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1 Einleitung

Silizium (Si) ist eines der meist studierten Elemente des Periodensystems. Der gröÿte Teil der

Halbleiterindustrie basiert auf diesem Element, so dass in den letzten Dekaden die Publikation

einer riesigen Menge an Fors
hungsergebnissen zum Silizium und zur Si-Te
hnologie erfolgte.

Ein Teilberei
h von hohem Fors
hungsinteresse ist die Interaktion zwis
hen Lasern und Sili-

zium: Zum einen werden in der Halbleiterindustrie Laser zur Kristallisation von amorphem

Silizium (a-Si) benutzt, z.B zur Herstellung von ho
hleitfähigen, polykristallinen Si-S
hi
hten

[1℄. Hierbei wurden in Abhängigkeit vom verwendeten Laser eine groÿe Menge an Kristallisa-

tionsme
hanismen untersu
ht und publiziert, u.a. ex
imer-laser Kristallisation [2℄, metallindu-

zierte Kristallisation [3℄, Joule-heating induzierte Kristallisation [4℄, Festphasenkristallisation

(SPC) [5℄ und li
htinduzierte SPC (LISPC) [6℄. Bei der Kristallisation von a-Si/SiO2 Multi-

quantentöpfen über die LISPC wurde die Ho
hdru
kphase Si-III anhand von Raman-Spektren

na
hgewiesen [7℄. Der Grund für das Entstehen der Ho
hdru
kphase ist aber weitgehend un-

klar: Einerseits ist die Vermutung zulässig, dass das Auftreten der Phase Si-III ein E�ekt des

Kristallisationsme
hanismus ist. Andererseits besteht au
h die Mögli
hkeit, dass die Bildung

der Phase Si-III im strukturellen Aufbau des kristallisierten S
hi
htstapels begründet ist.

Zum anderen werden Laser zur Strukturierung von Si-Ober�ä
hen eingesetzt [8℄. Als besonders

vorteilhaft haben si
h dabei ho
hfrequente Ultra-Kurzzeitlaser erwiesen, so dass insbesondere

die Wirkung von fs-Laserpulsen in den letzten Jahren umfangrei
h untersu
ht wurde. Bei der

Strukturierung von Si-Ober�ä
hen mit fs-Laserpulsen entsteht in Abhängigkeit von den Laser-

parametern eine Vielzahl vers
hiedenster Muster [9℄. Zudem variiert in Abhängigkeit von den

Laserparametern die innere Struktur der Ober�ä
henberei
he: beri
htet wurde von amorphen

Si-S
hi
hten [10℄, Gräben in der Ober�ä
he [11℄, komplexeren Strukturen wie Rippeln [12℄ oder

tiefen Kratern [13℄. Die Entstehung dieser Strukturen ist dabei immer von der Deformation des

kristallinen Si-Ausgangsmaterials begleitet: Diese umfassen sowohl Linien- und Flä
hendefek-

te [14℄ als au
h Phasentransformationen des Siliziums (Amorphisierung, Si-Ho
hdru
kphasen)

[15℄. Dabei ist aber gerade die Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h fs-Laserpulse no
h

ni
ht vollends verstanden und die Aufklärung der physikalis
hen Zusammenhänge erfordert

weitere systematis
he Untersu
hungen.

Si-Ho
hdru
kphasen wurden bisher in Rippeln meist mit Raman-Spektroskopie na
hgewiesen

und es gibt nur eine geringe Anzahl an Quers
hnittsuntersu
hungen. Der Na
hweis von Si-Ho
h-

dru
kphasen ist aber au
h im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) mögli
h und erfolgt

übli
herweise anhand entspre
hender Beugungsre�exe [16℄. Diese sind aus strukturaufklärenden

Experimenten mit Indentern oder Diamant-Ho
hdru
kzellen, bei denen die Si-Ho
hdru
kpha-

sen gezielt erzeugt werden, bekannt [17℄. Jedo
h wurden bisher keine spektroskopis
hen TEM-

Charakterisierungen publiziert: Im Fall der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) ist

davon auszugehen, dass aufgrund der Variation der Kristallstruktur zwis
hen den einzelnen Si-

Phasen signi�kante Unters
hiede in der Feinstruktur der Si L2,3-Kanten auftreten. Diese Ver-

mutung konnte bis dato no
h ni
ht von theoretis
hen Betra
htungen bestätigt werden, da zu

diesem Thema bisher keine Publikationen existieren.

Das Ziel dieser Dissertation ist es, mit analytis
hen TEM-Untersu
hungen von elektronentrans-

1



1.1. Ho
hdru
kverhalten des Siliziums

parenten Proben sol
her dur
h fs-Laser oder dur
h Rekristallisation von a-Si entstandenen Si-

Ho
hdru
kphasen eine Aussage über deren Entstehungsme
hanismus und deren Verteilung in

den jeweils erzeugten Strukturen zu tre�en. Das Wissen über deren Nukleation und Lokalisie-

rung ist essentiell für etwaige te
hnologis
he Anwendungen, da die Ho
hdru
kphasen vom Si-I

abwei
hende strukturelle und elektronis
he Eigens
haften besitzen: Einerseits können sol
he

Phasen in elektronis
hen Bauelementen als Defekte agieren und die Performan
e des Bauteils

erniedrigen, so dass deren Auftreten zu verhindern ist. Dazu muss vorher bekannt sein, warum

sie unter wel
hen Bedingungen auftreten. Andererseits ist es dur
haus vorstellbar, dass Si-

Ho
hdru
kphasen optis
he oder elektronis
he Bauelemente positiv beein�ussen.

Bevor der Aufbau dieser Dissertation vorgestellt wird, erfolgt zunä
hst die Bes
hreibung des

Ho
hdru
kverhaltens von Silizium. Dabei ist im Rahmen dieser Arbeit wie folgt zwis
hen den

beiden Begri�en Si-Polymorphe und Si-Ho
hdru
kphasen zu unters
heiden: Si-Ho
hdru
kpha-

sen sind Strukturvariationen des herkömmli
hen kristallinen Siliziums (Diamantstruktur, Si-I),

die dur
h hohe Drü
ke erzeugt werden. Der Begri� Si-Polymorphe bes
hreibt hingegen die

Gesamtmenge aller Siliziumphasen, d.h. sowohl die Phase Si-I als au
h a-Si und die Si-Ho
h-

dru
kphasen.

1.1 Ho
hdru
kverhalten des Siliziums

Die Umordnung des kristallinen Siliziums bei der Einwirkung von hydrostatis
hen Drü
ken bis

zu 250 GPa wurde in den letzten 50 Jahren ausführli
h untersu
ht. In diesem Dru
kberei
h

wurde bisher von 13 vers
hiedene Phasen des Siliziums beri
htet, deren Strukturen und Raum-

gruppen in Tabelle 1.1 aufgelistet sind. Ein kurzer historis
her Abriss der Entde
kung und

Einordnung der Si-Ho
hdru
kphasen wird folgend präsentiert (ein ausführli
her Überbli
k ist

in [17, 18℄ gegeben).

Die künstli
he Erzeugung der Si-Ho
hdru
kphasen erfolgte bisher primär innerhalb von Dia-

mant-Ho
hdru
kzellen (DHZ): Beim Einwirken von Drü
ken zwis
hen 8,8 GPa und 12,5 GPa

transformiert si
h das Silizium aus der Diamantstruktur (Si-I) in eine metallis
he Phase (Si-II,

β-Sn Struktur) [19, 20℄. Bei einer weiteren Erhöhung des hydrostatis
hen Dru
kes wird die

Phase Si-II in die orthorhombis
he Phase Si-XI verzerrt, deren Struktur si
h bei Drü
ken ab

14,5 GPa in eine einfa
h hexagonale Struktur (Phase Si-V) transformiert [21, 22℄. Bei Drü
ken

zwis
hen 38 GPa und 50 GPa konnte eine weitere, orthorhombis
he Struktur (Si-VI) mit der

Raumgruppe Cm
a na
hgewiesen werden [23℄, die si
h ab Drü
ken von 42 GPa zumindest teil-

weise in eine hexagonal di
ht gepa
kte Struktur (Si-VII) transformiert [24℄. Ab einem hydro-

statis
hen Dru
k von 
ir
a 79 GPa wurde eine kubis
h �ä
henzentrierte Struktur des Siliziums

(Si-X) na
hgewiesen. Diese ist bis zu einem Dru
k von 248 GPa stabil, wel
her bis dato der

hö
hst angewandte ist [25℄.

Bei einer Verminderung des angewandten Dru
kes sind die eben bes
hrieben Phasentransfor-

mationen reversibel bis zum Errei
hen der metallis
hen Phase Si-II, wel
he si
h ni
ht direkt

in die Phase Si-I zurü
ktransformieren kann [17, 25, 26℄. Vielmehr wandelt si
h bei der kom-

pletten Dru
kreduktion die Phase Si-II in eine kubis
h raumzentrierte Struktur, die als Si-III

bezei
hnet wird [27, 28℄. Zunä
hst wurde angenommen, dass si
h die Phase Si-III bei einem

Restdru
k von 8 GPa direkt aus der Phase Si-II entwi
kelt [20, 29℄, jedo
h konnten Crain et

al. zeigen, dass si
h die Phase Si-II zuerst in die rhomboedris
he Phase Si-XII transformiert,

die wiederum eine verzerrte Form der Phase Si-III ist und si
h bei weiterer Dru
kreduktion in

diese umwandelt [30, 31℄. Die Nukleation der Phase Si-XII beginnt bei einem Dru
k von 
ir
a

2



1.1. Ho
hdru
kverhalten des Siliziums

Tabelle 1.1: Au�istung der experimentell bestimmten Si-Ho
hdru
kphasen mit ihrer Struktur,

ihrer Raumgruppe und dem Dru
kberei
h, in dem sie existieren. Ein Dru
k vom 0 GPa ent-

spri
ht dabei dem Atmosphärendru
k. Die Nummerierung der unters
hiedli
hen Phasen erfolg-

te ni
ht entspre
hend ihres Dru
kberei
hes sondern anhand ihrer historis
hen Entde
kung. Die

Dru
kberei
he einiger Phasen übers
hneiden si
h, so dass dort diese Phasen glei
hzeitig im

Si-Material na
hweisbar sind. Die Phasen Si-VIII und Si-IX wurden bisher nur von Zhao et

al. na
h einer sehr s
hnellen Dru
kentlastung der Phase Si-II beoba
htet [35℄, so dass deren

Struktur bisher ni
ht von einer zweiten Quelle bestätigt werden konnte.

Si-Phase Struktur Raumgruppe Dru
kberei
h (GPa)

Si-I kubis
h - Diamant Fd

	

3m 0 - 12,5

Si-II tetragonal - raumzentriert (β-Sn) I41/amd 8,8 - 16

Si-III kubis
h - raumzentriert Ia

	

3 2,1 - 0

Si-IV hexagonal P63/mm
 -

Si-V hexagonal P6/mmm 14,5 - 38

Si-VI orthorhombis
h Cm
a 38 - 50

Si-VII hexagonal P63/mm
 40 - 78,3

Si-VIII tetragonal P41212 14,8 - 0

Si-IX tetragonal P4222 12 - 0

Si-X kubis
h - �ä
henzentriert Fm

	

3m 78,3 - 230

Si-XI orthorhombis
h - raumzentriert Imma 13 - 15

Si-XII rhomboedris
h R

	

3 12 - 2,0

Si-XIII hexagonal P6/mmm -

10 GPa und dauert bis zur kompletten Umwandlung des Si-II bei 
ir
a 6,2 GPa an. Na
h der

kompletten Dru
kreduktion koexistieren die beiden Phasen Si-II und Si-XII im Si-Material,

wobei der Anteil der Phase Si-III im gesamten Volumen deutli
h gröÿer ist. Weiterhin ist die

Si-XII → Si-III Transformation reversibel [30℄. Der Ablauf der Transformation von der Phase

Si-II über die Phase Si-XII zur Phase Si-III wurde anhand von ab-initio Bere
hnungen be-

stätigt [32℄. Na
h der Erwärmung der Phasen Si-III bzw. Si-XII auf 
ir
a 200

◦
C wurde die

Phase Si-IV na
hgewiesen [33, 34℄. Die Bildung von a-Si wurde in DHZ-Experimenten bei der

Verwendung von porösem Silizium als Ausgangsmaterial na
hgewiesen [36�38℄. Dabei konnte

festgestellt werden, dass die Bildung von a-Si bei DHZ-Experimenten temperaturabhängig ist

[37, 38℄.

Eine zweite Methode zur Charakterisierung des Ho
hdru
kverhaltens von Silizium sind Inden-

tierungsexperimente: Erste Untersu
hungen zur Härte von kristallinem Silizium zeigten das

Statt�nden des Halbleiter-Metall-Übergangs und dessen Beein�ussung der gemessenen Härte
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1.1. Ho
hdru
kverhalten des Siliziums

Si-I
(Fd m)3

Si-III
(Ia )3

Si-IV
Si-XIII

(P6 /mmc)
(P6/mmm)

3

a-Si

Si-IX (P4 22)2
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Si-II (I4 /amd)1
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Abbildung 1.1: Zyklus der Phasentransformationen bei Indentierungsexperimenten.

[39℄. Elektris
he Charakterisierungen bestätigten die Präsenz der metallis
hen Phase Si-II beim

Eindrü
ken des Indenters [40�42℄. Der Dru
k, der zum Beginn der Phasentransformation beim

Eindrü
ken eines sphäris
hen Indenters benötigt wird, und der Dru
k, der bei der Nukleation

der Phase Si-XII vorliegt, wurden zu 11,3 GPa bzw. 8,4 GPa bere
hnet [43, 44℄. Diese Werte

stimmen gut mit den bei den DHZ-Experimenten bestimmten Werten überein.

