charakterisiert.

7.1 Kiristallisation der a-Si/SiO,-Modellsysteme

Die bisher publizierten Untersuchungen zur LISPC erfolgten priméar mittels Raman-Spektro-
skopie. Diese Methode bringt jedoch zwei Nachteile hinsichtlich der Strukturaufklarung auf
der Nanometerskale mit sich: zum einen hat das optische System, mit dem das Raman-Si-
gnal detektiert wird, eine begrenzte laterale Auflésung. Zum anderen sind mit dieser Methode
ortsaufgeloste Untersuchungen der Querschnitte von Schichtsystemen mit Dicken kleiner als
100 nm nicht mdglich. Daher wurden elektronenmikroskopische Untersuchungen mit dem Ziel
der Strukturaufklirung auf der Nanometerskale durchgefiihrt: von Interesse war dabei, wie
die Kristallisation der abgeschiedenen a-Si Schicht in Abhéngigkeit von der Leistung des ver-
wendeten Lasers Prag und dem verwendeten Substrat erfolgt. Die elektronenmikroskopischen
Untersuchungen sollen dabei einen wichtigen Beitrag sowohl zum Verstdndnis der ablaufenden
Prozesse wiahrend der LISPC als auch zu technologischen Fragen wie der richtigen Wahl der
Kristallisationsparameter liefern.

Fiir die (S)TEM-Untersuchungen wurden zwei verschiedene a-Si/SiO2-Modellsysteme herge-
stellt: Ersteres, in Abbildung [[1] links dargestellt, besteht aus einem Substrat aus a-Quarz,
auf das zunéchst eine 5 nm dicke SiOs-Schicht abgeschieden wurde um an allen Stellen des
Substrates gleiche Bedingungen fiir die folgenden Abscheidungsprozesse zu garantieren. An-
schliefsend wurde eine Schicht a-Si mit einer nominellen Dicke von 60 nm abgeschieden. Am
Ende erfolgte die Deponierung einer etwa 120 nm Dicke SiO9-Schicht um das a-Si vor der Oxi-
dation wihrend des Laserbeschusses zu schiitzen. Dieses einfache Modellsystem wurde gewéhlt,
um die Abhéngigkeit der bei der Kristallisation entstehenden Strukturen von der gewihlten
Leistung des cw-Lasers zu untersuchen. Das zweite Modellsystem, in Abbildung [ZI] rechts
dargestellt, besteht aus einem Saphirsubstrat, auf dem alternierend a-Si und SiOs-Schichten
abgeschieden wurden. Dieses Modellsystem wurde gew#hlt, um die LISPC einerseits an einem
Substrat mit stark verschiedenen thermischen Eigenschaften anzuwenden und andererseits um
die erzielten Ergebnisse mit der Kristallisation von a-Si/SiOs MQW-Strukturen auf Kieselglas-
substraten fused silica zu vergleichen ﬂa, ]

Zur Herstellung der in Abbildung [71] dargestellten a-Si/SiO2 Modellsysteme wurde die Remote
plasma enhanced chemical vapor deposition (RPECVD) verwendet. Die folgend beschriebene
Schichtabscheidung erfolgte am Institut fiir Halbleitertechnologie der RWTH Aachen, wobei
tiefer gehende Details Nﬁﬂ] zu entnehmen sind. Zunéchst wurden die kommerziell erhéltlichen
Substrate in 10 x 10 mm? Stiicke gesiigt und gereinigt. Es folgten die Einschleusung in den
RPECVD-Reaktor sowie die anschliefsende Abscheidung des intrinsischen a-Si bzw. des SiOs.
Die Abscheidung erfolgte bei einer Temperatur von 250 °C unter der kontrollierten Zugabe
von Sauerstoff und Silan. Es ist anzumerken, dass bei der Abscheidung mittels RPECVD von
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Abbildung 7.1: Schematischer Aufbau der a-Si/SiO,-Schichtstapel auf Quarzsubstrat (links)
und Saphirsubstrat (rechts)

sowohl a-Si als auch SiO, Wasserstoff in die abgeschiedenen Schichten eingelagert wird. Ein
typischer Wert fiir den Wasserstoffanteil in a-Si ist 10...15 at%. Die Wasserstoffatome bilden
dabei im Allgemeinen Si-H und Si-Hy Komplexe oder sie werden an internen Oberflichen (z.B.
Leerstellen) gebunden m, 168, ] Auf die selbe Art und Weise wird in SiOy 2...9 at%
Wasserstoff in Form von Si-OH oder Si(OH),, Komplexen eingebaut “ﬂ, @]

Die Kristallisation der Modellsysteme wurde in einem néchsten Schritt am ITHP/BTU Joint-
Lab der Brandenburgischen TU Cottbus durchgefiihrt. Diese erfolgte an Luft ohne eine externe
Temperaturkontrolle. Die Oberfliche der Proben wurde mit der Strahlung eines frequenzverdop-
pelten ND:YVO, cw-Lasers mit verschiedenen Laserleistungen P ag bis zu 240 mW beleuchtet.
Der Laserstrahl wurde mit Hilfe einer Objektivlinse (100x) eines optischen Mikroskops auf einen
Bereich von ca. 1 ym? fokussiert. Die Laserleistung wurde direkt an der Probe bestimmt. Die
kontrollierte Bewegung der Probe (Rastern) erlaubte den Laserbeschuss einer 20 x 20 pum?
grofien Fliche unter Beibehaltung der jeweiligen Beleuchtungsbedingungen. Das Rastern der
Probe erfolgte in 1 pm Schritten mit einer Geschwindigkeit von ~ 1 ums~!. Beim Vergleich
mit @] entspricht diese Rastergeschwindigkeit den quasistatischen Bedingungen. Der Grund
fiir die Bestrahlung von 20x20 um? Flichen war die Erzeugung grofer kristalliner Bereiche
um fiir die anschlieffende Zielpriparation mittels FIB ausreichend kristallisiertes Material zur
Verfiigung zu haben.

Wie bereits in Abschnitt B3] beschrieben wurde, erlaubt Raman-Spektroskopie die Detektion
verschiedenster Si-Phasen wie z.B. a-Si, Si-I, nanokristallinem Silizium (nc-Si) oder Si-Hoch-
druckphasen. Weiterhin ist es moglich, durch die Halbwertsbreite und die spektrale Position des
nc-Si Peaks eine Abschétzung iiber die mittlere Kristallitgrofe als auch iiber Verspannungen im
System zu treffen @] Zudem spiegelt das Verhéltnis der integralen Intensitdten der Raman-
Signale der vorhandenen Si-Phasen ungeféhr deren Massenanteil im System wieder “ﬂ] So-
mit kann der Anteil des gesamten kristallinen Siliziums im betrachteten Materialsystem durch
folgende Formeln abgeschétzt werden:

Lot = Io—si+ Ine—si+ le—gi+ .. (71)
Ine_si+1I.—gi+ ...
FC’R _ nc Sz‘{'I ce—Si t+ (72)
tot

Die in Abbildung [[I] dargestellten Modellsysteme wurden am IHP/BTU JointLab vor und
nach dem Laserbeschuss mit Raman-Spektroskopie charakterisiert. Die Aufnahme der Raman-
Spektren (spektrale Auflésung: 0,05 cm™!) erfolgte mit einem Dilor XY Raman-Spektrometer,
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Abbildung 7.2: Raman-Spektrum der kristallisierten Schicht nach der LISPC unter optimalen
Beleuchtungsbedingungen. Zum Vergleich ist ebenfalls ein Raman-Spektrum der c-Si Referenz
dargestellt.

das mit einem freugenzverdoppeltem ND:YVO, cw-Laser (A = 532 nm) ausgeriistet ist. Der
Laserstrahl wurde wie bei der Kristallisation auf einen Bereich der Gréfe ~ 1 pum? fokussiert.
Die Raman-Spektren wurden mit einer typischen Integrationszeit von 50 s aufgenommen. Die-
se lange Integration war notig, da der Laser mit geringer Intensitét betrieben wurde, um ein
Autheizen der Proben zu vermeiden.

Anhand umfangreicher Raman-Charakterisierungen an Teststrukturen mit dem gleichen Schicht-
aufbau wie das Modellsystem auf der linken Seite in Abbildung [Z1] konnten die optimalen
Prozessparameter fiir die LISPC (Lichtfluss, Pras) bestimmt werden. Basierend auf der in
Gleichung beschriebenen Methode wurde die optimale Laserleistung Popr, d.h. die Py g,
bei der Fcr im Raman-Spektrum maximal ist, fiir dieses Modellsystem zu 105 mW bestimmt.
Dies entspricht einer Laserflussdichte von ungefihr 10,5 MW /cm?, wobei die erzielten Resul-
tate nachfolgend auf die gemessene Laserleistung bezogen werden. In Abbildung ist ein
typisches Raman-Spektrum der kristallisierten Si-Schicht nach Verwendung von Popr zusam-
men mit einem Raman-Spektrum der c¢-Si Referenz (herkommlicher Si-Wafer) dargestellt. Es
ist zu beachten, dass Peaks, die durch das Quarzglasssubstrat verursacht werden, bereits durch
Subtraktion eines entsprechenden Referenzspektrums entfernt wurden. Die Abschitzung des
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Tabelle 7.1: Ubersicht der bei der LISPC verwendeten Proben.

| Probe | Ppas (mW) | Pras/Popr | Inesi | Fcr |

S3 42 0,4 0,067 | ~ 0,30
S4 54 0,52 0,984 | 0,713
S5 63 0,6 1,064 | 0,846
S6 84 0,8 1,846 | 0,043
S1 105 1 2,15 | 0,966
52 105 1 2,396 | 0,961
S7 134 1,28 1,676 | 0,96

S8 150 1,42 0,528 | 0,011

Anteils des ¢-Si ergibt Fcr > 97 %. Das Raman-Spektrum des kristallisierten Bereiches zeigt
eine winzige Schulter auf der linken Seite des scharfen nc-Si Peaks. Diese kann als Intensitét
vom restlichem a-Si oder von SiO, (x<2), welches wihrend der Kristallisation gebildet worden
sein kann ([71] und Referenzen darin), gedeutet werden. Die erhaltene Fcg ist viel grofer als
bei vergleichbaren, in einem Schmelzofen kristallisierten Strukturen berichtet wurde (Fer ~
74% in [70]). Weiterhin ist aus dem Vergleich der Peakpositionen in den Raman-Spektren der
kristallisierten Schicht und der c-Si Referenz eine Abschitzung fiir die Grofe der mechanischen
Verspannung in den Strukturen zu 650 MPa moglich (Details zur Abschidtzungsprozedur in
[172]). Diese ist somit in den iiber die LISPC kristallisierten Strukturen viel geringer als in den
Strukturen nach dem Tempern im Schmelzofen (~ 5 GPa, [70]).