Jedo
h tritt bei Indentierungen ein gewaltiger Unters
hied auf: Während in DHZ-Experimenten

bei Raumtemperatur si
h die Phase Si-II unabhängig von der Ges
hwindigkeit der Dru
kre-

duzierung immer in eine andere kristalline Phase transformiert, ist dies in Indentierungsexpe-

rimenten nur bei sehr langsamen Entlastungsraten der Fall. Ein zu s
hnelles Entlasten führt

hingegen zur umfangrei
hen Bildung von a-Si. Dieses Ho
hdru
kverhalten des Siliziums wur-

de mit Raman-Spektroskopie [45�47℄ sowie TEM-Untersu
hungen von Quers
hnitten bestätigt

[16, 47�49℄.

Diese Unters
hiede bei der Dru
kentlastung zwis
hen DHZ- und Indentierungsexperimenten

sind auf die deutli
h vers
hiedenen Spannungszustände im Si-Material zurü
kzuführen: Wäh-

rend in DHZ-Experimenten ein dur
h den hydrostatis
hen Dru
k erzeugtes, homogenes und

isotropes Spannungsfeld erzeugt wird, spielen bei Indentierungen S
herspannungen eine groÿe

Rolle [50℄. Weiterhin verbleiben na
h der kompletter Dru
kentlastung im Si-Material Restspan-

nung, die dur
h die lokal vers
hieden stark erzeugten Gitterdefekte im Berei
h des Indenter-

eindru
kes ni
ht relaxieren können. Dies bedeutet aber au
h, dass bei Indentierungen dur
haus

gröÿere Mengen der Phase Si-XII im deformierten Gebiet bestehen bleiben. Zusätzli
h ist zu

erwähnen, dass au
h bei Ritzexperimenten die Phasentransformationen äquivalent zu denen

bei Indentierungen ablaufen, wenn einerseits verglei
hbare Drü
ke und andererseits mit den

Entlastungsraten korrelierende Ritzges
hwindigkeiten verwendet werden.

Wie bereits erwähnt wurde, führt eine Erwärmung (T > 175

◦
C [51℄) der Phasen Si-III und

Si-XII zu deren Transformation in die Phase Si-IV. Es gibt jedo
h starke Hinweise darauf,

dass bei sol
h einer Erwärmung eine weiter Phase erzeugt wird: Von dieser als Si-XIII bezei
h-

neten Phase wurde erstmals dur
h das Auftreten von bisher ni
ht bekannten Raman-Banden

bei der Charakterisierung von auf 200

◦
C erwärmten Indentierungen beri
htet [51�53℄. Jedo
h

4



1.2. Struktur der Dissertation

konnte anhand der Raman-Spektren bisher die genaue Kristallstruktur der Phase Si-XIII ni
ht

bestimmt werden. B. Haberl s
hildert in ihrer Dissertation die Erzeugung gröÿerer Menge an

Kristalliten der Phase Si-XIII, was die Aufnahme von Beugungsbildern dieser Phase im TEM

ermögli
hte [54℄. Anhand der auftretenden Netzebenenabstände (vgl. Abs
hnitt 5.1) s
hlägt sie

für die Phase Si-XIII eine groÿe, einfa
h hexagonale Einheitszelle mit den Gitterparametern a

= 5,54 Å und 
 = 11,00 Å vor.

Da im Rahmen dieser Arbeit Indentierungs- und Ritzexperimente zur Erzeugung der Si-Ho
h-

dru
kphasen dur
hgeführt wurden, ist zusätzli
h in Abbildung 1.1 der Zyklus der dabei ent-

stehenden Phasen s
hematis
h dargestellt. Es ist anzumerken, dass einige Publikationen das

Auftreten von a-Si bei einer zu s
hnellen Entlastung des Indenters bes
hrieben. Es konnte aber

bisher ni
ht eindeutig gezeigt werden, ob die Rü
ktransformation der Si-Ho
hdru
kphasen in

die Phase Si-I über das a-Si abläuft oder ob dies ein parallel ablaufender Prozess ist.

1.2 Struktur der Dissertation

Im Rahmen dieser Arbeit werden hinsi
htli
h der Charakterisierung von Si-Ho
hdru
kphasen

im Elektronenmikroskop mehrere S
hwerpunkte gesetzt: Zum einen ist dies die spektroskopi-

s
he Untersu
hung mittels Elektronenenergieverlustspektroskopie, die in Kapitel 5 präsentiert

und diskutiert wird. Zum anderen befasst si
h Kapitel 6 mit der Entstehung von Si-Ho
h-

dru
kphasen beim Bes
huss von Si-Ober�ä
hen mit fs-Laserpulsen und in Kapitel 7 werden

Untersu
hungen zur Kristallisation von Si-Ho
hdru
kphasen in dünnen a-Si S
hi
hten präsen-

tiert. In den beiden letzteren Kapiteln wird aufbauend auf Charakterisierungen von TEM-

Quers
hnitten jeweils ein Modell für die Bildung der Si-Ho
hdru
kphasen vorges
hlagen. Am

Anfang der Dissertation werden zunä
hst in Kapitel 2 grundlegende Aspekte zu den haupt-

sä
hli
h verwendeten Charakterisierungsmethoden diskutiert. Im ans
hlieÿenden Kapitel wird

die Erzeugung von Referenzproben mit Si-Ho
hdru
kphasen für die EELS-Charakterisierungen

in Kapitel 5 präsentiert. In Kapitel 4 ist die elektronenmikroskopis
he Probenpräparation dar-

gestellt. Dieser ist ein eigenes Kapitel gewidmet, da die präparativen Standardte
hniken auf

Proben mit Si-Ho
hdru
kphasen nur einges
hränkt anwendbar sind.
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2 Charakterisierungsmethoden

In diesem Kapitel werden kurz die in dieser Arbeit primär verwendeten Charakterisierungs-

methoden eingeführt. Der S
hwerpunkt liegt dabei auf den analytis
hen Te
hniken der Elek-

tronenmikroskopie: Im Elektronenmikroskop werden in der Elektronenkanone freie Elektronen

generiert, die dann in Abhängigkeit vom verwendeten Elektronenmikroskop auf eine bestimmte

Energie bes
hleunigt und entlang der optis
hen A
hse des Mikroskops auf die zu untersu
hende

Probe fokussiert werden. Dabei werden vers
hiedene Basistypen unters
hieden, z.B. das Ras-

terelektronenmikroskop (REM), das konventionelle Transmissionselektronenmikroskop (TEM)

und das Rastertransmissionselektronenmikroskop (s
anning transmission ele
tron mi
ros
ope,

STEM).

Die auf die Probe fokussierten, nahezu monoenergetis
hen Elektronen (diese werden im weite-

ren Verlauf der Dissertation als Primärelektronen bezei
hnet) können dabei eine Vielzahl von

We
hselwirkungen mit der Probe dur
hlaufen. Wenn die Probe sehr dünn ist, dur
hstrahlt eine

groÿe Anzahl der Primärelektronen die Probe ohne einer We
hselwirkung zu unterliegen (un-

gestreute Elektronen). Die restli
hen Primärelektronen we
hselwirken dur
h Streuprozesse mit

den Atomen der zu untersu
henden Probe, so dass diese für die analytis
he Elektronenmikro-

skopie benutzt werden können. Die gestreuten und ungestreuten Anteile des Elektronenstrahls

werden ans
hlieÿend mittels eines Linsensystems fokussiert und auf einen S
hirm oder eine

CCD-Kamera abgebildet [55℄. Dabei ist im TEM der Fokus der Zwis
henlinse wi
htig: Bei der

Fokussierung auf die Bildebene der Objektivlinse wird auf dem S
hirm ein vergröÿertes, reales

Bild der Probe ersi
htli
h, bei der Fokussierung auf deren hintere Brennebene ers
heint das

dazugehörige Beugungsbild.

2.1 Abbildung im TEM

Im TEM wird der interessante Probenberei
h mit einem parallelen Elektronenstrahl beleu
htet.

Für die Abbildung wird der Fakt ausgenutzt, dass ein Teil der Primärelektronen in der Pro-

be von der optis
hen A
hse weg gestreut wird. Hierbei sind zwei Arten zu unters
heiden: Die

elastis
he Streuung entsteht aufgrund von Coulomb-We
hselwirkungen der Primärelektronen

mit den Atomen in der Probe, wobei deren Bewegungsri
htung si
h ändert (Impulsänderung)

und bei kleinen Streuwinkeln zudem die Kohärenz des Elektronenstrahls erhalten bleibt. Da

die Atomkerne eine sehr viele gröÿere Masse als die Elektronen besitzen, sind die Energiever-

luste bei der We
hselwirkung verna
hlässigbar klein bzw. ni
ht detektierbar. Von unelastis
her

Streuung wird gespro
hen, wenn die Primärelektronen eine detektierbare Energie beim Streu-

prozess abgeben [56℄. Verantwortli
h dafür können unter anderen die Streuung an Plasmonen

und Phononen sowie die Anregung von Elektronen aus dem Valenzband bzw. aus kernnahen

Zuständen sein.

Im TEM werden bei der Bildentstehung prinzipiell die drei Kontrastme
hanismen Beugungs-

kontrast, Streuabsorbtionskontrast und Phasenkontrast unters
hieden. Beim Streuabsorptions-

kontrast wird eine Blende (Objektivblende) in der hinteren Brennebene der Objektivlinse ein-
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2.2. Abbildung im STEM

gebra
ht. Dur
h eine entspre
hende Wahl der Gröÿe dieser Blende werden gestreute Elektronen

selektiv daran gehindert, an der Entstehung der Abbildung zu partizipieren. Wird die Objek-

tivblende so gewählt und justiert, dass nur die Intensität des Nullre�exes (ungebeugte Primär-

elektronen) zur Abbildung beiträgt, wird von einer Hellfeld-Abbildung (HF-TEM) gespro
hen.

Wird die Blende aber um den Re�ex eines gebeugten Elektronenstrahles zentriert, so wird dies

als Dunkelfeld-Abbildung (DF-TEM) bezei
hnet.

Der Phasenkontrast resultiert aus der Tatsa
he, dass bei den meisten Streuprozessen die Pri-

märelektronen eine Phasenvers
hiebung erfahren. Werden nun zum Zwe
ke der Abbildung im

TEM mehrere gebeugte Strahlen mit vers
hiedenen Phasen zur Interferenz gebra
ht, so erfolgt

bei Kippung der Probe in eine niedrig-indizierte Kristallorientierung (bei geordneten Struk-

turen) die direkte Abbildung der Atom- bzw. Molekülanordnungen. Diese Vielstrahlabbildung

wird zumeist als High resolution Transmission Ele
tron Mi
ros
opy (HTEM) Abbildung be-

zei
hnet. Hierbei sind jedo
h zwei Dinge anzumerken: Einerseits ist die Interpretation von

HTEM-Abbildungen ni
ht trivial, da die entstandenen Kontrastvariationen stark von der Pro-

bendi
ke, dem Fokus, der Energie der Primärelektronen und den Abbildungsfehlern (z.B. sphä-

ris
he und 
hromatis
he Abberation) im verwendeten Elektronenmikroskop abhängig sind. An-

dererseits wird im Allgemeinen für den reinen Phasenkontrast keine Objektivblende verwendet.

Für die in dieser Arbeit präsentierten TEM-Aufnahmen wurde das JEOL Ele
tron Mi
ros
ope

4010 des Max-Plan
k-Instituts für Mikrostrukturphysik Halle genutzt. Dieses Gerät wird bei

einer Bes
hleunigungsspannung von 400 kV (λ = 1,6 pm [56℄) betrieben um eine hohe laterale

Au�ösung für die Abbildung der Kristallstrukturen zu ermögli
hen. Bei den in dieser Arbeit

präsentierten HTEM-Abbildungen wurde eine groÿe Objektivblende verwendet, so dass diese

dur
h eine Mis
hung aus Streuabsorptionskontrast und Phasenkontrast entstanden. Entspre-


hende HTEM-Aufnahmen bei kleinen Vergröÿerungen werden in den folgenden Kapiteln als

Vielstrahlabbildungen (VS-TEM) bezei
hnet.

Die Elektronenbeugung ist eine weitere, im TEM anwendbare Te
hnik, bei der es aufgrund der

Wellennatur der Elektronen in kristallinen Proben zur Interferenz gestreuter Elektronenwellen

kommt [57℄. Die dabei entstehende Intensitätsverteilung zeigt unter bestimmten Streuwinkeln

Maxima, die 
harakteristis
h für die Anordnung der Atome in der Probe sind. Deshalb eignet

si
h diese Methode ausgezei
hnet zum Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen in den präparierten

Proben (vgl. Abs
hnitt 5.1). Bei der Elektronenbeugung tritt eine konstruktive Interferenz der

gebeugten Elektronenwellen auf, wenn deren Gangunters
hied ein Vielfa
hes der Wellenlänge

beträgt. Da im TEM die Beugungswinkel sehr klein sind (sinΘ ≈ Θ), kann die Bragg-Glei-


hung in der Form λ = 2dΘ dargestellt werden [56℄. Da glei
hzeitig au
h eine geometris
he

Bestimmung von θ aus der Kameralänge L und dem Abstand zwis
hen dem gebeugten und

dem ungebeugten Strahl r (rL−1 = 2Θ) mögli
h ist, gilt d = Lλr−1
und der Netztebenenab-

stand d eines Re�exes kann direkt aus dem aufgenommenen Beugungsbild bestimmt werden.

Das Produkt Lλ wird als Kamerakonstante bezei
hnet und ist auf dem Beugungsbild in der

Form eines Maÿstabes angegeben.