Da das Ziel der (S)TEM-Experimente in der Untersuchung der Abhéngigkeit der Struktur der
kristallisierten Bereiche von der Laserleistung bestand, wurden insgesamt acht verschiedene
Proben kristallisiert, wobei die verwendete Pyag zwischen 42 mW (0,4 x Popr) und ca. 150
mW (1,42 x Popr) variierte. Eine Ubersicht iiber die hergestellten Proben mit dem Quarz-
substrat ist in Tabelle [[.1] gegeben. In dieser Tabelle sind zudem die in den Raman-Spektren
ermittelten, absoluten Intensitdten (I,c.si) der jeweils kristallisierten Schicht und die daraus
ermittelten Werte fiir For dargestellt. Die Abhéngigkeit der ermittelten Fogr von der verwen-
deten P ag ist vergleichbar mit den Resultaten bei der Kristallisation von Si/SiO2 MQW unter
LISPC Bedingungen. Diese zeigen ebenso fiir den Fall Py ag > Popr eine Verringerung der Fer
und eine Vergroferung in der mechanischen Verspannung des kristallisierten Si-Materials [162].
Jedoch konnten in allen nach der LISPC aufgenommenen Raman-Spektren keine Signale von
Si-Hochdruckphasen detektiert werden. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass eine starke
lokale Begrenzung der a-Si Schicht notig ist, um die erforderlichen Driicke bei der Kristallisa-
tion des Si-Materials zu erzeugen. Dies bedeutet, dass eine Schichtdicke des a-Si von 60 nm zu
grof ist fiir die Entstehung von Si-Hochdruckphasen.

7.2 Kristallisation in Abhdngigkeit von der Laserleistung

Als ein Teil der Probenpraparation fiir die (S)TEM-Analysen wurden nach erfolgter LISPC
die Oberflichen der Proben mit Rasterkraftmikroskopie (AFM) und REM abgebildet. Die mit
dem Gerat Nano-R der Firma Pacific Nanotechnology (verwendet im tapping mode) erhaltenen
AFM-Resultate sind vergleichbar mit denen in [173] und sie bestétigen die dort présentierten
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Abbildung 7.3: (a) AFM- und (b) REM-Aufnahme der Probe S1 nach der Laserbestrahlung mit
einer Pr,ag von 105 mW. Das weifse Rechteck in der REM-Aufnahme markiert die ungefahre
Position der priparierten FIB-Lamelle. Das bestrahlte Gebiet ist von einer Korona umgeben,
die am leicht dunkleren Kontrast erkennbar ist.

Ergebnisse. Eine Ubersicht iiber die typische Grofe der kristallisierten Bereiche ist in Abbildung
[C3] am Beispiel der Probe S1 (Ppas = Popr) gegeben. In diesem Fall zeigen sich periodische
Oberflichenstrukturen, wobei sowohl Form als auch Position der Strukturen das Rastern des
Laserstrahls iiber das 20 x 20 um? Probengebiet widerspiegeln. Das Auftreten der periodischen
Strukturen kann auf den Rasterprozess zuriickgefiihrt werden, da die Zeit fiir die LISPC (~ 10
us) sehr viel kleiner ist als die bendtigte Zeit fiir einen Rasterschritt (1 s). Die AFM-Aufnahme
in Abbildung [7.3h zeigt, dass das gesamte bestrahlte Gebiet tiefer liegt als die urspriingliche
Oberfliche des Si-Wafers. Dies konnte durch die Reduzierung des Volumens des a-Si wihrend
der Kristallisation verursacht sein. Die Ausprigung der Oberflichenstrukturen variiert jedoch
mit der Wahl der Laserleistung. So zeigen die Proben S3 und S4 keine Modifikationen der
Oberfléche. Die Proben S4 und S5 zeigen hingegen zu Abbildung [7.3] vergleichbare Oberflé-
chenstrukturen, die jedoch in sowohl ihrer vertikalen als auch ihrer horizontalen Ausdehnung
kleiner waren. Die Proben S7 und S8 zeigten im Vergleich zur Probe S1 grofere Oberflichenmo-
difikationen, die zudem iiber die urspriingliche Oberfliche herausragen. Dies kann entsprechend
| nur mit einer zumindest teilweisen Oxidation des deponierten a-Si erkliart werden.

Abbildung [[.3b zeigt eine REM-Aufnahme der Probe S1, die die Oberflachenstrukturen ver-
gleichbar zur AFM-Aufnahme in Abbildung [[.3h wiedergibt. Jedoch weist in der REM-Auf-
nahme der Bereich direkt um das kristallisierte Gebiet einen leicht dunkleren Kontrast auf als
die weiter entfernten Bereiche. Dieser kreisrunde Bereich ist in Abbildung [Z.3b mit einer gestri-
chelten Linie markiert. Die Ursache fiir den dunkleren Kontrast liegt in der Verédnderung der
physikalischen Eigenschaften (Wasserstoffkonzentration, Stochiometrie) der Probe in diesem
Bereich, die durch einen lateralen Warmetransfer aus dem bestrahlten Gebiet entsteht. Ein
vergleichbares Phédnomen konnte in @] als heller Ring um das prozessierte Gebiet beobachtet
werden.

Weiterhin zeigen die Untersuchungen der Probenoberfliche, dass bei Verwendung der optima-
len Kristallisationsbedingungen keine Ablation von Si-Material auftrat. Vielmehr deuten die
Untersuchungen mittels Raman-Spektroskopie, AFM und REM an, dass die Ablation des Ma-
terials erst bei Pras= 1,5xPopt beginnt. Dieses Ergebnis wurde auch in @] erzielt.

Im Anschluss an die Charakterisierungen der Oberflichen wurden elektronentransparente Quer-
schnitte der Proben fiir die (S)TEM-Untersuchungen mittels FIB am Fraunhofer IWM in Halle
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Abbildung 7.4: (S)TEM-Abbildungen von Querschnitten der Probe S3, die mit einer Laser-
leistung von 42 mW bestrahlt wurde. (a) und (b) zeigen HF-STEM Ubersichtaufnahmen des
Schichtsystems, wihrend (¢) und (d) HTEM-Aufnahmen des amorphen bzw. nanokristallinen
Teiles der a-Si Schicht zeigen. Die eingelassenen Beugungsbilder verdeutlichen die Struktur der
a-Si Schicht nach der Kristallisation.

pripariert. Die Position, von der die jeweiligen Lamellen extrahiert wurden, ist in der REM-Auf-
nahme in Abbildung [Z.3b angedeutet. Die Préparation entlang der Diagonalen des bestrahlten
Gebietes wurde gewihlt, um eventuell auftretende Erhebungen und Senken der Probenoberfla-
che im Querschnitt abzubilden. Mit Ausnahme der Proben S2 und S7 wurden von allen Proben
Querschnitte préipariert, so dass fiir die Untersuchung der Abh#ngigkeit der Kristallisation von
der Laserleistung insgesamt sechs Proben zur Verfiigung standen.

Bei der Probe S3 wurden die deponierten Strukturen mit einer Laserleistung von 42 mW be-
strahlt. Abbildung [[4h zeigt einen Ausschnitt des préparierten Querschnitts. Im oberen Teil
der HF-STEM Abbildung ist als nahezu schwarzer Streifen die bei der Priparation deponierte
Pt-Schicht zu sehen. Durch den starken Kontrastunterschied hebt sie sich deutlich von den
Si/SiOg-Strukturen ab. Danach folgen die SiOy-Deckschicht, mit einem dunkleren Kontrast die
a-Si Schicht und letztlich das SiOs-Substrat. Es kann in den (S)TEM-Untersuchungen leider
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nicht zwischen dem SiOs-Substrat und der darauf abgeschiedenen, 5 nm dicken SiOs-Schicht
unterschieden werden, da diese in den aufgenommenen Bildern keinerlei Kontrastunterschiede
zeigen. Die Grenzflache zwischen dem abgeschiedenen Platin und der SiOs-Deckschicht ist pla-
nar und wurde durch die Laserbestrahlung nicht modifiziert.

Interessant ist aber, dass es in der a-Si Schicht periodisch wiederkehrende Kontrastvariationen
gibt. Deshalb ist in Abbildung [T4b ein Ausschnitt aus Abbildung [[.4h dargestellt. In dieser
Vergroferung ist deutlich zu erkennen, dass in Teilen der a-Si Schicht eine Transformation
der Struktur stattgefunden hat. In Abbildung [[.4k ist eine HTEM-Aufnahme des mittleren
Bereiches in Abbildung [[4b dargestellt, in der die a-Si Schicht weiterhin amorph erscheint.
Zur Bestatigung ist im oberen linken Teil von Abbildung [[4k ein Beugungsbild dieses Berei-
ches eingefiigt, welches eine fiir amorphe Strukturen typische Charakteristik aufweist ﬂﬁ] Die
a-Si Schicht ist zudem durch ihren dunkleren Kontrast von den umgebenden SiOz-Schichten
abgrenzbar. Abbildung [[4d zeigt eine HTEM-Aufnahme vom Randbereich der a-Si Schicht
in Abbildung [T4b. In diesem Bereich sind deutlich Kristallite erkennbar, die in amorphen Si-
Strukturen eingebettet sind. Diese wurden teilweise mit weifen Kreisen fiir eine bessere Sicht-
barkeit markiert. Die Kristallite weisen Durchmessern zwischen 3 nm und 15 nm auf. Zur
Bestitigung erfolgte erneut die Aufnahme eines Beugungsbildes, dass als Einsatz in Abbildung
[[44 dargestellt ist. In diesem Beugungsbild treten einzelne Beugungsreflexe auf, die auf dqui-
distanten Kreisen um den Nullreflex angeordnet sind. Solch ein Beugungsbild ist typisch fiir
nanokristalline Materialien @]

Abbildung [[4b zeigt aber noch weitere Details: Zum einen konnte die Dicke der SiOs-Deck-
schicht zu ca. 110 nm bestimmt werden, was nahezu mit der nominellen Dicke der abgeschie-
denen Schicht (120 nm) iibereinstimmt. Zum anderen konnte die Dicke der teilkristallinen a-Si
Schicht zu 60 nm bestimmt werden. Auferdem weisen die Grenzen zwischen den nanokris-
tallinen und den amorphen Bereichen der a-Si Schicht einen iiberraschenden Verlauf auf. Die
horizontale Ausdehnung ist an der Grenzfliche zur SiOs-Deckschicht grofer als an der Grenz-
flache zum SiOs-Substrat. Eine mogliche Interpretation dieses Verlaufes wird in Abschnitt
[7.4] diskutiert. Bei der Probe S4 wurde Pyag auf 54 mW erhoht. Abbildung [.5h zeigt eine
HF-STEM Abbildung des préparierten Querschnitts der Probe. Im oberen Teil ist erneut als
dunkler Streifen die Pt-Schicht zu sehen. Darunter befindet sich die SiOs-Deckschicht, die bei
dieser Probe aber nur noch eine Dicke von 100 nm aufweist. Die deponierte a-Si Schicht hat
eine Dicke von 60 nm und kann in zwei Bereiche unterteilt werden, wobei jedoch keiner davon
mehr einen amorphen Charakter aufweist. Der grofere Bereich (Abbildung Mitte) besteht
aus Si-Nanokristalliten, die vergleichbar mit denen in Abbildung [[4d sind. Der kleinere Be-
reich ist polykristallin, d. h. er besteht aus Si-Kérnern mit lateralen Ausdehnungen von bis zu
90 nm. Die einzelnen Korner sind durch Korngrenzen voneinander getrennt, die in Abbildung
in der Si-Schicht als vertikal oder horizontal verlaufende, dunkle Linien erkennbar sind.
Anzumerken ist, dass die Grenzfliche zwischen der Platin- und der SiOs-Deckschicht kleinere
Unebenheiten aufweist.

Abbildung zeigt den Querschnitt der Probe S5, bei der Prag auf 63 mW erhéht wurde.
Im Vergleich zu Abbildung [7.5h sind hier die polykristallinen Bereiche deutlich gréfer als die
Bereiche mit den Si-Nanokristalliten. Zudem sind Si-Korner mit lateralen Ausdehnungen von
bis zu 400 nm vorhanden. Abbildung [T.5k zeigt die HTEM-Aufnahme eines solchen Korns, wel-
ches aus grofen Bereichen mit hoher Kristallinitéit, die durch Stapelfehler unterbrochen sind,
besteht. Als Einsatz ist das dazu gehorige Beugungsbild dargestellt. Der fiir amorphe Materia-
lien typische Ring entsteht durch das umgebende SiOs, da der Durchmesser der verwendeten
Feinbereichsblende grofer als die untersuchten Koérner war. Eine HTEM-Aufnahme aus dem
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Abbildung 7.5: HF-STEM Abbildungen von Querschnitten der Proben (a) S4 und (b) S5, die
mit einer Laserleistung von 54 mW bzw. 63 mW bestrahlt wurden. (¢) HTEM-Aufnahme ei-
nes Si-Kornes, in dem Gitterdefekte sichtbar sind. (d) HTEM-Aufnahme mit dazugehorigem
Beugungsbild des nanokristallinen Bereiches der kristallisierten Schicht.

Bereich der restlichen Nanokristallite ist in Abbildung dargestellt. Im Vergleich zu Ab-
bildung [T4H sind die Kristallite hier mit lateralen Ausdehnungen von bis zu 20 nm deutlich
grofer. Weiterhin zeigt Abbildung [(.5b, dass die Dicke der SiOs-Deckschicht auf 90 nm abge-
nommen hat. Zudem weisen sowohl die kristallisierte a-Si Schicht als auch die SiO5-Deckschicht
leichte Variationen ihrer Dicke bis hin zu einer wellenartigen Form auf.

Die bereits durch Raman-Spektroskopie festgestellte, kontinuierliche Zunahme von Fgr im
Schichtsystem bei Erhohung der Ppag konnte anhand der (S)TEM-Untersuchungen der Quer-
schnitte visuell bestétigt und gedeutet werden. Da die Probe S6 vergleichbare Ergebnisse wie die
Probe S1 zeigt, wird auf eine ndhere Beschreibung dieser verzichtet. Die Probe S1 wurde mit ei-
ner Py,ag von 105 mW bestrahlt. In den Abbildungen [7.6h und sind HF-STEM Aufnahmen
von verschiedenen Bereichen der préparierten Lamelle dargestellt. Die deponierten Pt-Schich-
ten sind als dunkle, kornige Strukturen im oberen Teil des jeweiligen Bildes sichtbar. Beide
Aufnahmen zeigen das Quarzsubstrat im unteren Teil, dariiber ist die kristallisierte Si-Schicht
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Abbildung 7.6: (S)TEM-Abbildungen von Querschnitten der Probe S1, die unter optimalen Be-
leuchtungsbedingungen kristallisiert wurde. (a) und (b) zeigen HF-STEM Ubersichtaufnahmen
des Schichtsystems, wihrend (c) eine HTEM-Aufnahme eines grofen Si-Korns zeigt. EELS-
Spektren von diesem Korn und den es umgebenden SiOg-Schichten sind in (d) dargestellt.

sichtbar. Als ein Ergebnis des Laserbeschusses unter den optimalen LISPC-Bedingungen zeigt
diese Schicht eine starke Variation ihrer Dicke, die mit einer periodischen Wellung einhergeht.
Die SiOs-Deckschicht zeigt ebenfalls starke Variationen ihrer Dicke, die jedoch gegensétzlich
zu denen der Si-Schicht verlaufen. Die Oberfliche des Schichtsystems, d. h. die Grenzfliche
zwischen der SiOs-Deckschicht und der ersten Pt-Schicht, ist ebenfalls gewellt, was die Ergeb-
nisse aus den Oberflichenuntersuchungen mit REM und AFM (vgl. Abbildung [73]) bestétigt.
Im Detail variiert die Dicke der SiOs-Deckschicht zwischen 20 nm und 60 nm, was deutlich
geringer ist als vom nominellen Wert erwartet. Die Dicke der Si-Schicht variiert zwischen 35
nm und 70 nm. Interessanterweise passt aber die Periode der Verwellung der Oberfliche des
gesamten Schichtsystems nicht zur Periode der Wellung der Si-Schicht nach der Kristallisation,
d. h. die Positionen der Aufwolbungen der Oberfliche des gesamten Schichtsystems korrelieren
nicht mit den Positionen, an denen die kristallisierte Si-Schicht ihre maximale oder minimale
Dicke aufweist.

HTEM-Aufnahmen der Probe S1 zeigen, dass aufgrund der LISPC die urspriingliche a-Si
Schicht nahezu vollstédndig in grofe Korner aus c-Si umgewandelt wurde. Dies bestéitigt den
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durch Raman-Spektroskopie ermittelten Wert fiir Fcr von ca. 97 %. Die Abbildungen [T.6h
und zeigen aber auch verschiedene kleinere Korner, welche anhand ihrer senkrecht durch
die kristallisierte Schicht verlaufenden Korngrenzen gut unterscheidbar sind. Diese kleineren
Kérner treten typischerweise in den Bereichen auf, in denen die kristallisierte Si-Schicht am
diinnsten ist. Aufgrund der Kontrastvariationen in den kleineren Kornern in Abbildung [.6h
ist fiir diese eine hohere Dichte an Gitterdefekten anzunehmen. Diese Vermutung konnte in wei-
teren HTEM-Aufnahmen dieser Bereiche bestitigt werden. Da die Abnahme der Dicke der Si-
Schicht und die Zunahme der Gitterdefekte miteinander korrelieren, ist zu vermuten, dass die
Bedingungen fiir den Kristallisationsprozess in diesen Bereichen anders waren als in den dicken
Bereichen des kristallisierten Siliziums. Fiir diese Variation der Bedingungen konnen verschie-
dene Griinde angefiihrt werden: das Intensitétsprofil des Laserstrahls, die Defokussierung des
Laserstrahls durch Vibrationen oder laterale Inhomogenitidten des Wasserstoffanteils in den de-
ponierten Schichten. Weiterhin kénnte auch das schrittweise Rastern der Probe einen Einfluss
haben, da der bereits beschriebene horizontale Warmetransfer zu strukturellen oder stéchiome-
trischen Verdnderungen der noch zu beleuchtenden Probenbereiche gefithrt haben kann. Jedoch
ist es nicht mdglich, auf Basis der durchgefiihrten Charakterisierungen den Hauptgrund fiir die
lokalen Abweichungen der LISPC-Bedingungen zu benennen.