2.2 Abbildung im STEM

Das STEM ist eine Variante des TEM, die na
h der Entwi
klung 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 Bes
hleunigungsspannung von 100 kV betrieben. Beim verwendeten STEM werden die
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2.3. Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS)

Primärelektronen auf einen Punkt der Probe (
a. 2 nm Dur
hmesser) fokussiert. Der Elektro-

nenstrahl wird dann in einem zweidimensionales Raster über den ausgewählten Probenberei
h

geführt, wobei an jedem Punkt die transmittierte Intensität detektiert wird. Im Hellfelddetektor

(HF-STEM) werden die Elektronen erfasst, die unter kleinen Winkeln (< 6 mrad) gestreut wer-

den. Unter gröÿeren Winkel gestreute Elektronen werden im Dunkelfelddetektor (DF-STEM)

detektiert. Dieser wird häu�g benutzt um einen Ordnungszahl-bedingten Materialkontrast (Z-

Kontrast) zu erhalten. Das STEM wird im Verglei
h zum TEM bevorzugt für spektroskopis
he

Verfahren wie EELS eingesetzt, da dur
h die Fokussierung des Elektronenstrahls zu einer Son-

de mehr Primärelektronen zur We
hselwirkungen mit der Probe bereitgestellt werden können.

Deshalb ist das VG HB 501 UX mit einem Gatan ENFINA PEELS-Detektor zur Aufnahme

von Elektronenenergieverlustspektren ausgestattet. Eine detaillierte Bes
hreibung des Aufbaus

und der Funktionsweise des verwendeten STEM-PEELS Systems ist in [58, 59℄ gegeben.

2.3 Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS)

Bei EELS wird der Energieverlust der Primärelektronen dur
h unelastis
he Streuprozesse de-

tektiert: Aufgrund der Energieerhaltung gibt ein Primärelektron die glei
he Energie ab, die ein

Probenatom beim Streuprozess aufnimmt. Jedes spektroskopierte Element in der Probe zeigt

seine eigenen 
harakteristis
hen Energieverluste, die zudem sensitiv gegenüber der lokalen 
he-

mis
hen Umgebung (z.B. Bindungszustände, Kompositmaterialien, Verspannungen) sind. Es

ist anzumerken, dass au
h die elastis
he Streuung einen Ein�uss auf die entstehenden EELS-

Spektren haben kann: Beispielsweise können Elektronen sowohl elastis
her als au
h unelasti-

s
her Streuung unterliegen, was mögli
herweise in einer Veränderung des Konvergenzwinkels

bei der unelastis
hen Streuung resultiert.

Die Bes
hreibung der unelastis
hen Streuprozesse eines Primärelektrons erfolgt anhand des

doppelt di�erentiellen Wirkungsquers
hnittes, der einerseits die Winkel- und Energieabhängig-

keit der Streuung wiedergibt [60℄ und andererseits proportional zur Intensität einer Ionisati-

onskante ist [61℄. Dieser kann als die quantenme
hanis
he Übergangswahrs
heinli
hkeit eines

Anfangszustandes |i〉 in einen mögli
hen Endzustand |f〉, unter der Annahme kleiner Streu-

winkel (Dipol-Näherung), in folgender Form angegeben werden [60, 62℄:

dσ(q, E)

dE
=

(

4γ2

a2
0
q4

)
∫ β

0

∑

f

|〈f |q · r|i〉|2δ(E − Ef + Ei)dΩ (2.1)

Aus Glei
hung (2.1) ist ersi
htli
h, dass der Betrag des di�erentiellen Wirkungsquers
hnittes

maÿgebli
h von der räumli
hen Überlagerung der Anfangs- und Endzustände des angeregten

Atoms bestimmt wird. Zur Bes
hreibung der Feinstruktur einer Ionisationskante ist es üb-

li
h, den di�erentiellen Wirkungsquers
hnitt als Produkt einer Di
hte der Endzustände N(E)

(Density Of States, DOS) und einer atomaren Übergangsmatrix M(E)

dσ

dE
∝ |M(E)|2N(E) (2.2)

anzugeben, wobei M(E) die Überlagerung eines Anfangs- mit allen mögli
hen Endzuständen

bestimmt und N(E) die Anzahl der Endzustände im Energieberei
h E bis E+dE wiedergibt.

Dabei wird dur
h die Übergangsmatrix beein�usst, wel
he Teilmenge der totalen Zustandsdi
h-

te (tDOS) sondiert wird. Damit M(E) unglei
h null wird und ein Übergang des Atoms in einen
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2.3. Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS)

angeregten Zustand statt�nden kann, muss der Endzustand unbesetzt sein und eine merkli
he

Überlagerung mit dem stark lokalisierten kernnahen Anfangszustand aufweisen. Deswegen re-

präsentiert N(E) eine lokale Di
hte der unbesetzten Zustände, was im Silizium den unbesetzten

Zuständen des Leitungsbandes entspri
ht. Da für kleine Streuwinkel zusätzli
h die Dipolnähe-

rung gilt, ist das Matrixelement nur für die Übergänge unglei
h null, in denen eine Änderung

der Radialquantenzahl von ∆l = ±1 statt�ndet. Das führt dazu, dass N(E) eine lokale, sym-

metrieprojizierte Di
hte (pDOS) der unbesetzten Zustände anstatt einer tDOS ist. Wird die

Näherung benutzt, dass die dur
h die Dipolnäherung erlaubten Elemente der Übergangsmatrix

M(E) als Funktion des Energieverlustes wenig variieren, so spiegelt die Feinstruktur der Ioni-

sationskante direkt diese lokale pDOS wieder. Anzumerken ist an dieser Stelle, dass aufgrund

der jeweiligen Umgebung bzw. einer Anisotropie des untersu
hten Materials si
h die lokalen

Zustandsdi
hten für vers
hiedene Gitterplätze unters
heiden können.

Die mittlere freie Weglänge Λ ≈ σ−1
ist die mittlere Distanz, die ein Primärelektron in der

Probe zurü
klegen muss um einem einzelnen Streuprozess zu unterliegen [62℄. Bei Verwendung

einer Bes
hleunigungsspannung von 100 kV im STEM beträgt für Silizium Λ ≈ 100 nm [61℄.

Um ein mehrfa
hes Streuen der einzelnen Primärelektronen zu vermeiden, ist es daher notwen-

dig, die Proben deutli
h dünner als die mittlere freie Weglänge zu präparieren (vgl. Kapitel 4).

Das EELS-Spektrum wird übli
herweise in zwei Berei
he eingeteilt: Der low loss Berei
h bein-

haltet Elektronenenergieverluste bis ungefähr 80 eV. Diesem Berei
h wird au
h der Nullverlust-

peak (Zero Loss Peak, ZLP) zugere
hnet, der hauptsä
hli
h dur
h die ungestreuten Primär-

elektronen entsteht. Der ZLP beinhaltet zudem die quasielastis
h gestreuten Primärelektronen,

deren Energieverlust meist kleiner als die Energieau�ösung des Spektrometers ist. Im low loss

Berei
h sind neben dem ZLP au
h Plasmonenanregungen, Inter- und Intrabandübergänge so-

wie, je na
h spektroskopiertem Element, Ionisationskanten kernnaher Elektronen ersi
htli
h

(vgl. Abbildung 5.5).

Der 
ore loss Berei
h beinhaltet alle Energieverluste die gröÿer als 
ir
a 80 eV sind. Eine in

diesem Berei
h spektroskopierte Ionisationskante wird in die kantennahe Feinstruktur (Ele
-

tron energy Loss Near Edge Stru
ture, ELNES) und die kantenferne Feinstruktur(Extended

X-ray Edge Energy Loss Fine Stru
ture, EXELFS) unterteilt. Die Feinstruktur entsteht dur
h

die Tatsa
he, dass im Festkörper die Valenzelektronen interatomare Bindungen eingehen. Sie

ist ein direktes Resultat der lokalen Umgebung des ionisierten Atoms und gibt einen Einbli
k

in sowohl die elektronis
he Struktur als au
h die Bindungsverhältnisse des spektroskopier-

ten Materials [63℄. Die Feinstruktur einer Ionisationskante ist unter anderem abhängig vom

Konvergenzhalbwinkel α der elektronenmikroskopis
hen Sonde, dem Sammelhalbwinkel β und

der Probendi
ke: Bei sehr dünnen Proben muss der Ein�uss von Ober�ä
henzuständen und

-amorphisierungen berü
ksi
htigt werden. Bei allen dur
hgeführten EELS-Charakterisierungen

betrug im verwendeten STEM/PEELS-System α =28 mrad und β =12 mrad (vgl. [58℄). Na
h

erfolgter Justage des PEELS-Spektrometers lag die Energieau�ösung bei 
ir
a 0,4 eV (≡ Halb-

wertsbreite des ZLP). An dieser Stelle ist zu erwähnen, dass bei den im Rahmen dieser Arbeit

dur
hgeführten EELS-Experimenten die Kalibrierung des STEM/PEELS-Systems hinsi
htli
h

maximaler Intensität erfolgte. Im verwendeten System arbeiten die drei Parameter Intensi-

tät, laterale Ortsau�ösung und Energieau�ösung gegeneinander: Eine maximale Ortsau�ösung

benötigt eine sehr feine Sonde mit minimalem Dur
hmesser und für eine maximale Energieauf-

lösung erfordert vor allem mono
hromatis
he Primärelektronen. Letztere wird im verwendeten

System dur
h eine Verringerung der Extraktionsspannung (in der Elektronenkanone) positiv

beein�usst. Beide Aspekte resultieren aber in einer starken Minderung der Intensität im EELS-

Spektrum. Deshalb werden in STEM der neuesten Generation, in denen u.a. Mono
hromatoren
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2.4. Rasterelektronenmikroskopie

zum Einsatz kommen, sogenannte high brightness guns verwendet um spektroskopis
he Unter-

su
hungen bei hoher Orts- und Energieau�ösung dur
hführen zu können.

In Abbildung 5.5 wird zudem ersi
htli
h, dass im EELS-Spektrum die Intensität mit steigen-

dem Energieverlust stark abnimmt. Sie folgt einer Potenzfunktion der Form AE−r
mit 2 < r <

6, wobei der Exponent vom primär agierenden, unelastis
hen Streume
hanismus abhängt [60℄.

Dabei spielt au
h die Probendi
ke eine wi
htige Rolle, da u.a. die Primärelektronen-Plasmonen-

We
hselwirkung 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 Ionisationskanten mit kleineren Kantenenergien besteht, liegt (vgl. Abbildungen 5.5

und 5.6). Deshalb wird bei der Untersu
hung der ELNES einer Ionisationskante dieser Un-

tergrund mit einer Potenzfunktion der Form AE−r
angepasst und subtrahiert (vgl. [60, 63℄.

Weiterhin erfolgt zur Bestimmung der Feinstruktur eine Entfernung von Mehrfa
hstreue�ekten

aus dem 
ore loss Spektrum, indem dieses mit einem low loss Spektrum von derselben Proben-

stelle entfaltet wird. Glei
hzeitig erfolgt dabei ein S
härfung der Peaks der ELNES.

Der S
hwerpunkt der EELS-Charakterisierung in dieser Arbeit liegt auf der Bestimmung der

ELNES und der Kantenenergie Et der Silizium L2,3-Kanten, die bei einem Energieverlust von


ir
a 100 eV auftreten. Zum besseren Verständnis wird folgend die Nomenklatur der Ionisa-

tionskanten für Silizium angeführt: Bei der K-Kante werden Elektronen aus dem 1s-Niveau,

bei der L1-Kante aus dem 2s-Niveau und bei den L2,3-Kanten aus den 2p-Niveaus angeregt [61℄.

2.4 Rasterelektronenmikroskopie

Das Rasterelektronenmikroskop wurde unterstützend bei der Herstellung und der Präparation

der erzeugten Nanostrukturen eingesetzt. Im REM werden die Primärelektronen auf die Pro-

be fokussiert und der Elektronenstrahl wird ans
hlieÿend in einem zweidimensionales Raster

über den ausgewählten Probenberei
h geführt. Dabei erfolgt die Abbildung von Ober�ä
hen-

strukturen anhand dort erzeugter Sekundärelektronen, die eine hohe laterale Ortsau�ösung

gewährleisten [56℄. Das REM stellt im Gegensatz zum TEM nur geringe Anforderungen an

die zu untersu
henden Proben: Sauberkeit und Leitfähigkeit der Ober�ä
he. Die Aufnahme der

REM-Bilder im Sekundärelektronenkontrast (SE-Kontrast) erfolgte in einem Philips XL30 FEG

environmental s
anning ele
tron mi
ros
ope bei unters
hiedli
hen Bes
hleunigungsspannungen

zwis
hen 2 kV und 15 kV.

2.5 Li
htmikroskopie

Li
htmikroskopie in Transmission ist eine sehr nützli
he Methode bei der TEM-Präparation von

Silizium. Dies liegt daran, dass beim Abdünnen das Silizium ab einer Di
ke von 20 µm beginnt

transparent zu werden. Bei einer Di
ke zwis
hen 20 µm und 12 µm ers
heint es rötli
h und bis

zu einer Di
ke von 8 nm gelbli
h. Beim weiteren Abdünnen ers
heint das Si-Material grün und

bei Di
ken kleiner als 2 µm bläuli
h. Aus diesem Grund kann mit der Li
htmikroskopie sowohl

der Forts
hritt bei der TEM-Präparation als au
h die �nale Probendi
ke zügig abges
hätzt

werden. Die Aufnahme der li
htmikroskopis
hen Abbildungen erfolgte an einem Lei
a DMR,

dass mit einem Objektivrevolver (Vergröÿerungen: 5x bis 100x) ausgerüstet ist.
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2.6. Raman-Spektroskopie

2.6 Raman-Spektroskopie

Raman-Spektroskopie [64, 65℄ ist die Charakterisierung der unelastis
hen Streuung von Photo-

nen dur
h Elektronen in Molekülen oder Kristallen. Im klassis
hen Raman-Experiment wird das

zu untersu
hende Material mit Laserli
ht bestrahlt und die entstandene Streustrahlung wird

ans
hlieÿend spektral zerlegt. Während der gröÿte Teil der eingestrahlten Photonen (Ener-

gie E0) elastis
h (Rayleigh-Streuung) gestreut wird, erfolgen ebenso (aber mit einer kleineren

Wahrs
heinli
hkeit) unelastis
he Streuprozesse, die unter dem Begri� Raman-Streuung zusam-

mengefasst werden [66℄. Dabei lassen si
h zwei Fälle unters
heiden: Im ersten Fall gibt das

eingestrahlte Photon einen Teil (Eu) seiner Energie an ein si
h im S
hwingungsgrundzustand

be�ndendes Molekül (bzw. Kristallatom) ab, so dass die resultierende Stokes-Streustrahlung

Photonen der Energie E0 - Eu aufweist. Im zweiten Fall be�ndet si
h ein Molekül (bzw. ein

Kristallatom) bereits in einem angeregten S
hwingungszustand, so dass es beim dur
h das ein-

gestrahlte Photon angeregten Übergang in seinen Grundzustand einen Teil seiner Energie an

das Photon abgeben kann. Die Photonen der resultierenden Anti-Stokes-Streustrahlung be-

sitzen dann die Energie E0 + Eu. Da letzterer Prozess eine sehr geringe Wahrs
heinli
hkeit

besitzt, wird in der klassis
hen Raman-Spektroskopie die Stokes-Streustrahlung benutzt. Eine

Grundvoraussetzung für die Raman-Spektroskopie ist jedo
h, dass das zu untersu
hende Ma-

terial Raman-aktive S
hwingungsmoden besitzt.

Da die Raman-Linien einzigartig für jede Kristallstruktur (bzw. jedes Moleküle) sind, liefert

die Raman-Spektroskopie unter anderem Informationen über die lokalen Bindungsverhältnis-

se (Raumgruppe), die Kristallorientierung oder Verspannungen im Material. Weitere Vorteile

der Raman-Spektroskopie liegen sowohl in einer ni
ht benötigten Probenpräparation als au
h

in der relativ hohen laterale Au�ösung von 
ir
a 1 µm. Da einerseits Raman-Spektroskopie

eine hohe Sensitivität gegenüber strukturellen Modi�kationen aufweist und andererseits alle

Si-Polymorphe Raman-aktiv sind [67℄, eignet si
h diese Methode hervorragend zum Na
hweis

der Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen (vgl Abs
hnitt 3.3).

Die Charakterisierungen mit Raman-Spektroskopie erfolgten an einem konfokalen Raman-Mi-

kroskop Dilor Labram, das mit einem He-Ne Laser (λ = 633 nm) ausgestattet ist. Bei Ver-

wendung des am stärksten vergröÿernden, verfügbaren Objektives (100x, NA = 0,90) wird mit

diesem System eine laterale Au�ösung von 1 µm und eine Energieau�ösung von 
ir
a 1 
m

−1

errei
ht. Für die Raman-Charakterisierungen wurde ein roter Laser verwendet, da dieser tiefer

in das Si-Material eindringen kann als kurzwelligere Laser und dabei glei
hzeitig weniger Ener-

gie im Si-Material deponiert. Im Gegensatz dazu führt ein blauer Laser zu einer Erwärmung

der Probe, die in der Relaxation der Si-Ho
hdru
kphasen resultiert.
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3 Erzeugung von Si-Ho
hdru
kphasen

Wie in Abs
hnitt 1.1 bereits dargestellt wurde, ändert si
h die Kristallstruktur von kristalli-

nem Silizium (Si-I) bei Drü
ken über 10 GPa. Die Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen konnte

bei vers
hiedensten Experimenten na
hgewiesen werden. An erster Stelle sind dabei me
hani-

s
he Deformationsexperimente zu nennen: Bei der Verwendung von Diamant-Ho
hdru
kzellen

wurden bis dato Drü
ke bis zu 250 GPa errei
ht, so dass bei entspre
hender Wahl der ex-

perimentellen Parameter alle bisher bekannten Si-Ho
hdru
kphasen erzeugbar sind ([18℄ und

Referenzen darin). Des Weiteren konnten die Ho
hdru
kphasen Si-II, Si-III, Si-XII und Si-IV

na
h Indentierungen in Si-I bzw. a-Si na
hgewiesen werden, bei denen im Material Drü
ke bis

zu 12 GPa wirken [67℄. Weitere me
hanis
he Methoden, die verglei
hbare Ergebnisse wie die

Indentierungen zeigen, sind das langsame Ritzen mit einer Indenterspitze über die Ober�ä
he

kommerziell erhältli
her Si-Wafer [68℄ oder das gezielte Abs
hleifen dieser [69℄. Andererseits bil-

deten si
h Si-Ho
hdru
kphasen au
h na
h der Kristallisation von dünnen, in SiO2 eingebetteten

a-Si S
hi
hten (vgl. Kapitel 7): einerseits mittels Ofentemperung [70℄ und andererseits mittels

eines 
w-Lasers (
ontinuous wave) [71℄. Auÿerdem konnte die Entstehung von Si-Ho
hdru
k-

phasen bei der Strukturierung von Si-I Ober�ä
hen mit gepulsten fs-Lasersystemen beoba
htet

werden (vgl. Kapitel 6) [15, 72℄.

In diesem Kapitel werden die Methoden vorgestellt, die zur Erzeugung von Referenzproben

mit Si-Ho
hdru
kphasen für die EELS-Untersu
hungen in Kapitel 5 angewandt wurden. Da-

bei wird zunä
hst in Abs
hnitt 3.1 die Erzeugung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Indentie-

rungsexperimente vorgestellt. In Abs
hnitt 3.2 werden Ritzversu
he näher erläutert und in

Abs
hnitt 3.3 erfolgt die Präsentation der Charakterisierungen der Referenzproben mittels

Raman-Spektroskopie.

3.1 Si-Polymorphe in Indentereindrü
ken

Das Eindrü
ken eines Indenters wurde als Konzept zur Bestimmung der Härte eines Materials

entwi
kelt. Dabei wird dessen Diamantspitze (meist halbkugel- oder pyramidenförmig) in das

Material gedrü
kt um ans
hlieÿend aus der angewandten Kraft und dem entstandenen Eindru
k

me
hanis
he Materialeigens
haften wie die Härte H und das Elastizitätsmodul E zu bestimmen.

Daher kann die Härte als Widerstand des Materials gegen die Deformation mit einem anderen

Material angesehen [73℄ und als

H =
Fmax

A
(3.1)

de�niert werden, wobei F

max

die maximal angewandte Kraft und A die projizierte Flä
he des

Eindru
ks na
h der Entlastung ist. Eine ausführli
here Bes
hreibung der Bere
hnung der me-


hanis
hen Materialeigens
haften auf diese Weise ist in [74�76℄ gegeben.

Eine direktere Methode zur Bestimmung der Härte und des Elastizitätsmoduls wurde 1992

von Oliver und Pharr vorgestellt [77℄. Bei der Nanoindentierung erfolgt eine kontinuierli
he

Messung der angewandten Kraft und der Eindringtiefe in das Material während des gesamten

Experimentes. Dabei wurde diese Methode ursprüngli
h für spitze Indenter, wie zum Beispiel
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindrü
ken

Auslenkspule

Indenterkopf

Auflicht-
mikroskop

Haltefeder

Halte-
ring

Auslenkung

Indenter

Licht-
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motorgest.
Tisch+Probe

Positionsbe-
stimmung

Kondensator-
platten
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steuerung

Computer

xy-Auslenkungs-
messung

kapazitive
Wegmess.

Strom-
quelle

a b

Abbildung 3.1: (a) S
hematis
he Darstellung der Grundkomponenten des Nano-Indenter II (aus

[78℄) und (b) Aufbau und Funktion des Indenterkopfes des Nano-Indenter II (aus [50℄)

den Berkovi
h-Indenter, entwi
kelt. Dieser besitzt als Spitze eine dreiseitige Pyramide, bei der

der Winkel zwis
hen einer Seitenfa
ette und dem Lot 65,3

◦
beträgt (siehe au
h [74℄). An-

hand dieser Methode können die me
hanis
hen Eigens
haften des Materials aber au
h bei der

Verwendung eines sphäris
hen Indenters, d.h. ein Konus mit einer stark abgerundeten Spitze,

ermittelt werden.

Die für diese Arbeit verwendeten Indentereindrü
ke wurden mit zwei vers
hiedenen Nanoin-

dentern hergestellt: Ein Ultra-Mi
ro-Indentation-System 2000 (UMIS 2000; Standort: ANU

Canberra) wurde benutzt, um Eindrü
ke im Silizium mit einem sphäris
hen Indenter zu er-

zeugen, während am Nano-Indenter II (Firma MTS Systems Corporation; Standort: MLU

Halle-Wittenberg) Eindrü
ke mit einem Berkovi
h-Indenter erfolgten. Die Funktionsweise eines

sol
hen Gerätes soll folgend am Beispiel des Nano-Indenter II erklärt werden, wobei tiefer ge-

hende Erläuterungen in [50, 78, 79℄ gegeben sind. Abbildung 3.1a zeigt die Hauptkomponenten

des Nano-Indenters II. Die zu untersu
hende Probe wird mit einem Probenträger auf dem Pro-

bentis
h �xiert. Der Probentis
h lässt si
h über einen Spindeltrieb in den drei Raumri
htungen

mit einer Positionierungsgenauigkeit von 0,2 µm bewegen und gestattet dadur
h ein präzises

Anfahren und Indentieren der vorab mit dem Li
htmikroskop ausgewählten Probenstelle. Der

gesamte Aufbau ist pneumatis
h gedämpft und von einem Gehäuse eingefasst, um äuÿere Ein-

�üsse wie Vibrationen und Temperaturs
hwankungen zu mindern [50℄.

Der detaillierte Aufbau des Indenterkopfes ist in 3.1b dargestellt. Die austaus
hbare Indenter-

spitze ist am unteren Ende des Indentierungsstabes montiert. Dieser Stab ist an zwei Halte-

federn aufgehängt. Die Erzeugung der Kraft erfolgt induktiv, d.h. dur
h eine entspre
hende

Stromansteuerung des Spulen-Eisenkern-Systems wird eine de�nierte Normalkraft auf den In-

denter übertragen. Ohne Kontakt zwis
hen Indenter und Probe erfolgt die Tiefenauslenkung

des Indenters dur
h eine Kraftwirkung entgegen der Haltefedern. Der erste Probenkontakt wird

dann über eine einsetzende Stei�gkeitsänderung der Haltefedern detektiert. Wahrend der In-

dentierung resultiert die Wegauslenkung aus der konstanten Stei�gkeit der Haltefedern und der

entgegengesetzt ansteigenden Probenstei�gkeit. Die Messung der Eindringtiefe erfolgt kapazi-
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindrü
ken

a b

200 µm

Belastung

Entlastung

pop-out

Abbildung 3.2: (a) Li
htmikroskopis
he Aufnahme eines Feldes von Indentereindrü
ken, die

mit einer kugelförmigen Indenterspitze erzeugt wurden und (b) Kraft-Eindringtiefe-Kurven,

die bei Experimenten mit einem Berkovi
h-Indenter erhalten wurden. Obwohl vers
hieden Ma-

ximalkräfte verwendet wurden, zeigen alle drei Kurven eindeutig das pop-out Ereignis, das eine

Phasentransformation anzeigt.

tiv, d.h. dur
h die Vers
hiebung der mit dem Indentierungsstab verbundenen mittleren Plat-

te eines Dreiplattenkondensators ändert si
h dessen Spannungs
harakteristik [50℄. Die gröÿte

Kraft, die mit dem Nano-Indenter II realisierbar ist, beträgt 
a. 550 mN. Die Steuer- und

Messprozesse sind 
omputergesteuert, wobei mit einer Zeitau�ösung von maximal 6 Werten

pro Sekunde die Spannungssignale von Kraft- und Eindringtiefemessung aufgezei
hnet werden

können.

Neben der Wahl der maximalen Kraft bzw. der Eindringtiefe sind weitere Parameter für das Ge-

lingen des Experimentes wi
htig: die Belastungszeit, der Einbau eines Haltesegmentes bei kon-

stanter Kraft (für Krie
hexperimente) und die Entlastungszeit bzw. die Entlastungsges
hwin-

digkeit. Der Ein�uss all dieser Parameter wird in den aufgenommenen Kraft-Eindringtiefe-

Kurven si
htbar. Abbildung 3.2b zeigt sol
he Kurven, die bei Indentierungen mit einem Berko-

vi
h-Indenter am Nano-Indenter II unter Verwendung vers
hiedener Maximalkräfte aufgenom-

men wurden. Auf der Abszisse ist die Eindringtiefe relativ zur ursprüngli
hen Probenober�ä
he

gegen die angewandte Kraft auf der Ordinate aufgetragen. Während der gesamten Indentierung

erfolgt im Silizium sowohl eine elastis
he als au
h eine plastis
he Deformation, wobei während

des Entlastungsvorgangs nur die elastis
he Deformation reversibel ist. Die plastis
he Deformati-

on ist hingegen irreversibel und ist bei Indentierungen des Siliziums dur
h eine dru
kinduzierte

Phasentransformation begleitet: Im einfa
hsten Fall ist dies eine Amorphisierung des Si-Materi-

als, unter bestimmten Bedingungen entstehen jedo
h Si-Ho
hdru
kphasen. Das Auftreten einer

Phasentransformation ist in der Kraft-Eindringtiefe-Kurve na
hweisbar. Während eines lang-

samen Entlastungsvorgangs tritt bei Indentierungen von Si-I in der Kraft-Eindringtiefe-Kurve

eine Unstetigkeit auf, die als pop-out-Ereignis bezei
hnet wird. Dieses Ereignis wird auf die

Phasentransformation von der bei der Belastung entstandenen metallis
hen Phase Si-II in die

metastabilen Phasen Si-III und Si-XII zurü
kgeführt [41, 67, 80℄. Dabei erfolgt die Änderung

der Kristallstruktur eher über eine spontane Nukleation der Phasen Si-III und Si-XII als über

eine stetige Umwandlung der Phase Si-II. Zudem ist dieser Prozess dur
h eine Zunahme des
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3.1. Si-Polymorphe in Indentereindrü
ken

Volumens des Si-Materials um mehr als 10 % begleitet. Dur
h die Ausdehnung des Si-Materials

bei der Phasentransformation wird der Indenter ein wenig aus dem Material herausgehoben,

was zu einer plötzli
hen Reduzierung der gemessenen Eindringtiefe führt. Das pop-out Ereignis

ist jeweils deutli
h in den Kraft-Eindringtiefe-Kurven in Abbildung 3.2b im Berei
h der Ent-

lastung zu sehen.