In den BF-STEM Aufnahmen zeigen die Si-Korner untereinander unterschiedliche Kontraste,
was darin begriindet ist, dass sie stark verschiedene Kristallorientierung aufweisen. Die hellen
und dunklen Schatten entlang der Si-Kérner entstanden bei der Bildaufnahme, bei der die
Probe leicht defokussiert wurde um einen besseren Kontrast zwischen den einzelnen Kornern
und dem umgebenden SiOs zu erhalten. Beim Vergleich aller aufgenommenen BF-STEM Ab-
bildungen konnte die durchschnittliche laterale Ausdehnung der Si-Koérner in Probe S1 zu 200
nm bestimmt werden. Jedoch wurden auch Koérner mit lateralen Dimensionen von bis zu 600
nm gefunden (vgl. Abbildung [Z.Gb).

Eine reprasentative HTEM-Aufnahme eines der grofen Si-Koérner ist in Abbildung [Z.6k dar-
gestellt. Im unteren linken Teil ist die SiOg-Deckschicht zu sehen, im oberen rechten Teil das
Quarzsubstrat. Im unteren rechten Bereich schliefst sich das néchste Si-Korn an. Die grofien
Kérner bestehen aus monokristallinem Silizium mit nur vereinzelt auftretenden Gitterdefekten
wie Stapelfehlern oder Versetzungen. Die HTEM-Aufnahmen zeigen weder in der SiOg-Deck-
schicht noch im Quarzsubstrat Si-Nanokristallite.

Zusétzlich wurden EELS-Spektren vom Schichtsystem aufgenommen um die Ergebnisse aus der
Strukturabbildung zu bestatigen. Typischerweise wird STEM-EELS mit einem fein fokussier-
tem Sonde angewandt um EELS-Spektren mit hoher lateraler Ortsauflosung zu erhalten. Im
Fall der hier prisentierten Strukturen wurde diese Prozedur abgewandelt: die Signale vom Si-
Korn und von den SiOs-Schichten wurden erhalten, indem wéahrend der typischen Aufnahme-
zeit von 3 s die Sonde {iber eine der Ausdehnung der Strukturen entsprechende Fléche rasterte
und die gemessenen Intensitéten integriert wurden. In Abbildung sind die so erhaltenen
Si Ly 3-Kanten vom Quarzsubstrat, vom in Abbildung [.6k dargestellten Korn sowie von der
SiOg-Deckschicht gegeben. Bei den prisentierten EELS-Spektren wurde der Untergrundabzug
bereits durchgefiihrt.

Die EELS-Spektren von der Deckschicht und vom Quarzsubstrat zeigen eine ELNES, die ty-
pisch fiir stochiometrisches SiOq ist (vgl. @]) Da diese keine signifikanten Anteile von c-Si oder
a-Si enthalten, kann die bereits durch die HTEM-Aufnahmen vermutete Abwesenheit von Si-
Nanokristalliten in diesen Bereichen bestétigt werden. Das EELS-Spektrum vom Si-Korn zeigt
eine fiir die Phase Si-I typische ELNES (vgl. Abbildung[5.8)), was die mit Raman-Spektroskopie
bereits festgestellte, hohe Kristallinitét der Si-Schicht nach der LISPC bestétigt. Zusammenge-
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Zwillinge

/

Abbildung 7.7: (a) (S)TEM-Abbildungen des Querschnitts der Probe S8, die mit einer La-
serleistung von 150 mW bestrahlt wurde. Es erfolgte ein Schmelzen der Si-Strukturen mit
anschlieflender Oxidation. (b) HTEM-Aufnahme eines Kristallites, der aus der Schmelze bei
gleichzeitigem Einbau von Kristalldefekten entstanden ist. (¢) HTEM-Aufnahme des oxidier-
ten Teils des Schichtsystems mit vereinzelten Si-Nanokristalliten.

fasst bedeuten die gezeigten Ergebnisse, dass im Fall von Py ag = Popr eine nahezu komplette
Kristallisation der a-Si Schicht erfolgt. Der anhand von Raman-Spektroskopie fiir die kristalli-
sierte Si-Schicht ermittelte Wert Fer ~ 97% konnte visuell mit HTEM sowie spektroskopisch
mit EELS bestétigt werden. Da keine Si-Nanokristallite im SiOy gefunden wurden, wird an-
genommen, dass das restliche mittels Raman-Spektroskopie detektierte a-Si bzw. SiO, sich an
den Si/SiOy-Grenzflachen oder an den Korngrenzen befindet.

Die Probe S8 wurde mit einer Py ag von 150 mW bestrahlt. Die verwendete Py g liegt knapp
unterhalb der Schwelle, die fiir den Beginn der Ablation des Siliziums vermutet wird |. Ab-
bildung [[.7h zeigt einen Querschnitt des Schichtsystems nach der Kristallisation. Im Gegensatz
zu den vorherigen Proben ist hier keine durchgéngige c-Si Schicht vorhanden. Vielmehr sind
nur noch vereinzelt kristalline Bereiche sichtbar. Die Dicke der SiOs-Deckschicht wurde durch
die Laserbehandlung auf etwa 150 nm vergrofert und es treten in dieser Schicht tiefe Graben
auf. Die Periode der Grében betriagt ungefihr 1 ym. Es ist anzunehmen, dass diese Periode mit
dem schrittweisen Rastern des Laserstrahls iiber die Probe korreliert und der Bereich zwischen
zwei Grében jeweils bei einem Rasterschritt entstand. In Abbildung [[.7h zeigen die Griben
einen dunklen Kontrast. Dies liegt daran, dass an diesen Stellen die Oberfliche nach der Laser-
bestrahlung gedffnet war und somit das Platin withrend der FIB-Priparation in die Offnungen
abgeschieden wurde. Abbildung [I.7b zeigt eine HTEM-Aufnahme des kristallinen Si-Materials
aus dem in Abbildung [[7h eingekreisten Bereich. Es ist deutlich zu erkennen, dass nur sehr
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kleine Korner entstanden sind, die zudem eine hohe Dichte an Gitterdefekten wie Stapelfehlern
und Zwillingen aufweisen. Mehrfach aneinander gereihte Zwillinge bilden Ubergitterstrukturen
und erzeugen im dazugehorigen Beugungsbild neue Reflexe, was im Einsatz von Abbildung
[C.7b 7zu erkennen ist. Weiterhin zeigt Abbildung [[.7k eine HTEM-Aufnahme aus einem oxi-
dierten Bereich der deponierten a-Si Schicht: Anstelle einer kontinuierlichen Schicht sind nur
vereinzelte Si-Nanokristallite vorhanden, die in einer amorphen SiOs-Matrix eingebettet sind.
Die Querschnittsuntersuchungen der Probe lassen den Schluss zu, dass bei Pyag » Popr keine
Festphasenkristallisation mehr stattfindet. Vielmehr ist der durch die Lichtabsorption beding-
te Energieeintrag so hoch, dass es zum Schmelzen der a-Si Schicht kommt. Dabei sind die
Bedingungen bei der Kristallisation vergleichbar mit denen bei der herkémmlichen Laserkris-
tallisation. Beim schnellen Erstarren des Siliziums aus der Schmelze erfolgt typischerweise der
Einbau von Kristalldefekten, wie es in Abbildung [[Tb gezeigt wurde. Zusétzlich erfolgt aus
der Schmelze heraus auch eine Diffusion der Si-Atome in das umgebende SiOs und letztlich
deren Oxidation. Dadurch kommt es zum in Abbildung [[.7h gezeigten Anwachsen der SiOs-
Deckschicht. Die urspriingliche Struktur des Schichtsystems wurde durch den Schmelzprozess
zerstort.

7.3 Abhangigkeit der Popy vom Substrat

Die erfolgreiche Kristallisation von a-Si iiber den Prozess der LISPC ist aber nicht nur von
den Parametern des Lasers (Prag, Wellenlinge) abhéngig. Vielmehr haben weitere Faktoren
einen Einfluss auf die LISPC, wie z.B. das verwendete Substrat, die Substrattemperatur oder
das umgebende Medium (z.B. Luft, UHV oder Schutzgas). Deshalb erfolgten weiterfiithrende
Untersuchungen zum Einfluss des Substrates auf die LISPC, deren Ergebnisse in diesem Ab-
schnitt présentiert werden.

Die fiir die LISPC entscheidende Eigenschaft des Substrates ist dabei, in welchem Mafse die
durch die Lichtabsorption generierte Warme sich in der a-Si Schicht aufstaut oder abtranspor-
tiert wird. Die physikalische Grofe, die dafiir ein Maf liefert, ist die thermische Leitfihigkeit
k. Abbildung [Z8 gibt eine Ubersicht iiber die thermische Leitfihigkeit verschiedener, im sicht-
baren Bereich des Lichtes transparenter Materialien im Temperaturbereich von 300 K bis 1100
K. Aus der Grafik ist deutlich zu erkennen, dass Kieselglas die geringste thermische Leitfa-
higkeit aufweist. Diese ist zu Beginn der Kristallisation bei Raumtemperatur um einen Faktor
zwischen 4 und 10 kleiner als beim Quarz (in Abhéngigkeit von der Orientierung des Quarz).
Bei Raumtemperatur ist die thermische Leitfihigkeit des Saphir am groften. Mit steigender
Temperatur nidhern sich die thermischen Leitfahigkeiten der verschiedenen Materialien einan-
der an. Eine Anderung der thermischen Eigenschaften des Substrates hat aber direkten Einfluss
auf die Bedingungen fiir die LISPC, was sich letztlich primér in Popr wiederspiegelt: Da bei
Substraten mit hoherer thermischer Leitfahigkeit die in der a-Si Schicht generierte Warme viel
schneller {iber das Substrat dissipieren kann, muss eine hohere Py,ag benutzt werden um eine
maximale Kristallisation der a-Si Schicht zu erreichen.