Weiterhin kann während eines s
hnellen Entlastungsvorgangs anstelle des pop-out Ereignisses

eine weniger abrupte Änderung der Kraft-Eindringtiefe-Kurve auftreten. Diese wird in der Li-

teratur als ellbow Ereignis bezei
hnet und deutet die Bildung von a-Si während der Entlastung

an [67, 80, 81℄. Bei der Verwendung eines sphäris
hen Indenters kann das Auftreten des ell-

bow Ereignisses aber au
h die Bildung geringer Mengen der Phasen Si-III und Si-XII bedeuten

[54, 82℄.

Zusätzli
h kann aber au
h während der Belastung das pop-in Ereignis auftreten, dass einen

sprunghaften Anstieg der Eindringtiefe 
harakterisiert [44, 50℄. Dieses Ereignis wird im Zusam-

menhang mit der Phasentransformation des Siliziums so erklärt, dass das unter dem Dru
k des

Indenters in die Phase Si-II transformierte Si-I Material �weg�ieÿt� [48, 83℄.

Unabhängig davon wel
hes Ereignis während des Entlastungsvorgangs in der Kraft-Eindringtie-

fe-Kurve auftritt, bestätigen alle eindeutig die Bildung der Phase Si-II, so dass die Auswertung

dieser Kurven eine direkte Methode zum Na
hweis der Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen

ist. An dieser Stelle ist anzumerken, dass eine Abs
hätzung der während der Indentierung er-

zeugten Wärme s
hwierig ist. Khayyat et al. konnten zeigen, dass in bei einer Temperatur von

77 K erzeugten Indentereindrü
ken keine Transformation des Si-I in die Phasen Si-II oder Si-III

auftrat. Sie s
hlussfolgerten daraus, dass die während der Indentierung erzeugte Wärme einen

wi
htigen Beitrag zur Phasenumwandlung liefern muss [84℄. Deshalb ist anzunehmen, dass na-

hezu die gesamte, dur
h den Indenter verri
htete Arbeit zur Phasentransformation beiträgt, so

dass eine etwaige Erwärmung des Si-Materials sehr klein ist [54℄.

Für das �nale Ziel der Untersu
hungen, die elektronenmikroskopis
he Analytik der Si-Ho
h-

dru
kphasen, wurden auf kommerziell erhältli
hen Si(100) Wafern groÿe Felder mit 12 × 12 In-

dentereindrü
ken erzeugt. Es ist anzumerken, dass die Orientierung der Ober�ä
he der Si-Wafer

auf die Phasentransformation keinen Ein�uss hat. Die laterale Ausdehnung eines typis
hen, mit

einem sphäris
hen Indenter erzeugten Feldes ist in der li
htmikroskopis
hen Aufnahme in Ab-

bildung 3.2a zu sehen. Zwis
hen den einzelnen Indentierungen wurde eine minimaler Abstand

von 
ir
a 20 µm eingehalten, damit eine mögli
he Vernetzung von entstehenden Rissen keine

Relaxation der verspannten Strukturen (und der Si-Ho
hdru
kphasen) ermögli
ht.

Bei den einzelnen Indentierungen wurden je na
h Indenterspitze vers
hiedene Parameter be-

nutzt: Der Berkovi
h-Indenter im Nano-Indenter II wurde bei drei vers
hiedenen Maximal-

kräften F

max

von 50 mN, 100 mN bzw. 150 mN in den Si-Wafer gedrü
kt, um vers
hiedene

Eindru
ktiefen für die (S)TEM-Untersu
hungen zu erhalten. Bei allen Proben wurde na
h ei-

nem kurzen Haltesegment eine sehr langsame, kontinuierli
he Entlastungsrate von 1,5 mN/s

gewählt, damit die Ho
hdru
kphasen Si-III und Si-XII entstehen konnten sowie keine vollstän-

dige Amorphisierung des Si-Materials erfolgte [45℄. Dies ist deutli
h in Abbildung 3.2b am

jeweils auftretenden pop-out Ereignis zu sehen.

Im UMIS 2000 wurde ein sphäris
her Indenter mit einer abgerundeten Spitze (Dur
hmesser:

17,7 µm) bei einer maximalen Kraft von ungefähr 700 mN in die Ober�ä
he des Wafers ge-

drü
kt. Die kontinuierli
he Belastungsrate betrug 5,6 mN/s und die Entlastung erfolgte au
h

hier langsam mit einer Ges
hwindigkeit von 1,4 mN/s. Dur
h die Verwendung des sphäris
hen

Indenters erfolgte bei jedem Eindru
k die Phasentransformation in einem groÿen Volumen

(Dur
hmesser 
a. 10 µm; Tiefe 
a. 500 nm). Dabei wurde in TEM-Untersu
hungen die Gröÿe
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3.2. Ritzexperimente

Indenter

Normalkraft

Probe

elektr.
Antrieb

Mikrometer-
schraube

Proben-
tisch
(Zwick)

y-Richtung

x-Richtung

Abbildung 3.3: (links) Abbildung eines Härteprüfgerätes Zwi
k 3202, wie es für die Ritzexpe-

rimente verwendet wurde. (re
hts) S
hematis
he Darstellung der zusätzli
hen Aufbauten auf

dem Probentis
h des Zwi
k 3202. Der zusätzli
he, elektris
h angetriebene Probentis
h wurde

benutzt, um eine langsames und kontinuierli
hes Ritzen der Siliziumproben zu gewährleisten.

der aus Si-Ho
hdru
kphasen bestehenden Kristallite auf 10 nm bis 30 nm abges
hätzt [54℄.

3.2 Ritzexperimente

Zusätzli
h zu den Indentierungen erfolgten Ritzexperimente mit einem Vi
kers-Indenter, der als

Spitze eine vierseitige Pyramide hat [74℄. Beim Ritzversu
h wird die Indenterspitze mit einer

Normalkraft F in das Material eingedrü
kt und ans
hlieÿend wird die Probe mittels eines Pro-

bentis
hes tangential bewegt. Abbildung 3.3 zeigt im linken Teil das dafür verwendete Gerät der

Firma Zwi
k. Da der Probentis
h dieses Gerätes me
hanis
h nur über eine Mikrometers
hraube

vers
hiebbar ist, war mit diesem Aufbau das Errei
hen einer konstanten Ritzges
hwindigkeit

ni
ht mögli
h. Deshalb wurde auf dem Probentis
h des Zwi
k-Gerätes ein zweiter, elektris
h

angetriebener Probentis
h montiert, dessen Bewegungsri
htung um 90

◦
gedreht war. Für den

elektris
hen Antrieb wurde die Übersetzung des Getriebes so gewählt, dass diese eine langsame,

aber kontinuierli
he Bewegung des Tis
hes gewährleistete. Die Ritzges
hwindigkeit betrug bei

allen Ritzexperimenten ungefähr 1,5 µm/s (vgl. [68℄). Auf dem elektris
h angetriebenen Pro-

bentis
h befand si
h eine Vorri
htung zur Fixierung der Proben. Der gesamte Aufbau ist s
he-

matis
h im re
hten Teil von Abbildung 3.3 skizziert. Als Probenmaterial dienten Bru
hstü
ke

eines kommerziell erhältli
hen Si(100)-Wafers. Zunä
hst wurden Testversu
he dur
hgeführt,

um die optimale Kraft F für homogene Ritze mit einem hohen Anteil an Si-Ho
hdru
kphasen

zu bestimmen. Dazu wurde der Indenter mit einer Normalkraft F von 50 mN, 100 mN, 150 mN

bzw. 200 mN in die Ober�ä
he der jeweiligen Probe gedrü
kt und ans
hlieÿend erfolgte das

Ritzen. Abbildung 3.4a zeigt eine li
htmikroskopis
he Abbildung sol
h einer Testprobe, wobei

für die beiden Ritze im unteren Teil der Abbildung F = 200 mN und für den Ritz im oberen

Teil der Abbildung F = 100 mN benutzt wurde. Obwohl Raman-Spektren bei allen drei Ritzen
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a b

100 µm 20 µm

F=100 mN

FIB-
Präparation

Mikroriss

Ausbruch/Abplatzung

F=200 mN

Abbildung 3.4: Li
htmikroskopis
he Abbildungen von Ritzen in der Ober�ä
he eines Si-Wafers.

Bei Verwendung von zu hohen Normalkräften kommt es zu Mikrorissen und Ausbrü
hen im

Berei
h des Ritzes. In Teilabbildung a ist zudem die Position zu sehen, aus der eine FIB-Probe

für die (S)TEM Untersu
hungen präpariert wurde.

die Präsenz von Si-Ho
hdru
kphasen na
hweisen konnten (vgl. Abs
hnitt 3.3), ist der Anteil

von a-Si im deformierten Gebiet bei den Ritzen mit F = 200 mN deutli
h höher. Zudem ist in

Abbildung 3.4a 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 au
h zum Sprödbru
h und zum Abplatzen von Si-Splittern kommt (vgl. [67℄).

Diese Ers
heinungen sind deutli
h in Abbildung 3.4b zu erkennen.

Na
h den Testexperimenten wurden Proben für die elektronenmikroskopis
hen Untersu
hungen

mit einer Normalkraft F von 100 mN hergestellt. Dabei wurden drei parallele Ritze in der Si-

Ober�ä
he erzeugt, die jeweils eine Länge von 1 mm und untereinander einen Abstand zwis
hen

150 µm und 200 µm hatten. Die Herstellung von Proben mit parallelen Ritzen basierte auf der

Absi
ht, die konventionelle plane view TEM-Präparation (vgl. 4.2) zur Erzeugung elektronen-

transparenter Probenberei
he zu verwenden. Ni
htsdestotrotz erfolgte an den Ritzen au
h eine

Quers
hnittspräparation mittels FIB (vgl. 4.1.2), was au
h in Abbildung 3.4a erkennbar ist.

3.3 Na
hweis der Si-Polymorphe mit Raman-Spektroskopie

Die Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen kann im Fall von Indentierungen gut dur
h Kraft-

Eindringtiefe-Kurven na
hgewiesen werden. Jedo
h ist dies bei Ritz- oder Abs
hleifexperimen-

ten deutli
h s
hwieriger. Deshalb wird zum Na
hweis der Si-Polymorphe hauptsä
hli
h 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 
m

−1

(1TO(Γ)), die dem Li
ht entspri
ht, das am dreifa
h entarteten optis
hen Phonon im Zentrum

der 1. Brillouin-Zone gestreut wurde [67, 85℄. Im Raman-Spektrum treten jedo
h no
h weite-

re, in ihrer Intensität s
hwa
he Linien auf. Diese hängen mit der Streuung an si
h ni
ht im

Zentrum der 1. Brillouin-Zone be�ndli
hen Phononen zusammen [86℄. Sol
h eine anhand der
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Abbildung 3.5: Raman-Spektren aus dem deformierten Berei
h von (a) Indentereindrü
ken und

(b) Ritzen. In allen Spektren treten Raman-Linien auf, die sowohl a-Si als au
h den Phasen

Si-I, Si-III und Si-XII zugeordnet werden können. Zudem sind im roten Graphen in Abbildung

a geringe Intensitäten erkennbar, die zu der von B. Haberl vorges
hlagen Phase Si-XIII gehören

könnten [54℄.

Auswahlregeln eigentli
h verbotene Streuung 1. Ordnung ist dann erlaubt, wenn die perfekte

Symmetrie des Kristalls, z.B. dur
h Gitterdefekte oder stö
hiometris
he Variationen, gestört

ist [85℄. Zudem treten im Raman-Spektrum der Phase Si-I Linien auf, die dur
h die Raman-

Streuung 2. Ordnung entstehen. Diese erfolgt, wenn zwei Phononen am Streuprozess beteiligt

sind, deren Wellenvektoren nahezu entgegengeri
htet sind. Dann kann der Quasiimpuls bei der

Li
htstreuung erhalten werden und zudem entfällt die Bes
hränkung des Streuprozesses auf die

engste Umgebung des Γ-Punktes [87℄.
Weiterhin ist zu erwähnen, dass eine endli
he Gröÿe des Si-Materials, z.B. bei nanokristallinem

Si-I (n
-Si), das Raman-Spektrum deutli
h ändert, so dass die der Streuung am 1TO(Γ) Pho-
non entspre
hende Raman-Linie sowohl asymmetris
h als au
h zu kleineren Wellenzahlen hin

vers
hoben wird [67, 88℄. Abbildung 3.5 zeigt ausgewählte Raman-Spektren, die von vers
hie-

den Positionen im deformierten Gebiet der Indentereindrü
ke (Abb. 3.5a) und der Ritze (Abb.

3.5b) aufgenommen wurden. Dur
h die Präsenz der Phasen Si-III und Si-XII in den defor-

mierten Gebieten treten weitere Raman-Linien auf. Um die Raman-Spektren dieser beiden Si-

Ho
hdru
kphasen zu verstehen, muss zunä
hst die Kristallstruktur beider betra
htete werden:

Si-III (b
8) hat eine kubis
h raumzentrierte Struktur mit a
ht Atomen pro Einheitszelle. Jedes

Atom bildet mit seinen nä
hsten Na
hbaratomen ein Tetraeder, wobei jedes Atom eine kur-

ze und drei lange Bindungen aufweist [68℄. Si-XII hat eine rhomboedris
he Struktur mit a
ht

Atomen pro Einheitszelle. Dabei bildet jedes Atom mit seinen nä
hsten Na
hbarn ein verzerr-

tes Tetraeder [31℄. Da zudem die Gitterkonstanten beider Phasen sehr ähnli
h sind, kann die

Phase Si-XII als eine rhomboedris
he Verzerrung der Phase Si-III angesehen werden. Deshalb

kann angenommen werden, dass die Raman-Spektren beider Phasen ähnli
he Raman-Linien

zeigen, so dass deren Trennung mitunter s
hwierig ist. Diese Annahme wurde dur
h ab-initio

Bere
hnungen von Plitz et al. betätigt, die für Si-III fünf und für Si-XII a
ht Raman-aktive

Moden voraussagten [31℄. Dabei unters
hieden si
h die bere
hneten Phononenfrequenzen nur

um ±10 %.
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Tabelle 3.1: Übersi
ht über die Raman-Linien von a-Si sowie der Phasen Si-I, Si-III, Si-XII und

Si-IV (na
h [67, 68, 86℄).

Wellenzahl (
m

−1
)

Si-I Si-III Si-XII Si-IV a-Si

113 (1TA(L)) 166 166 500 - 520 160 (TA)

151 (1TA(X)) 384 184 300 (LA)

226 (2TA(L)) 415 350 390 (LO)

301 (2TA(X)) 433 375 470 (TO)

410 (1LO(∆)) 465 397

460 (1TO(X)) 435

470 (1TO(W)) 485

490 (1TO(L))

520 (1TO(Γ))

Die Phase Si-IV kristallisiert in der Wurzitstruktur und entsteht bei der Erwärmung der Pha-

sen Si-III und Si-XII [53, 67℄. Für diese Struktur werden im Raman-Spektrum aufgrund von

theoretis
hen Bere
hnungen nur zwei getrennte Linien bei den Wellenzahlen 500 
m

−1
und 520


m

−1
erwartet [89℄. Jedo
h ist das Raman-Spektrum der Phase Si-IV einerseits ni
ht vom Ra-

man-Spektrum des nanokristallinen Siliziums (n
-Si) unters
heidbar [67℄ und andererseits vom

verwendeten Laser abhängig [89℄, so dass für die Raman-Linien der Phase Si-IV ein Berei
h

von 500 
m

−1
bis 520 
m

−1
angegeben werden muss. Eine Übersi
ht über die Wellenzahlen

der bei den Phasen Si-I, Si-III, Si-XII und Si-IV auftretenden Raman-Linien ist in Tabelle 3.1

gegeben. Es ist anzumerken, dass die Position der Raman-Linien stark von Verspannungen im

Si-Material sowie von den lokalen Dru
kverhältnissen abhängig ist, so dass die in der Literatur

angegebenen Werte lei
ht zu den experimentell bestimmten Werten variieren. In den Raman-

Spektren in Abbildung 3.5 sind die in Tabelle 3.1 angegebenen Linien der Phasen Si-III und

Si-XII deutli
h erkennbar. Zur besseren Unters
heidung wurde zudem in den Raman-Spektren

markiert, wel
her Peak wel
he Phase repräsentiert. Dabei ist in jedem Raman-Spektrum bei

ungefähr 520 
m

−1
die primäre Raman-Linie der Phase Si-I zu sehen, die der Streuung des

Li
htes am 1TO(Γ) Phonon entspri
ht. Des Weiteren zeigen alle Raman-Spektren Signale von

a-Si, was vor allem an dem breiten Peak bei 470 
m

−1
erkennbar ist. Weiterhin zeigen die

Raman-Spektren deutli
h, dass si
h die Si-Polymorphe ni
ht homogen über das deformierte

Gebiet ausbilden, da das Verhältnis zwis
hen den Intensitäten der Raman-Linien der Phasen

Si-III und Si-XII von Raman-Spektrum zu Raman-Spektrum variiert.

Abs
hlieÿend ist anzumerken, dass der Anteil der Si-Ho
hdru
kphasen in den Indentierungen

gröÿer ist als in den Ritzen. Deshalb wurde im Ans
hluss primär versu
ht, elektronentranspa-

rente Indentereindrü
ke für die (S)TEM-Charakterisierungen zu präparieren. Zudem lassen die

Raman-Spektren einen gröÿeren Anteil der Phase Si-XII als der Phase Si-III in den deformierten

Gebieten vermuten.
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4 Präparation von Si-Polymorphen für die

Transmissionselektronenmikroskopie

In den vorangegangenen Kapiteln wurde bereits dargelegt, dass bei der Transmissionselektro-

nenmikroskopie die zu untersu
henden Proben so dünn sein müssen, dass sie für Elektronen

nahezu transparent sind. Die dafür benötigte Probendi
ke hängt von vers
hiedenen Parametern

ab: Zunä
hst hat das zu untersu
hende Material einen ents
heidenden Ein�uss, da, einfa
h aus-

gedrü
kt, mit zunehmender Ordnungszahl des Materials die Probe dünner werden muss. Ein

zweiter Parameter ist die verwendete Bes
hleunigungsspannung im (S)TEM: Je gröÿer diese

ist, umso höher ist au
h die kinetis
he Energie der Elektronen. Dadur
h verringert si
h der

We
hselwirkungsquers
hnitt der Elektronen in der Probe und deren mittlere freie Weglänge

Λ, das heiÿt der Weg eines Elektrons zwis
hen zwei We
hselwirkungsereignissen, nimmt zu.

Letztli
h bedeutet dies, dass bei der Verwendung einer Bes
hleunigungsspannung von 400 kV

eine di
kere Probe toleriert werden kann als bei einer Bes
hleunigungsspannung von 100 kV.

Einen ähnli
h groÿen Ein�uss auf die benötigte Probendi
ke hat die Art der beabsi
htigten

elektronenmikroskopis
hen Untersu
hung: Während bei der Abbildung im Beugungskontrast

oder bei der Aufnahme von Beugungsbildern eine Siliziumprobe in der Regel eine Di
ke von

ungefähr 200 nm aufweist (bei einer Bes
hleunigungsspannung zwis
hen 200 kV und 400 kV),

werden, je na
h Bes
hleuinigungsspannung, für HREM oder EELS Probendi
ken zwis
hen 30

nm und 100 nm benötigt.

Im Fall von EELS werden sehr dünne Proben benötigt, um das aufgenommene EELS-Spektrum

ni
ht dur
h Mehrfa
hstreue�ekte zu verfäls
hen. Mehrfa
hstreue�ekte entstehen im EELS-

Spektrum, wenn die Primärelektronen mehrmals innerhalb der Probe unelastis
h gestreut wer-

den. Dadur
h entstehen im EELS-Spektrum Beiträge, die ni
ht der elektronis
hen Struktur

des untersu
hten Materials entspre
hen. Damit keine Mehrfa
hstreue�ekte auftreten, muss die

Probe deutli
h dünner als die mittlere freie Weglänge Λ sein (vgl. Abs
hnitt 2.3). Bei der für

die EELS-Untersu
hungen verwendeten Primärelektronenenergie E0 von 100 keV müssen die

Proben also Di
ken deutli
h unter 100 nm aufweisen [61℄. Jedo
h muss an dieser Stelle er-

wähnt werden, dass es au
h eine untere Grenze für die Probendi
ke gibt. Um ein akzeptables

Signal-zu-Raus
hen-Verhältnis im EELS-Spektrum zu erhalten muss ein ausrei
hendes Proben-

volumen zur Verfügung stehen, in dem die unelastis
hen Streuprozesse der Primärelektronen

statt�nden können. Zudem hat Batson bei EELS-Untersu
hungen der Phase Si-I gezeigt, dass

bei Probendi
ken kleiner als 20 nm die Feinstruktur der Si L2,3-Kanten vers
hwindet [90℄. Zu-

sammengefasst bedeutet dies, dass die optimale Probendi
ke für die EELS-Untersu
hungen der

Siliziumproben, bei Verwendung einer E0 von 100 keV, im Berei
h zwis
hen 40 nm und 60 nm

liegt.

Um diese Probendi
ke zu errei
hen, stehen vers
hiedene Standardverfahren der (S)TEM-Pro-

benpräparation zur Verfügung. Eine umfassende Übersi
ht dieser ist in den Bü
hern von Aya
he

et al. gegeben [91, 92℄. Im Fall der Si-Ho
hdru
kphasen gestaltet si
h die (S)TEM-Proben-

präparation aufgrund ihrer thermis
hen Instabilität extrem s
hwierig, so dass die etablierten

Standardverfahren weiterentwi
kelt werden mussten (vgl. [52℄). Deshalb werden in diesem Ka-
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4.1. (S)TEM-Quers
hnittspräparation

pitel die verwendeten Standardverfahren sowie deren Modi�kationen zur Präparation der Si-

Ho
hdru
kphasen ausführli
h diskutiert.

4.1 (S)TEM-Quers
hnittspräparation

Um den Quers
hnitt einer Probe, z.B. eines S
hi
htsystems, für die Elektronenmikroskopie

zu präparieren, gibt es mehrere Standardverfahren (vgl. [92℄). Für die Untersu
hungen, die

dieser Arbeit zu Grunde liegen, wurden die klassis
he (S)TEM-Quers
hnittspräparation sowie

die fo
ussed ion beam Te
hnik (FIB) angewandt. Während die klassis
he Präparation für über

groÿe Flä
hen homogene Proben (mindestens 1 mm

2
) benutzt wird, �ndet die FIB-Te
hnik ihre

Anwendung in der Präparation von räumli
h begrenzt auftretenden Strukturen, deren laterale

Ausdehnung im Berei
h weniger µm ist.

4.1.1 Klassis
he (S)TEM-Quers
hnittspräparation

Abbildung 4.1 zeigt eine Übersi
ht der klassis
hen (S)TEM-Quers
hnittspräparation, wie sie

im Rahmen dieser Arbeit dur
hgeführt wurde. Zuerst erfolgte das Zersägen der jeweiligen Pro-

be mit einer Diamantdrahtsäge (Drahtstärke 
a. 150 µm). Die Probe wurde in zwei dünne

Streifen mit einer Breite von ungefähr 1,5 mm zersägt. Ans
hlieÿend erfolgte ein derartiges

Zusammenkleben der Streifen, dass auf der Seite der Klebe�ä
hen die zu untersu
henden Pro-

benberei
he liegen. Zum Kleben wurde ein M-Bond 610 Zweikomponentenkleber verwendet, der

eine geringe Viskosität und eine Aushärtedauer von 
a 1 h hat. Da die Probenhalter in einem

Elektronenmikroskop auf die Verwendung von Probens
heib
hen mit einem Dur
hmesser von

3 mm genormt sind, erfolgte der nä
hste Arbeitss
hritt in Abhängigkeit vom Probenmaterial:

Befanden si
h die zu untersu
henden Strukturen auf einem Si-Substrat, so wurde an die beiden

Rü
kseiten der zusammengeklebten Streifen jeweils ein 3 mm × 5 mm groÿer Siliziumquader

angeklebt. Ans
hlieÿend wurde das entstandene Gebilde in ungefähr 500 µm di
ke S
heiben

entspre
hend der mittleren Skizze in Abbildung 4.1 zersägt. Aus diesen S
heiben wurde im

nä
hsten Arbeitss
hritt mit einem Ultras
hallbohrer, dessen Bohrkopf einen Innendur
hmesser

von 3 mm aufweist, die runden Probens
heib
hen ausgebohrt.

Befanden si
h die zu untersu
henden Strukturen hingegen auf einem anderen Substrat, z.B.

Glas oder Saphir, so wurden die zusammengeklebten Probenstreifen in ein Keramikröhr
hen

mit dem Aussendur
hmesser 3 mm eingeklebt. Als Klebemittel diente dabei ein Epoxidharz

(M-BOND AE-15 oder Gatan G1 Epoxy). Na
h dem Tro
knen des Epoxidharzes, wurde das

Keramikröhr
hen mit der Diamantdrahtsäge in dünne S
heib
hen mit einer Di
ke von 
ir
a

500 µm zersägt.

Die darauf folgenden Arbeits
hritte waren bei beiden Präparationsvarianten glei
h: Die 500

µm di
ken S
heib
hen wurden zunä
hst auf eine Di
ke von ungefähr 100 µm ges
hli�en. Hierzu

wurde eine Seite des jeweiligen S
heib
hens mit diamantbesetzten S
hleifs
heiben unters
hied-

li
her Körnung bearbeitet, wobei mit der kleinsten Körnung die Ober�ä
he des S
heib
hens

abs
hlieÿend poliert wurde. Als letzter S
hritt der me
hanis
hen Bearbeitung erfolgte die Er-

zeugung einer Vertiefung in der ni
ht polierten Seite der Probe mittels eines Gatan Dimple

Grinder 651 (�dimpeln�). Dabei wurde mittels eines rotierenden Bronzerades bei glei
hzeitiger

Rotation der Probe eine Kuhle in die Probe ges
hli�en. Dies erfolgte solange, bis die Probe an

ihrer dünnsten Stelle eine Di
ke von 
ir
a 15 µm aufwies.

Als letzter Arbeitss
hritt wurde mit dem Gatan Pre
ision Ion Polishing System 691 (PIPS) ein

Lo
h in der Probe erzeugt. Dies ges
hah dur
h den Bes
huss der Probe mit Ar

+
-Ionen unter
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4.1. (S)TEM-Quers
hnittspräparation

Klassische (S)TEM-Querschnittspräparation

Schicht auf
Si-Substrat

Kleben und
Ausbohren

Schleifen,
Dimpeln und
Ionendünnen

3 mm

100 µm

Abbildung 4.1: S
hematis
he Darstellung der klassis
hen (S)TEM-Quers
hnittspräparation.

einem Winkel von ungefähr 4

◦
. Am Rand des Lo
hes entstanden dadur
h keilförmige Berei
he,

in denen si
h die zu untersu
henden Strukturen in der erforderli
hen Probendi
ke befanden.