Die ersten Untersuchungen zur LISPC fanden an a-Si/SiOs MQW-Strukturen auf Kieselglas
statt ﬂa, EL @, 176]. Dabei stellten sich verschiedene Popt heraus: 20 mW in M], 26 mW in
ﬂa] und 27 mW in |. Bei den in Abschnitt [[.2] présentierten Proben betrug Popt 105 mW bei
Verwendung eines Substrates aus kristallinem a-Quarz, d. h. Popr ist um einen Faktor 4 grofser
als beim Kieselglas. Um eine mogliche Proportionalitidt zwischen der thermischen Leitfihigkeit
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Abbildung 7.8: Thermische Leitfdhigkeit von Quarz, Kieselglas und Saphir in Abhéngigkeit von
der Temperatur. Die Graphen wurden anhand der von Kanamori et al. |[174] und Slack [175]
angegebenen Werte reproduziert.

des Substrates und Popt nachzuweisen, erfolgte zusétzlich die Herstellung eines a-Si/SiOs-
Schichtstapels auf einem Saphirsubstrat, der in Abbildung [71] bereits schematisch dargestellt
wurde. Bei der Verwendung von Saphir als Substrat wurde mittels Raman-Spektroskopie die
fiir die Kristallisation des Schichtstapels optimale Laserleistung zu 310 mW bestimmt. Jedoch
ist hierbei anzumerken, dass, im Gegensatz zu den SiOs-Substraten, der Anteil des kristallinen
Materials nach dem Laserbeschuss nur ca. 70 % betrug. Es konnte kein hoherer Wert fiir Fog
bei Verwendung von Saphir als Substrat festgestellt werden.

In Abbildung [.9 sind die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung zusammengefasst:
Abbildung [T.9h zeigt dabei eine HTEM-Aufnahme des a-Si/SiO2-Schichtsystems vor der Kris-
tallisation. In der unteren linken Ecke der Aufnahme ist das Saphirsubstrat zu sehen. Dariiber
befinden sich abwechselnd die a-Si bzw. die SiO2-Schichten, deren Abgrenzungen zur besseren
Sichtbarkeit mit gestrichelten Linien hervorgehoben sind. Die a-Si Schichten sind dabei von den
SiO2-Schichten durch einen leicht dunkleren Kontrast unterscheidbar. Abbildung zeigt ei-
ne HF-STEM Ubersichtsaufnahme des Schichtsystems nach der Kristallisation bei Popr. Im
unteren Teil der Aufnahme ist das Saphirsubstrat zu sehen. Dicht dariiber befinden sich kris-
talline Si-Korner, die als lingliche, dunkle Kontraste auftreten. Uber diesen Si-Kérner erstreckt
sich eine ca. 250 nm dicke, inhomogene amorphe Schicht: EELS-Charakterisierungen haben
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Epoxidkleber

Abbildung 7.9: (S)TEM-Charakterisierungen der a-Si/SiO2 MQW-Strukturen auf Saphirsub-
strat: (a) zeigt das deponierte Schichtsystem vor und (b) gibt eine Ubersicht nach der Kris-
tallisation. Die HTEM-Aufnahmen in (c¢) und (d) zeigen, dass nach der Kristallisation das
Schichtsystem nur noch in der Nidhe des Substrates existiert. Dariiber hat sich eine SiOs-Ma-
trix gebildet, in der lokal Si-Nanokristallite vorkommen.

gezeigt, dass diese Schicht aus stochiometrischem SiOy besteht.

Die Abbildungen [T.9k und [.9d zeigen Vergroferungen des Bereiches direkt iiber dem Saphir-
substrat aus Abbildung [Z.9b. In beiden HTEM-Aufnahmen ist das Saphirsubstrat im linken,
unteren Teil zu sehen. Die urspriingliche Schichtfolge ist nur noch fiir die ersten 3 bis 5 Schich-
ten erhalten geblieben. Dariiber befinden sich entweder grofse kristalline Si-Koérner oder Si-
Nanokristallite, die in der SiOs-Matrix eingebettet sind. Beide Abbildungen zeigen aber auch,
dass die Kristallisation in der ersten a-Si Schicht erfolgreich war, da diese zum groften Teil
aus nc-Si besteht. Die zweite a-Si Schicht weist nach der Kristallisation eine grofere Gesamtdi-
cke auf. Die entstandenen Strukturen sind vergleichbar mit denen in Abbildung [[.71 An dieser
Stelle ist anzumerken, dass die Vertiefungen in der Saphiroberfliche in Abbildung [Z.9k nicht
zwangsldufig durch den Laserbeschuss entstanden sind. Diese konnen ebenso ein Resultat des
Ionendiinnens bei der FIB-Préparation sein.

Anhand der elektronenmikroskopischen Charakterisierung des auf dem Saphirsubstrat kris-
tallisierten a-Si/SiO9-Multilagensystems ergeben sich folgende Erkenntnisse: Erstens kann die
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vermutete Proportionalitit zwischen der thermischen Leitfdhigkeit x des Substrates und Popr
bestétigt werden. Aus dem Vergleich von Abbildung [Z.8 mit den fiir die verschiedenen Sub-
strate verwendeten Popt kann geschlussfolgert werden, dass bei einer Erhéhung von k Popr
um ungefihr den selben Wert erh6ht werden muss, um nach der Kristallisation ein maximales
Fcr zu erhalten.

Zweitens wurde bei den Untersuchungen offensichtlich, dass Substrate mit hoher thermischer
Leitfahigkeit fiir die LISPC ungeeignet sind. Fiir solche Substrate miissen so hohe Py,ag verwen-
det werden, dass die durch die Lichtabsorption in der a-Si Schicht eingetragene Energie zum
Schmelzen des Si-Materials fithrt. Dadurch findet in diesem Fall anstatt der gewiinschten Fest-
phasenkristallisation eine Kristallisation aus der Schmelze statt. Dies wird eindeutig durch die
Aufnahmen in den Abbildungen [Z.9b bis [[.9d belegt, da sowohl die massive Oxidation des Si-
Materials bei gleichzeitiger Auflésung der urspriinglichen Schichtfolge als auch die Segregation
von Si-Nanokristalliten durch die entstandene SiOj-Matrix typisch fiir solch einen Schmelz-
prozess sind. Bekréftigt wird diese Schlussfolgerung durch den Fakt, dass bei Verwendung des
Saphirsubstrates nur ein maximales Fogr von ca. 70 % erreicht wurde, was ebenso typisch fiir
die Kristallisation von diinnen a-Si Schichten aus der Schmelze ist “ﬁ]

7.4 Erweiterung des Modells fiir die LISPC

Wie bereits in der Einleitung zu diesem Kapitel diskutiert wurde, gibt die LISPC die Moglich-
keit, hochkristallines Si-Material zu erhalten und dabei ein Schmelzen des a-Si zu verhindern.
Diese Erkenntnis basiert zunéchst auf der Betrachtung der experimentellen Raman-Ergebnisse,
auf der Wellenlingenabhiingigkeit des Prozesses und auf Abschitzungen der Ubergangstempe-
ratur des Siliziums unter Verwendung der optimalen Beleuchtungsbedingungen |. Jedoch
haben die in Abschnitt [Z3] prasentierten Untersuchungen auch gezeigt, dass die thermischen
Eigenschaften des verwendeten Substrat einen entscheidenden Einfluss auf das Ergebnis der
LISPC haben. Aufgrund der Feststellung, dass Substrate mit hoher thermischer Leitfihigkeit
ungeeignet fiir den Prozess der LISPC sind, werden fiir die Diskussion des Mechanismus der
LISPC die Ergebnisse der Untersuchungen mit dem Saphirsubstrat ausgeklammert. Deshalb
bezieht sich die nachfolgende Diskussion allein auf die Si/SiO9-Schichtsysteme auf Quarzsub-
strat.

Da die LISPC ein sehr schneller Prozess ist (< 10 ps), wurden in fritheren Publikationen bereits
zwei unterschiedliche Mechanismen fiir die Bildung der hochkristallinen Si-Kérner vorgeschla-
gen ﬂa, @] Im ersten Szenario fiihrt eine schnelle Erwérmung des Schichtsystems zu einer
nahezu homogenen Keimbildung von Si-Nanokristalliten im ganzen Volumen des a-Si Mate-
rials. Anschlieffend wachsen diese Kristallite bis benachbarte aufeinander treffen, wobei unter
Umsténden der Mechanismus der Koaleszenz eintreten kann. Dieser Prozess dauert solange an,
bis das gesamte Volumen der a-Si Schicht komplett mit Kristalliten gefiillt ist. Offensichtlich
sollte dieser erste Mechanismus zu wie in “E] prasentierten Strukturen fithren, die aus kleinen
kristallinen Kérnern mit einer hohen Dichte an Gitterdefekten bestehen.

Im zweiten Mechanismus fungiert die obere a-Si/SiO2-Grenzschicht als ein bevorzugter Ort zur
Keimbildung der Si-Nanokristallite. Anschliefend erfolgt das Wachstum der Keime iiber den
Prozess der Festphasenepitaxie (SPE) bis die Kristallisation der gesamten a-Si Schicht abge-
schlossen ist. Dabei ist zu beachten, dass der a-Si/c-Si Ubergang ein Phaseniibergang erster
Ordnung ist “ﬂ, @] Demnach verursacht die Kristallisation des a-Si die Freisetzung von
latenter Warme, welche auf der geringeren totalen Energie des Systems im kristallinen Zu-
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stand beruht. Somit stellt der Kristallisationsprozess selber Energie fiir ein weiteres Heizen des
a-Si/SiO9-Grenzbereichs mit anschliefender SPE zur Verfiigung. Offensichtlich ist der zweite
Mechanismus giinstig fiir die Bildung von hochgeordneten Gitterstrukturen, wie beispielsweise
den in Abbildung priasentierten.