Zur Befestigung der einzelnen Proben an den Haltern der verwendeten Präparationsgeräte, d.h.

beim Sägen, Ausbohren, S
hleifen und Dimpeln, wurde ein in A
eton lösli
her Kleber namens

CrystalBond verwendet. Dieser wird bei einer Temperatur von 
ir
a 130

◦
C �üssig, so dass die

Befestigung der Proben an den entspre
henden Haltern auf einer Heizplatte ges
hah.

An dieser Stelle ist anzumerken, dass diese Art der Quers
hnittspräparation für Indenterein-

drü
ke oder Ritze ungeeignet ist. Dies ist in den kleinen lateralen Abmessungen der Strukturen

begründet, da das Präparieren der gewüns
hten Probenstelle mit sehr viel Glü
k verbunden

wäre.

4.1.2 FIB-Quers
hnittspräparation

Die Quers
hnittspräparation von Strukturen mit lateralen Abmessungen im Berei
h weniger

Nanometer (z.B. Indentierungen, Ritze) erfolgte daher mit einem fokussierten Ionenstrahl

(FIB/REM-System). In sol
h einer Zweistrahl-Anlage kann der dur
h den Ga

+
-Ionenstrahl

verursa
hte Materialabtrag mit dem Elektronenstrahl abgebildet werden: Einerseits um die ge-

wüns
hte Struktur zu tre�en und andererseits um die erzeugte Lamelle beidseitig zu polieren

und heraus zu trennen. Die Elektronen- und die Ionensäule sind unter einem Winkel von 52

◦

angeordnet um eine glei
hzeitige Benutzung beider zu ermögli
hen.

Die FIB-Quers
hnittspräparation erfolgte je na
h Probe am Fraunhofer-Institut für Werksto�-

me
hanik IWM Halle oder am Max-Plan
k-Institut für Mikrostrukturphysik Halle. Die Präpa-

ration erfolgte dabei auf folgende Art und Weise: Zunä
hst wurde die jeweilige Probe auf einem

REM-Probenhalter befestigt. Dann wurde der interessante Berei
h der Probe mit dem REM

gesu
ht und darum Positionsmarker gesetzt, um diese Stelle bei den nä
hsten Arbeitss
hrit-

ten wiederzu�nden. Im Ans
hluss an die Positionierung der Probe wurde auf der interessanten
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4.1. (S)TEM-Quers
hnittspräparation

10 µm10 µm

a b

Ritz

Ritz

Abbildung 4.2: REM-Abbildungen von Teilabs
hnitten der FIB-Quers
hnittspräparation: (a)

zeigt die präparierte FIB-Lamelle na
h der Abtragung des umliegenden Materials und (b) zeigt

die Entnahme der FIB-Lamelle na
h dem erfolgten Freis
hneiden. In beiden Aufnahmen ist

der Ritz in der Ober�ä
he zu erkennen. Die Präparation erfolgte an dem Ritz, der s
hon in

Abbildung 3.4a dargestellt wurde.

Stelle mit dem Ionenstrahl eine 
ir
a 3 µm di
ke Platins
hi
ht abges
hieden um die Probenober-

�ä
he zu s
hützen. Glei
hzeitig diente die Pt-S
hi
ht au
h zur Abs
hätzung der Lamellendi
ke

bei der abs
hlieÿenden Dünnung. War die Probenober�ä
he von besonderem Interesse, z.B.

wurden amorphe Strukturen an ihr vermutet, so wurde vorher no
h eine 
ir
a 100 nm di
ke

Platins
hi
ht mit dem Elektronenstrahl auf der Ober�ä
he abges
hieden. Dieser S
hritt erfolg-

te, da die Abs
heidung des Platins mit dem Elektronenstrahl bei geringeren Energien als beim

Ionenstrahl abläuft und somit eine zusätzli
he Amorphisierung der Probenober�ä
he dur
h das

Platin vermieden wird.

Im Ans
hluss an die Deposition des Platins erfolgte mit dem Ionenstrahl das Abtragen der

Ober�ä
he um die interessante Stelle. Das Resultat dieses Arbeitss
hritts ist in Abbildung

4.2a am Beispiel eines im Quers
hnitt präparierten Ritzes zu sehen. Dabei wurde dur
h den

Ga

+
-Ionenbes
huss der Probenober�ä
he bei sukzessiv abnehmendem FIB-Strahlstrom solan-

ge Material von beiden Seiten der interessanten Probenstelle abgetragen, bis eine Lamelle mit

einer Di
ke von 
a. 1 µm präpariert war. Im Ans
hluss wurde die Lamelle frei ges
hnitten

und mit einem Greifer entnommen (vgl. Abbildung 4.2b). Die Lamelle wurde ans
hlieÿend auf

einem speziellen TEM-Probenhalter �xiert.

Als letzter Arbeitss
hritt erfolgte das sukzessive Abdünnen des mittleren Berei
hes der Lamelle

auf die gewüns
hte Zieldi
ke zwis
hen 40 nm und 70 nm. Dabei wurde mit dünner werdender

Lamelle au
h glei
hermaÿen die Spannung des Ga

+
-Ionenstrahls von 30 kV auf 5 kV vermin-

dert, so dass die Ga

+
-Ionen mit geringeren Energien auf die Probe tre�en. Dadur
h konnte eine

starke Amorphisierung der Seiten�ä
hen der FIB-Lamelle verhindert werden [93℄, so das es zu

keiner Verfäls
hung der ans
hlieÿenden (S)TEM-Untersu
hungen kam. Kurz vor Errei
hen der

Zieldi
ke erfolgte das Polieren (bzw. das Entfernen von Verunreinigungen von) der Lamelle bei

einer geringen Spannung von 2 kV.

Wie in Abbildung 4.2 zu sehen ist, eignet si
h diese Methode sehr gut für die gezielte Quer-
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4.2. Konventionelle plane view TEM-Präparation von Ober�ä
henstrukturen

s
hnittspräparation von kleinen Strukturen wie Indentereindrü
ken oder Ritzen.

4.2 Konventionelle plane view TEM-Präparation von

Ober�ä
henstrukturen

Die plane view TEM-Präparation ist die im Rahmen dieser Arbeit primär verwendete Präparati-

onsmethode für die Si-Ho
hdru
kphasen enthaltenden Indentereindrü
ke und Ritze. Sie erfolgte

ähnli
h der klassis
hen (S)TEM-Quers
hnittspräparation. Abbildung 4.3 zeigt eine s
hemati-

s
he Darstellung der Präparationss
hritte. Ein ents
heidender Unters
hied bei der Präparation

von Proben mit Si-Ho
hdru
kphasen war der zur Befestigung der einzelnen Proben an den

Haltern der Präparationsmas
hinen verwendete Kleber. Da Si-Ho
hdru
kphasen anfangen ab

einer Temperatur von 
a. 130

◦
C zu relaxieren, d.h. sie transformieren si
h zurü
k in die Phase

Si-I, konnte kein CrystalBond verwendet werden. Es wurde ein stark haftender Kleber benö-

tigt, der lei
ht wieder lösli
h ist und s
hon bei einer Temperatur von 
a. 90

◦
C dünn�üssig und

verarbeitbar ist. Deshalb wurde für die plane view TEM-Präparation Aquabond ABS-65 ver-

wendet, der s
hon ab einer Temperatur von 65

◦
C dünn�üssig ist und dabei mit CrystalBond

verglei
hbare Klebeeigens
haften aufweist. Na
hdem die Indentereindrü
ke bzw. die Ritze er-

plane view TEM-Präparation

Vorderseite
belacken,
Schleifen,
Dimpeln

Ätzen,
IonendünnenAusbohren

3 mm

100 µm

Abbildung 4.3: S
hematis
he Darstellung der plane view TEM-Präparation.

zeugt wurden (vgl. Kapitel 3), erfolgte zunä
hst die Bede
kung der Ober�ä
henstrukturen mit

einem in A
eton lösli
hen, kommerziel erhältli
hen Nagella
k. Dieser Arbeitss
hritt war nötig,

um die Ober�ä
he vor S
hädigungen beim ans
hlieÿenden Ausbohren der Probens
heib
hen

zu s
hützen. Dieser Arbeitss
hritt erfolgte mit einem Ultras
hallbohrer, dessen Bohrkopf einen

Innendur
hmesser von 3 mm aufweist, wobei die zu präparierenden Strukturen zuvor manuell

auf die Mitte des Bohrkopfes zentriert wurden. Der Nagella
k wurde na
h dem Ausbohren wie-

der von der Probe entfernt.

Die darauf folgenden Arbeits
hritte waren glei
h denen bei der klassis
hen (S)TEM-Quer-

s
hnittspräparation: Die ungefähr 700 µm di
ken S
heib
hen (abhängig von der Di
ke des

benutzten Si-Wafers) wurden ans
hlieÿend an der den Ober�ä
henstrukturen abgewandten

Seite auf eine Di
ke von ungefähr 100 µm ges
hli�en. Ein Polieren dieser Seite war hierbei

ni
ht nötig, da im nä
hsten Arbeitss
hritt das Dimpeln auf die Restdi
ke von 15 µm ebenfalls
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an dieser Seite der Probe erfolgte. Raman-Spektren einer Testprobe, die zu diesem Zeitpunkt

der Präparation untersu
ht wurde, waren verglei
hbar mit denen in Abbildung 3.5. Dies be-

deutet, dass der Eintrag an thermis
her Energie bei der bisherigen Probenpräparation ni
ht

ho
h genug war um eine Relaxation der Si-Ho
hdru
kphasen zu bewirken.

Die eigentli
he Herausforderung bestand in der abs
hlieÿenden Erzeugung des Lo
hes in der

Mitte des Probens
heib
hens ohne dabei eine Rü
ktransformation der Si-Ho
hdru
kphasen in

die Phase Si-I zu verursa
hen. Zu diesem Zwe
k wurden vers
hiedene Verfahren ausprobiert,

die in den folgenden Unterabs
hnitten kurz vorgestellt werden.

4.2.1 PIPS - kontinuierli
her Betrieb

Entspre
hend der klassis
hen Quers
hnittspräparation wurde zunä
hst an einer ersten Probe

mit Ritzen versu
ht, mit dem PIPS ein Lo
h in der Probe zu erzeugen. Dies ges
hah dur
h den

ununterbro
henen Bes
huss der gedimpelten Seite der Probe mit Ar

+
-Ionen unter einem Winkel

von ungefähr 4

◦
. Dadur
h entstand in der Mitte der Probe ein Lo
h, das mit dem in Abbildung

4.6a verglei
hbar ist. Am Rand des Lo
hes entstanden dadur
h elektronentransparente Berei-


he der Ritze, wie die HF-STEM Aufnahme in Abbildung 4.4a verdeutli
ht. EELS-Spektren

a b

300 nm1,5 µm

Abbildung 4.4: HF-STEM Abbildungen eines Ritzes am Rand eines präparierten Lo
hes in der

Ober�ä
he der Probe. Während (a) eine Übersi
ht über die Ausmaÿe des elektronentranspa-

renten Gebietes gibt, zeigt (b) das Auftreten von ausgedehnten Versetzungss
hleifen am Rand

des Ritzes, die dur
h die Erwärmung der Probe bei der Präparation entstanden.

der Si L2,3-Kanten zeigten die Präsenz von a-Si und der Phase Si-I im Berei
h des Ritzes,

jedo
h keine davon abwei
hende ELNES. Deshalb erfolgten zusätzli
h Raman-Untersu
hungen

an den Ritzenden am Rand des Lo
hes: Die erhaltenen Raman-Spektren bestätigten die EELS-

Untersu
hungen, da au
h sie für a-Si oder Si-I typis
he Intensitäten zeigten. Die Ergebnisse

der spektroskopis
he Untersu
hungen lassen den folgenden S
hluss zu: Aufgrund des perma-

nenten Ar

+
-Ionenbes
husses war die Erwärmung der dünnen Berei
he der Probe so ho
h, dass

eine Relaxation der Si-Ho
hdru
kphasen erfolgte. Dieser Fakt kann au
h an der HF-STEM

Aufnahme eines Ritzendes in Abbildung 4.4b na
hvollzogen werden. Das Auftreten von Ver-

setzungss
hleifen weit auÿerhalb des deformierten Gebietes ist ein Indikator für den erfolgten

Spannungsabbau in der Probe: Dur
h das Erwärmen der na
h der plastis
hen Deformation

�eingefrorenen� Strukturen begannen die im Material verbliebenen Spannungen, die au
h für
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die Präsenz der Si-Ho
hdru
kphasen verantwortli
h sind, si
h abzubauen. Dies kann unter an-

derem zu zwei E�ekten führen: Erstens kann der Materialwiderstand, der die �eingefrorenen�

Versetzungen bisher in ihrer stabilen Lage hielt, verkleinert werden, so dass diese aufgrund der

im Material vorhanden Restspannungen weiter gleiten bzw. klettern können. Zweitens kann

es dur
h den zunä
hst räumli
h begrenzten Abbau von Spannung zu einer Instabilität des

gesamten Gebildes kommen, wodur
h si
h die lokalen Spannungsverhältnisse ändern und die

Versetzungen anfangen si
h zu bewegen [94, 95℄.

In beiden Fällen ist aber das Ergebnis dasselbe: Dur
h die Erwärmung der Probe über eine

Temperatur von 175

◦
C beginnen die Verspannungen in der Probe zu relaxieren, wodur
h eine

Rü
ktransformation der Si-Ho
hdru
kphasen in a-Si bzw. Si-I statt�ndet [52℄. Deshalb ist die

PIPS im kontinuierli
hen Betrieb ungeeignet für den �nalen S
hritt der (S)TEM-Präparation

von Si-Ho
hdru
kphasen.