Die in Abschnitt [.2] vorgestellten (S)TEM-Ergebnisse zeigen zusétzlich strukturelle Details der
kristallisierten Si-Schicht, die eine weitere Entwicklung der vermuteten Kristallisationsmecha-
nismen erlauben. Im Allgemeinen kann festgestellt werden, dass die Absorption des Lichtes in
der a-Si Schicht zu deren Erwidrmung fithrt. Diese Warmezufuhr kann in Abhéngigkeit von der
benutzten Pyag zu verschiedenen Konsequenzen fiihren: Fiir Py ag « Popr erfolgt ein partielles
Entweichen der Wasserstoffatome aus der a-Si Schicht. Dieser Prozess beginnt bei Temperatu-
ren von ungefdhr 150 °C (@]

Wenn die Laserleistung weiter erh6ht wird, d. h. Ppas < Popr gilt, beginnt in der a-Si Schicht
ein homogener Prozess der SPC, bei dem Si-Nanokristallite entstehen. Da die Absorption im
gebildeten nc-Si viel kleiner ist als im entsprechenden Volumen der a-Si Schicht, verringert
sich die Gesamtabsorption der Schicht, was zu einer Verringerung der Temperatur und der
Unterdriickung der SPC fiihrt. Dieses Stadium der LISPC ist deutlich in Abbildung [7.4] zu
sehen: Im inneren Bereich des Laserflecks war wihrend des Laserbeschusses die absorbierte
Energie hoch genug um eine homogene Bildung von Si-Nanokristalliten in der gesamten a-Si
Schicht zu verursachen. Da aufgrund des Gauss-formigen Intensitétsprofils des Laserstrahls der
Lichtfluss am Rand des Laserflecks kontinuierlich abnimmt, reicht ab einem gewissen Punkt
die absorbierte Energie nicht mehr fiir eine vollstdndige Kristallisation der a-Si Schicht aus.
Ausgehend davon, dass an der oberen a-Si/SiOs-Grenzschicht die Lichtabsorption und somit
die Keimbildung startet, ist zu erwarten, dass bei zu wenig absorbierter Energie die Bildung
der Si-Nanokristallite zuerst an der unteren a-Si/SiOs-Grenzschicht verhindert wird. Je grofer
nun der Abstand zum Zentrum des Laserstrahles wird, umso niedriger wird die in der a-Si
Schicht absorbierte Energie und umso weniger Si-Nanokristallite bilden sich unter der oberen
a-S1/SiO9-Grenzschicht. Ab einem bestimmten Abstand ist dann die absorbierte Energie so
klein, dass selbst an der oberen a-Si/SiO2-Grenzschicht keine Bildung von Si-Nanokristalliten
mehr stattfindet. Das eben beschriebene Verhalten ist deutlich in Abbildung [4b zu erkennen
und erkldrt zudem sowohl die geschwungene Form der a-Si/nc-Si Grenzfliche als auch die iibrig
gebliebenen a-Si Bereiche.

Wenn die Py ag kontinuierlich weiter gesteigert wird, wobei immer noch Py ag < Popr gilt, kann
einerseits die gesamte a-Si Schicht durch die SPC in Si-Nanokristallite transformiert werden,
andererseits fiihrt der hohere Lichtfluss im zentralen Bereich des Laserstrahls zum Wachs-
tum der Si-Nanokristallite. Bei einer entsprechenden Prag wachsen diese solange, bis sie auf
benachbarte Si-Kristallite treffen und es zwangsldufig zur Koaleszenz kommt. Das Ergebnis
dieses Wachstums sind polykristalline, an Gitterdefekten reiche Strukturen, die im gesamten
Volumen der Schicht angeordnet sind. Dieses von der Entfernung zum Zentrum des Laserstrahls
abhéingige Wachstum der polykristallinen Strukturen bei Steigerung der Ppag ist deutlich in
den Abbildungen [7.5h und erkennbar. Bei Betrachtung der gesamten (S)TEM-Ergebnisse
fiir den Bereich Ppas < Popr kann festgestellt werden, dass der erste vorgeschlagene Mecha-
nismus, d. h. die homogene Keimbildung mit anschliefendem Wachstum der Keime, fiir die
Bildung der kristallinen Strukturen bei Verwendung von Ppag < Popr verantwortlich ist.

Im Fall von Pyag = Popr édndert sich das Kristallisationsverhalten: Es beginnt eine schnel-
ler SPC-Prozess an der Stelle der a-Si/SiO2-Grenzschicht, die dem Zentrum des Laserstrahls
am néchsten ist. Da die a-Si—c-Si Umwandlung eine Phasentransformation erster Ordnung
ist @], verursacht die Kristallisation des a-Si latente Wérme, wodurch zusétzliche Energie
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fiir eine weitere a-Si/c-Si Umwandlung verfiigbar wird. Diese positive Antwort des Systems
kann zur autokatalytischen, explosiven Kristallisation fithren @], bei der nur eine initia-
le Ziindung des Prozesses ndotig ist. Nach der Transformation werden die Strukturen fiir das
Licht (A = 532 nm) transparenter, die Lichtabsorption wird verringert und die Erwidrmung des
Materials durch das Licht fillt nach der Kristallisation sehr stark ab ﬂE, @] Dadurch kann die
Temperatur im System nicht weiter ansteigen, wodurch bei Verwendung der entsprechenden
Py,Ag ein Schmelzen des Siliziums verhindert wird.

Als ein Ergebnis dieses Prozesses ist die gebildete Schicht nahezu monokristallin, wodurch das
Auftreten von grofen Korner mit lateralen Ausdehnungen von bis zu 600 nm (vgl. Abbildung
[C0) erklirt werden kann. Weiterhin haben Kalkulationen zum durch die Lichtabsorption in-
duzierten Anstieg der Oberflichentemperatur in a-Si/SiOg-Nanostrukturen bestitigt, dass, im
Gegensatz zur traditionellen Laserkristallisation, bei Verwendung der optimalen Laserleistung
und der optimalen Wellenlénge, der Lichtfluss nicht hoch genug ist um die Temperatur des a-Si
bis zum Schmelzpunkt zu erhéhen “@] Jedoch ist anzumerken, dass der Ubergang vom Vo-
lumen-Keimbildungsmechanismus zum Grenzschicht-Keimbildungsmechanismus nicht abrupt
bei einer bestimmten Ppag erfolgt. Sowohl Abbildung als auch Abbildung zeigen die
gleichzeitige Existenz von kristallinen Strukturen verschiedener Qualitéten innerhalb der kris-
tallisierten Si-Schicht, d. h. grofse kristalline Kérner mit einer geringen Dichte an Gitterdefekten
und Gebiete mit kleinen Kornern mit einer hohen Dichte an Gitterdefekten. Dies ldsst einen
grundlegenden Unterschied in den Kristallisationsbedingungen fiir beide Bereiche vermuten,
wobei die niedrige Dichte an Gitterdefekten in den grofen Kornern die Verantwortlichkeit des
Grenzschicht-Keimbildungsmechanismuses fiir die Kristallisation unterstiitzt und der Volumen-
Keimbildungsmechanismus fiir die Gebiete mit der hohen Dichte an Gitterdefekten verantwort-
lich sein kann.

Wenn Prag > Popr gewdhlt wird, dann ist, auch nach der LISPC, die absorbierte Energie
grofs genug um die kristallisierte Si-Schicht weiter zu heizen, was letztlich zum Schmelzen des
Siliziums fithrt. In diesem Fall erfolgt nach einer entsprechenden Absenkung des Lichtflusses die
Kristallisation aus der Si-Schmelze. Dabei entstehen Strukturen die mit denen nach einer tradi-
tionellen Laserkristallisation vergleichbar sind. Eine weitere Erhohung der Laserleistung fiihrt
nicht nur zum Schmelzen des Siliziums: Vielmehr erfolgt aufgrund des hohen Temperaturgradi-
enten eine Diffusion der Si-Atome in das umgebende SiOs, wo anschlieffend eine Clusterbildung
oder eine Oxidation (SiO,) erfolgt. Das Ablaufen dieser Prozesse konnte anhand der (S)TEM-
Aufnahmen in Abbildung [T.7] deutlich gezeigt werden.

Bei dieser Diskussion wurde bisher ein Parameter génzlich vernachléssigt, der aber durchaus
einen entscheidenden Einfluss auf den Prozess der LISPC haben kann. Wie bereits in Abschnitt
[CIldargelegt wurde, ist die Abscheidung mittels RPECVD von sowohl a-Si als auch SiOs durch
die Einlagerung von respektablen Mengen an Wasserstoff begleitet. Dieser wird im Allgemeinen
in der Form von Si-H oder Si-Hs Komplexen m, @, @] bzw. Si-OH oder Si(OH),, Komple-
xen eingelagert ﬂﬂ, ] Als ein auf Wasserstoff basierender Mechanismus, der einen Einfluss
auf den Kristallisationsprozess haben kann, ist der Staebler-Wronski Effekt bekannt ﬂﬁ]
Die Bestrahlung von a-Si:H mit Licht wird schon seit vielen Jahren im Zusammenhang mit
der Degradation von a-Si:H Solarzellen untersucht. Verschiedene Autoren schlugen ein entspre-
chendes Modell fiir diese Degradation vor m, @, @] Es basiert auf der Annahme, dass
photogenerierte Locher in der Ndhe von Mikroporen eingefangen werden und sie dadurch die
Bewegung von Wasserstoffatomen auf internen Oberflichen der Mikroporen hervorrufen kon-
nen. Der atomare Wasserstoff hinterldsst dann eine ungeséttigte Bindung und kann zudem
andere, sich in der Ndhe befindende schwache Si-Si Bindungen aufbrechen. Dabei entstehen
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7.4. Erweiterung des Modells fiir die LISPC

sowohl neue Si-H oder Si-Hy Komplexe als auch eine weitere ungeséittigte Bindung. Letztlich
konnte eine Nettoerh6hung der ungeséttigten Bindungen beobachtet werden @]

Im Fall der LISPC unter optimalen Beleuchtungsbedingungen ist es sehr wahrscheinlich, dass
der Staebler-Wronski Effekt @] ein die Kristallisation férdernder Mechanismus ist. Da auf-
grund der Anwendung eines Laser der Photonenfluss bei der LISPC, verglichen mit den Ex-
perimenten in @, , ], viel hoher ist, kann davon ausgegangen werden, dass nahezu
alle Wasserstoffatome durch die Beleuchtung aktiviert werden und somit eine grofse Anzahl an
(SiHz), Komplexen (Polysilane) gebildet wird. Zur selben Zeit erfolgt durch die Lichtabsorpti-
on eine sehr schnelle und starke Erwarmung der Probe, so dass bei Verwendung von Pop eine
finale Temperatur von 1500 K erreicht werden kann ﬂia] Solch eine Temperatur ist nahe am
Schmelzpunkt des a-Si @] Da der in den Wasserstoffkomplexen gebundene Wasserstoff bei
Temperaturen um 150 °C anfingt zu entweichen (@] und Referenzen darin), findet eine sehr
schnelle Effusion des Wasserstoffs aus der a-Si Schicht statt, die durch eine extensive Aufspal-
tung von Si-Si Bindungen und somit einer Erweichung"des Materials begleitet wird. Der finale
Zustand der a-Si Schicht ist dann vergleichbar mit einer unterkiihlten Si-Schmelze. Da die Lich-
tabsorption an der oberen a-Si/SiOs-Grenzschicht beginnt, sollte dieser unterkiihlte Zustand
auch zuerst dort auftreten, am wahrscheinlichsten in dem Bereich, in dem Laserflussdichte am
groften ist. Anschliefend kollabiert die unterkiihlte Si-Schmelze, was zur Bildung eines kristal-
linen Si-Keims fiihrt. Da das angrenzende Si-Material in einem vergleichbar "weichenSZustand
vorliegt, kann ein explosives, epitaktisches Wachstum des Si-Keims stattfinden, was letztlich in
grofen Si-Kornern von hoher Kristallqualitét resultiert @]

Anhand der Erweichung des Si-Materials durch die Effusion des eingelagerten Wasserstoffes
kann auch ein weiteres Ph&nomen der LISPC unter optimalen Beleuchtungsbedingungen er-
klart werden. Die HF-STEM Aufnahmen in Abbildung zeigen, dass die maximale Dicke der
Si-Korner circa 70 nm betrigt, was dicker als die urspriinglich deponierte, 60 nm dicke a-Si
Schicht ist. Andererseits betrigt die Dicke der kristallisierten Schicht in einigen Abschnitten
nur 25 nm bis 40 nm. Weiterhin variiert auch die Dicke der SiOy-Deckschicht zwischen 30 nm
und 70 nm. Die diinnen Bereiche der kristallisierten Si-Schicht kénnen zum Teil mit dem Volu-
menverlust durch die Kristallisation oder mit einer partiellen Oxidation der Si-Schicht erklart
werden. Andererseits benotigen die verdickten Abschnitte der Si-Schicht eine spezielle Erkla-
rung, da ein lateraler Transfer von Si-Atomen aus den diinnen Abschnitten wegen der kurzen
Zeit des Prozesses als unwahrscheinlich erscheint.

Eine mégliche Erklirung konnte in der Erweichung"der SiOg-Schichten durch die sich aus der
Si-Schicht bewegenden Wasserstoffatome liegen. Zudem aktiviert die von der Si-Schicht trans-
ferierte Wiarme gleichzeitig die beim Schichtwachstum eingelagerten Wasserstoffatome im SiOs.
Der frei gewordene, atomare Wasserstoff reduziert anschlieffend das SiOs iiber Silanol-Komple-
xe @] zu atomarem Si, Si-Nanoclustern und SiO,, solange die lokale herrschende Temperatur
fiir doe Prozesse ausreichend hoch ist. Im SiO, findet zudem bei Temperaturen iiber 1200 K
der Prozess der Phasenseparation statt @@], der das SiO, in stochiometrisches SiOy und
Si-Nanokristallite entmischt. Letztlich wird das entstandene Si-Material im aus der urspriing-
lichen a-Si Schicht epitaktisch wachsenden Si-Kristall eingebaut, wodurch die Dicke der Si-
Korner iiber die nominelle Dicke der a-Si Schicht vergrofiert wird. Die wihrend der Reduzie-
rung entstandenen Wassermolekiile und der atomare Wasserstoff entweichen wihrend und nach
der Kristallisation aus dem Schichtstapel. Es wird angenommen, dass das Silizium in der Si-
Schicht aufgrund der bei der LISPC erreichten Temperaturen wasserstofffrei ist “@] Zudem
konnte bei der Benutzung von Py ag » Popr die absorbierte Energie so hoch sein, dass es zu
einer explosionsartigen Effusion des Wasserstoffs kommt, die ein Aufbrechen der SiOs-Deck-
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schicht bewirkt. Dadurch kénnte Sauerstoff aus der Luft die unterkiihlte Si-Schmelze erreichen,
wodurch einerseits die nahezu vollstédndige Oxidation der a-Si Schicht und andererseits das
Auftreten der tiefen Grében in der SiOg-Deckschicht in Abbildung [ erklért werden kann.
Dieser Mechanismus kann plausibel die starke Reduzierung der SiOs-Deckschicht iiber den
groken Si-Kornern erkldren. Jedoch ist die weniger starke Abnahme der SiOs-Deckschicht {iber
den diinnen Si-Kérnern damit nicht beschreibbar (vgl. Abbildung [[.6h). Aktuell existiert keine
finale Erkldrung fiir letzteren Effekt, der wahrscheinlich auch fiir die Reduzierung der SiOs-
Deckschicht bei Py, a5 < Popr verantwortlich ist. Ein weiteres, vorstellbares Szenario wére, dass
wahrend der Kristallisation die gesamte Si-Schicht in Richtung der Oberfliche des Schichtsys-
tems verlagert wird. In solch einem Fall wiirde sich die obere a-Si/SiO2-Grenzschicht iiber die
beschriebenen Mechanismen in Richtung der Oberfliche des Schichtsystems bewegen und die
untere Grenzschicht wiirde ihr aufgrund der Oxidation des c-Si folgen. Solch ein Phinomen
kénnte auch die wellenartige Form der einzelnen Schichten verursachen.

7.5 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die Mechanismen hinter der LISPC einer 60 nm dicken a-Si Schicht,
die zwischen zwei SiO2-Schichten eingebettet und auf einem Quarzsubstrat abgeschieden wur-
de, untersucht und analysiert. Die erfolgten Raman- und (S) TEM-Charakterisierungen zeigten,
dass unter Verwendung optimaler Beleuchtungsbedingungen die Bildung einer nahezu vollstin-
dig kristallisierten Si-Schicht erfolgt. Diese Schicht besteht aus Si-Kérnern von hoher kristalliner
Qualitéit mit einer sehr niedrigen Dichte an Kristalldefekten, wobei diese Korner laterale Aus-
dehnungen von 600 nm erreichen konnen.

Untersuchungen zur Abhéngigkeit der LISPC von der verwendeten Laserleistung gaben Ein-
sicht in die bei der LISPC agierenden Kristallisationsmechanismen. Wahrend bei vergleichs-
weise kleinen Laserleistungen die homogene Keimbildung mit anschliefendem Wachstum der
Keime fiir die Ausbildung von primér nanokristallinen Strukturen verantwortlich ist, erfolgt
die Kristallisation unter optimalen Bedingungen von der oberen a-Si/SiO2-Grenzschicht iiber
die autokatalytische, explosive Kristallisation, die zu einem epitaktischen Wachstum von Si-
Strukturen mit hoher Kristallqualitét fiihrt. Die Anwendung zu hoher Laserleistungen resultiert
hingegen im Schmelzen des Siliziums, was Strukturen wie bei der herkdmmlichen Laserkristal-
lisation bedingt.

In der Beschreibung der wihrend der LISPC ablaufenden Mechanismen wurden weitere Para-
meter, die einen entscheidenden Einfluss auf die Kristallisation haben, beriicksichtigt: So wurde
sowohl der Einfluss von wihrend der Deposition eingelagerten Wasserstoff als auch der Einfluss
der thermischen Leitfdhigkeit des Substrates diskutiert. Jedoch konnten im Rahmen diese Ar-
beit nicht alle Parameter untersucht werden, so dass weitere Untersuchungen hinsichtlich des
umgebenden Mediums (z.B. UHV, Wasser, Schutzgas), der Temperatur des Substrates oder
der Verdnderung des Wasserstoffgehaltes erfolgen miissen.

Der Einfluss der Laserparameter auf die Erzeugung von Si-Hochdruckphasen konnte leider nicht
untersucht werden. Dies lag daran, dass bei der Kristallisation in den gew#hlten Modellsyste-
men keine Si-Hochdruckphasen entstanden. Hierfiir sind weitere Untersuchungen an a-Si/SiOs
MQW-Schichtstapeln nétig, da auf Grundlage der im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Er-
gebnisse zu vermuten ist, dass erst die alternierende Stapelung der diinnen a-Si bzw. SiOg-
Schichten bei der Kristallisation zu den fiir die Phasentransformation bendtigten Driicken im

99



7.5. Zusammenfassung

Si-Material fiihrt. Dabei haben die stark unterschiedlichen Schmelzpunkte von a-Si und SiO»
einen entscheidenden FEinfluss: Bei der starken Erwirmung des Gesamtsystems versuchen die
a-Si Schichten sich auszudehnen wihrend das umgebende SiOy-Material dies verhindert. Die
Erzeugung der Si-Hochdruckphasen ist dabei unabhéngig von der angewandten Kristallisati-
onsmethode.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Gegenstand der vorliegenden Dissertation ist die elektronenmikroskopische Charakterisierung
von Si-Polymorphen mit dem Ziel der Aufklirung der Mechanismen, die zur Entstehung von
Si-Hochdruckphasen in unterschiedlichen Si-basierten Systemen fiihren. Dabei ist die Arbeit
thematisch in drei voneinander unabhéngige Teilbereiche gegliedert.

Der erste Teil befasst sich mit der Simulation und der experimentellen Aufnahme von EELS-
Spektren der Si Lg 3-Kanten verschiedener Phasen des Siliziums. Zu diesem Zweck erfolgte in
Indentierungs- und Ritzexperimenten zunichst die gezielte Herstellung von Referenzproben mit
den Hochdruckphasen Si-ITT und Si-XII. Die Entstehung der Hochdruckphasen wurde sowohl in
aufgenommenen Kraft-Eindringtiefe-Kurven anhand des auftretenden pop-out Ereignisses als
auch durch die Présenz entsprechender Intensititen in Raman-Spektren ersichtlich. Im Rah-
men der Experimente mit verschiedenen Indenterformen zeigte sich, dass bei Verwendung eines
sphérischen Indenters sowohl das grofte Volumen an Si-Hochdruckphasen als auch das gerings-
te Aspektverhiltnis des resultierenden Eindrucks entstand. Beides erwies sich als vorteilhaft
fiir die elektronenmikroskopische Préparation und die EELS-Untersuchungen.

Keineswegs trivial stellt sich die elektronenmikroskopische Préparation von Si-Hochdruckpha-
sen enthaltenden Proben dar. Die thermische Instabilitdt der Si-Hochdruckphasen fiihrte dazu,
dass die klassischen Priparationsverfahren angepasst und weiterentwickelt werden mussten. Bei
der plane view TEM-Préaparation mit dem PIPS im diskontinuierlichen Betrieb konnten elek-
tronentransparente Proben mit Si-Hochdruckphasen pripariert werden. Dabei ergaben Unter-
suchungen mit Elektronenbeugung, dass im durchstrahlten Probenvolumen neben den Phasen
Si-ITT und Si-XII auch stets die Phase Si-I und/oder a-Si vorkommen.

Zudem stellte sich heraus, dass aufgrund des lokal begrenzten Vorkommens der Si-Hochdruck-
phasen die Verwendung einer FIB fiir die Priparation von Querschnitten unumgéinglich ist,
wobei auch bei dieser Methode die thermische Belastung durch die Ga™-Ionendiinnung zu be-
achten ist. Dies offenbarte sich am primédren Auftreten der Phasen Si-IV und Si-XIIT in den
praparierten FIB-Lamellen. Als ein weiteres Resultat der Untersuchungen ist damit der Er-
kenntnisgewinn zu sehen, dass auch bei der FIB-Praparation die thermische Belastung der
Proben nicht zu vernachlissigen ist.

Weiterhin konnte mittels Elektronenbeugung und DF-TEM Aufnahmen gezeigt werden, dass
in Hochdruckphasen kristallisierte Strukturen auch noch in ultradiinnen Probenbereichen mit
Dicken zwischen 40 nm und 80 nm existieren. Erst diese Tatsache ermoglichte die Untersuchung
der ELNES der Si La 3-Kanten bei einer Beschleunigungsspannung im STEM von 100 kV.

Da in den durchstrahlten Volumina neben den Si-Hochdruckphasen auch stets die Phase Si-
I und/oder a-Si vorkommen, war im Rahmen der EELS-Untersuchungen zunéchst fiir beide
Phasen die exakte Bestimmung der jeweiligen Feinstruktur ihrer Si Ly 3-Kanten sowie der Kan-
tenenergien E; notig. Hierfiir wurde eine eigens entwickelte Methode présentiert, mit der trotz
der grofien Intensitétsunterschiede zwischen dem ZLP und den Si Ly 3-Kanten im verwendeten
experimentellen Aufbau die E; der Phase Si-I bzw. des a-Si bestimmt werden kann. Die hohe
Giite der entwickelten Methode wurde anhand der Phase Si-I durch den Vergleich der eigenen
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Zusammenfassung

Ergebnisse mit den Resultaten von Batson nachgewiesen @] Obwohl die E; der Ly 3-Kanten
des a-Si und der Phase Si-I innerhalb der Messgenauigkeit {ibereinstimmen (F; = 99,82+0,04
eV), sind beide Phasen aufgrund der Unterschiede in ihren kantennahen Feinstrukturen den-
noch eindeutig unterscheidbar.

In einem néchsten Schritt erfolgte die Présentation der mittels DFT berechneten s,d-artigen
pDOS der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII. Ein Vergleich des experimentell ermittelten
Referenzspektrums der Phase Si-I mit der dazugehorigen s,d-artigen pDOS zeigte, dass diese
nahezu der ELNES der experimentell ermittelten Si Ly 3-Kanten entspricht. Unter der Annah-
me, dass dies fiir die anderen Si-Phasen ebenfalls zutrifft, erfolgte somit im Rahmen dieser
Arbeit die erstmalige Présentation von berechneten EELS-Spektren der Ly 3-Kanten der Hoch-
druckphasen Si-III, Si-IV und Si-XII.

Anschlieffend wurden experimentell aufgenommene EELS-Spektren der Si-Hochdruckphasen
enthaltenden Proben prisentiert. Nachdem in den aufgenommenen EELS-Spektren die Anteile
der Si-Hochdruckphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I getrennt wurden, er-
folgte die Diskussion der resultierenden Feinstruktur. Je nach energetischer Lage der einzelnen
Peaks der ELNES konnten diese den Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII zugeordnet werden. Als
finaler Schritt gelang eine Abschétzung der jeweiligen E; der Lj 3-Kanten der Hochdruckphasen
Si-ITT (100,7 + 0,05 eV), Si-IV (101,5 + 0,05 €V) und Si-XII (101,6 £ 0,05 €V), die im Vergleich
zur Phase Si-I (bzw. zum a-Si) zu hoheren Energieverlusten verschoben sind.

Der zweite Teil der vorliegenden Dissertation befasst sich mit der Entstehung von Si-Hochdruck-
phasen bei der Interaktion von fs-Laserpulsen mit Si-Oberflichen. Die Abhéngigkeit der Grofe,
der Form und der Periodizitdt der beim Laserbeschuss entstehenden LIPSS von den gewihlten
Parametern des verwendeten Lasersystems wurde visualisiert. Am Rand des Ablationskraters,
d.h. aufserhalb der LIPSS, wurden aus a-Si bestehende Oberflichenwellungen verschiedenster
Orientierung nachgewiesen. Dieser Fakt ist ein deutliches Indiz fiir eine betréchtliche Puls-zu-
Puls Riickkopplung bei der selbstorganisierten Ausbildung der Oberflichenstrukturen durch
einen wiederholten Beschuss mit fs-Laserpulsen.

Querschnittsuntersuchungen der LIPSS zeigten, dass deren Oberfliche frei von a-Si ist. Viel-
mehr ergaben die TEM-Untersuchungen, dass a-Si nur im Bereich der Flanken der LIPSS sowie
in den dazwischen liegenden Grében auftritt. Es ist anzunehmen, dass die Amorphisierung des
kristallinen Si-Ausgangsmaterials ein Zwischenstadium der Ablation darstellt und eine tragen-
de Rolle im Entstehungsprozess der LIPSS hat.

Die innere Struktur der LIPSS ist durch stark deformierte Bereiche gegeben, in denen Korn-
grenzen, Zwillinge, Stapelfehler und Versetzungen in grofser Hiufung auftreten. Letztere wurden
zudem am Boden der Gridben zwischen den LIPSS nachgewiesen. Die TEM-Untersuchungen
zeigten zudem, dass die Si-Hochdruckphasen nur in den stark deformierten Bereichen auftreten.
Auf der Basis der erfolgten Untersuchungen wurde ein moglicher Mechanismus fiir die Entste-
hung der Si-Hochdruckphasen durch fs-Laserpulse préisentiert und diskutiert. Dieser beschreibt,
wie das Zusammenwirken von Ablation, entstehenden Druckwellen und Gitterdefekten eine Bil-
dung der Si-Hochdruckphasen begiinstigt.

Gegenstand des letzten Teils dieser Arbeit ist die Kristallisation von diinnen a-Si Schichten
iiber die LISPC und die Kldrung der Frage, ob die Entstehung der Phase Si-IIT ein Effekt des
Kristallisationsmechanismus ist oder aus dem strukturellen Aufbau kristallisierter a-Si/SiOg
MQW-Schichtstapel resultiert. Zu diesem Zweck erfolgte die Charakterisierung von diinnen, in
SiO9 eingebetteten a-Si Schichten, die unter verschiedenen Bedingungen kristallisiert wurden.
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Zusammenfassung

Die Untersuchung der Abhéngigkeit der LISPC von der verwendeten Laserleistung gewéhrte
einen Einblick in die agierenden Kristallisationsmechanismen: Wahrend bei niedrigen Laser-
leistungen die homogene Keimbildung mit anschliefendem Wachstum der Keime fiir die Aus-
bildung von primér nanokristallinen Strukturen verantwortlich ist, erfolgte die Kristallisation
unter optimalen LISPC-Bedingungen von der oberen a-Si/SiOs-Grenzschicht iiber die auto-
katalytische, explosive Kristallisation. Diese resultierte in ausgedehnten Si-K6rnern mit einer
hohen Kristallqualitdt. Die Anwendung zu hoher Laserleistungen fiihrte hingegen zum Schmel-
zen des Si-Materials.

Der Einfluss struktureller Parameter, wie des wihrend der Deposition eingelagerten Wasser-
stoffs oder die thermische Leitfdhigkeit des Substrates, wurden diskutiert. Jedoch konnten im
Rahmen diese Arbeit nicht alle Parameter untersucht werden, so dass weitere Charakterisierun-
gen hinsichtlich des umgebenden Mediums, der Temperatur des Substrates oder einer Variation
des Wasserstoffgehaltes erforderlich sind.

Bei der Kristallisation des gewdhlten Modellsystems entstanden keine Si-Hochdruckphasen.
Auf Grundlage der im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse ist zu vermuten, dass die
alternierende Stapelung diinner a-Si bzw. SiO2-Schichten die fiir die Phasentransformation be-
noétigten Driicke im Si-Material bewirkte. Es ist anzunehmen, dass dabei die verschiedenen
Schmelzpunkte von a-Si und SiOy einen entscheidenden Einfluss haben. Zur endgiiltigen Auf-
kldrung dieses Sachverhaltes sind weitere Untersuchungen an a-Si/SiOy MQW-Schichtstapeln
notig.
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