4.2.2 Gekühlte Ionendünnung

Da die Verwendung des PIPS im kontinuierli
hen Betrieb bei Raumtemperatur zu einer Er-

wärmung der Probe führte, wurde in einem nä
hsten Experiment versu
ht, die kontinuierli
he

Ar

+
-Ionendünnung bei glei
hzeitiger Kühlung mit �üssigem Sti
ksto� dur
hzuführen. Dazu

wurde die Ionenmühle Gatan Dual Ion Mill 600 verwendet, bei der der Probenhalter mit ei-

nem Kühl�nger verbunden ist. Dessen andere Seite kann wiederum in einen mit �üssigem

Sti
ksto� gefüllten Tank abgesenkt werden, so dass die Probe deutli
h unter Raumtemperatur

gekühlt wird. Zum Abtrag des Probenmaterials wird au
h in diesem Gerät ein fokussierter Ar

+
-

Ionenstrahl verwendet. Abbildung 4.5a zeigt eine REM-Aufnahme des erzeugten Lo
hes na
h

a b

5 µm70 µm

Ritz

SiO2

Abbildung 4.5: a) REM-Aufnahme eines mit der gekühlten Ionendünnung erzeugten Lo
hes in

einer Probe mit Ritzen. Am Rand des Lo
hes ist eine granulatartige Struktur entstanden. (b)

Vergröÿerung des in (a) gekennzei
hneten Randberei
hes.

Bes
huss der gedimpelten Seite der Probe mit den Ar

+
-Ionen. Die Abbildung zeigt deutli
h,

dass si
h am gesamten Rand eine granulatartige Struktur ausgebildet hat. Die Vergröÿerung

eines Berei
hes vom Rand ist in Abbildung 4.5b gegeben. Der präparierte Ritz ist au
h inner-
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halb der entstandenen Struktur no
h deutli
h si
htbar. Jedo
h haben EELS-Untersu
hungen

dieser Probe ergeben, dass die einzelnen Körner aus stö
hiometris
hem SiO2 bestehen.

Es ist daher sehr wahrs
heinli
h, dass die Oxidation des Siliziums dur
h die Kühlung der Pro-

be bedingt war. Eine Mögli
hkeit ist, dass das dur
h die Ar

+
-Ionen abgetragene Silizium mit

dem Restsauersto� (Arbeitsdru
k 10

−5
mbar) Bindungen einging und ans
hlieÿend dur
h den

thermis
hen Gradienten auf der Probe redeponiert wurde. In diesem Fall sollte jedo
h der ur-

sprüngli
h erzeugte Ritz ni
ht innerhalb der Körner si
htbar sein, wie es aber Abbildung 4.5b

zeigt. Eine zweite, wahrs
heinli
here Mögli
hkeit ist, dass die gekühlte Probe wie eine Kühlfalle

wirkte und die Restgase si
h an der Ober�ä
he auf beiden Seiten der Probe festsetzten. Dur
h

den Bes
huss der Probe mit den Ar

+
-Ionen wurden dann zunä
hst an der Ober�ä
he freie

Bindungen erzeugt, die si
h dann mit Restgasatomen, wie z.B. Sauersto�, sättigten. Dieser

Prozess wiederholte si
h dann permanent bis das gesamte Silizium entweder abgetragen oder

vollständig oxidiert war.

Da in den EELS-Untersu
hungen nur eine für SiO2 typis
he ELNES der Si L2,3-Kanten gefun-

den wurde, muss davon ausgegangen werden, dass bei der Oxidation des Siliziums au
h die Si-

Ho
hdru
kphasen oxidiert wurden. Deshalb ist au
h diese Methode ungeeignet für den �nalen

S
hritt der (S)TEM-Präparation von Si-Ho
hdru
kphasen.

4.2.3 Nass
hemis
hes Ätzen der Probe

Eine dritte Mögli
hkeit der Erzeugung elektronentransparenter Proben ist das nass
hemis
he

Ätzen [92℄, wel
hes au
h s
hon erfolgrei
h für die Präparation von Si-Ho
hdru
kphasen für

TEM-Untersu
hungen mittels Elektronenbeugung eingesetzt wurde [54℄. Analog zur dorti-

gen Probenpräparation wurde zum nass
hemis
hen Ätzen ein Gemis
h aus HNO3, HF und

CH3COOH verwendet, wel
hes im Verhältnis 4:1:1 zusammengesetzt war [96℄.

Für dieses Verfahren wurde die Vorderseite (indentierte bzw. geritzte Ober�ä
he) des gedimpel-

ten Probens
heib
hens zunä
hst mit einer dünnen Polymers
hi
ht (PMMA) bede
kt. Dana
h

wurde die Probe in einen speziellen, aus Kunststo� bestehenden Halter eingebaut, der inert

gegenüber der Ätzlösung ist. Dieser Halter ums
hloss nahezu die gesamte Probe und s
hützte

diese dadur
h. Einzige Ausnahme war eine kleines Lo
h von 1 mm Dur
hmesser auf der ge-

dimpelten Seite der Probe. Wurde der Probenhalter komplett in die Ätzlösung eingetau
ht, so

konnte diese nur dur
h das kleine Lo
h mit der Probe in Kontakt kommen, so dass die Probe

nur von dieser Seite (Rü
kseite) geätzt wurde. Ans
hlieÿend wurde der Probenhalter solange

in der Ätzlösung gehalten, bis ein kleines Lo
h in der Mitte der Probe entstand. Dabei s
hüt-

ze die PMMA-S
hi
ht die interessanten Ober�ä
henstrukturen vor dem Unterätzen na
h der

Entstehung des Lo
hes. Abbildung 4.6 zeigt li
htmikroskopis
he Aufnahmen (Transmission)

der Strukturen na
h dem Ätzen. Es ist deutli
h zu erkennen, dass si
h mit dieser Methode

sehr gut dünne Berei
he der Probe an den Indentereindrü
ken bzw. Ritzen erzeugen lassen.

Jedo
h wird vor allem an den Abbildungen der Indentereindrü
ke ein grundsätzli
hes Problem

dieser Methode o�ensi
htli
h. Die Anisotropie des Ätzprozesses, das heiÿt die Abhängigkeit der

Ätzges
hwindigkeit von der Kristallstruktur und der Kristallorientierung, bewirkte, dass die Si-

Ho
hdru
kphasen s
hneller geätzt wurden als das sie umgebende Si-I. Dadur
h wurde es sehr

s
hwierig, überhaupt Berei
he mit einer Di
ke von 40 nm bis 70 nm innerhalb der Indenterein-

drü
ke bzw. am Ende der Ritze zu �nden. Und selbst wenn dies gelang, konnten in den EELS-

Untersu
hungen nur Signale von a-Si und der Phase Si-I detektiert werden. Raman-Spektren

dieser Proben zeigten erst weit entfernt vom geätzten Lo
h Intensitäten der Si-Ho
hdru
kpha-

sen.
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a b c

200 µm100 µm100 µm

Abbildung 4.6: Li
htmikroskopis
he Aufnahmen von (a) Ritzen (b) Berkovi
h-Indentierungen

(
) Indentierungen mit einem sphäris
hen Indenter na
h dem nass
hemis
hen Ätzen von der

Rü
kseite. Es ist deutli
h zu erkennen, dass die Si-Ho
hdru
kphasen s
hneller geätzt werden

als das sie umgebende Si-I.

a b

20 µm100 µm

Abbildung 4.7: a) Li
htmikroskopis
he Aufnahme von sphäris
hen Indentierungen, na
hdem in

der Probe ein Lo
h mit dem PIPS im diskontinuierli
hen Betrieb erzeugt wurde. (b) Vergrö-

ÿerung des mittleren Berei
hes der Probe, wobei die präparierten Indentierungen als dunkle

Kreise si
htbar sind.

Letztli
h muss festgestellt werden, dass si
h diese Methode zwar zur Präparation von Si-Ho
h-

dru
kphasen für die Elektronenbeugung eignet, da dort Probendi
ken von 200 nm bis 300 nm

tolerierbar sind. Jedo
h ist das nass
hemis
he Ätzen ungeeignet für den �nalen S
hritt der

(S)TEM-Präparation von Si-Ho
hdru
kphasen mit dem Zwe
k der Dur
hführung von EELS-

Untersu
hungen bei einer Primärelektronenenergie von 100 keV.

4.2.4 PIPS - diskontinuierli
her Betrieb

Als letzte Mögli
hkeit der �nalen Dünnung der (S)TEM-Probenpräparation wurde die von D.

Ge vorges
hlagene, diskontinuierli
he Ionendünnung angewandt [52℄. Die Vorgehensweise ist

dabei glei
h der in Abs
hnitt 4.2.1 bes
hriebenen mit der Ausnahme, dass das PIPS ni
ht kon-

tinuierli
h betrieben wird: Um eine erneute Ablagerung des bereits abgetragenen Materials auf
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4.3. Zusammenfassung

den zu untersu
henden Strukturen zu verhindern, wurde jeweils die Seite der Probe mit den

Indentierungen bzw. den Ritzen mit einem dünnen Polymer�lm (Nagella
k) bes
hi
htet. Da-

na
h wurde die Probe in das PIPS einges
hleust und in folgendem Regime gedünnt: Die Probe

wurde für 1 min mit den Ar

+
-Ionen bes
hossen und dana
h für 1 min ruhen gelassen, damit

die erzeugte Wärme aus der Mitte der Probe dissipieren kann. Dieser Vorgang wurde solange

wiederholt, bis ein Lo
h in der Mitte der Probe entstand. Abbildung 4.7 zeigt das Ergebnis der

diskontinuierli
hen Ionendünnung am Beispiel von sphäris
hen Indentierungen. Dur
h die kur-

ze Betriebsphase des PIPS konnte die Vergröÿerung des Lo
hes gut beoba
htet werden, so dass

letztli
h Berei
he der Indentierungen gezielt präpariert wurden. Raman-Spektren, die von den

in Abbildung 4.7b si
htbaren Indentierungen aufgenommen wurden, zeigten genauso wie bei

[52℄ Intensitäten von Si-Ho
hdru
kphasen. Dies bedeutet, dass dur
h den diskontinuierli
hen

Betrieb des PIPS die thermis
he Belastung unter der S
hwelle für eine Rü
ktransformation der

Si-Ho
hdru
kphasen gehalten wurde.

4.3 Zusammenfassung

Die in diesem Kapitel vorgestellten Methoden haben gezeigt, dass die Präparation von elektro-

nentransparenten Proben, die Si-Ho
hdru
kphasen enthalten, sowohl ein sehr s
hwieriges als

au
h ein sehr aufwendiges Unterfangen ist. Da klassis
he Verfahren aufgrund der Instabilität

der Si-Ho
hdru
kphasen und ihrer geringen räumli
hen Ausdehnung ni
ht ohne Weiteres an-

wendbar sind, mussten diese Verfahren angepasst und weiterentwi
kelt werden. Es stellte si
h

heraus, dass für eine (S)TEM-Quers
hnittspräparation die FIB-Präparation eingesetzt werden

muss, wobei au
h bei dieser Methode die thermis
he Belastung dur
h die Ga

+
-Ionendünnung

zu bea
hten ist. Bei der plane view TEM-Präparation konnten mit dem PIPS im gepulsten

Betrieb elektronentransparente Proben mit Si-Ho
hdru
kphasen präpariert werden. Die Gegen-

überstellung der vers
hiedenen Methoden zur Präparation von Si-Ho
hdru
kphasen ist au
h in

[97℄ bes
hrieben.

Es stellte si
h bei ersten Charakterisierungen im Elektronenmikroskop heraus, dass Eindrü
ke,

die mit einem Berkovi
h-Indenter erzeugt wurden, als Proben für die EELS-Untersu
hungen

ungeeignet sind. Dur
h die steilen Flanken des Indenters weist na
h der Probenpräparation

nur ein winziger Berei
h eines jeden Indentereindru
ks die benötigte Probendi
ke auf. Bei den

sphäris
hen Indentierungen hingegen haben die gedünnten Eindrü
ke über einen relativ groÿen

Berei
h die für die (S)TEM Untersu
hungen optimale Di
ke. Deshalb wurden vers
hiedene Re-

ferenzproben mit Si-Ho
hdru
kphasen hergestellt, anhand derer die in Kapitel 5 präsentierten

elektronenmikroskopis
hen Untersu
hungen erfolgten. Zur Unters
heidung der einzelnen Refe-

renzproben werden für diese folgende Bezei
hnungen verwendet:

Tabelle 4.1: Au�istung der Namen und der Präparationsmethode der in Kapitel 5 verwendeten

Referenzproben.

Probenname Probenursprung Präparationsmethode

SIPW sphäris
he Indentierungen plane view TEM-Präparation

FIB-E sphäris
her Indentereindru
k FIB-Quers
hnitt

FIB-R Ritz FIB-Quers
hnitt
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5 Charakterisierung von Si-Polymorphen

mit (S)TEM

Na
hdem im letzten Kapitel die Präparation der Referenzproben vorgestellt wurde, erfolgt

in diesem Kapitel die Präsentation der Ergebnisse der EELS-Charakterisierungen ausgewähl-

ter Si-Ho
hdru
kphasen. Wie in Kapitel 1 bereits dargelegt wurde, fand die Identi�zierung der

meisten Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Röntgendi�raktometrie an in Diamant-Ho
hdru
kzellen zu-

sammengepresstem Silizium statt ([18℄ und Referenzen darin). Dur
h die Experimente konnten

die einzelnen Punktgruppen der vers
hiedenen Si-Ho
hdru
kphasen bestimmt werden, so dass

die entspre
henden Einheitszellen mit den dazugehörigen Gitterparametern genau bekannt sind

(vgl. Tabelle 1.1). Weiterhin erfolgten bereits eine Vielzahl von Untersu
hungen an Indenter-

eindrü
ken und Ritzen, wobei primär Raman-Spektroskopie oder Kraft-Eindringtiefe-Kurven

zum Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen verwendet wurden. Nur wenige Autoren nutzten bisher

Elektronenbeugung im TEM oder HTEM zur Identi�zierung der Si-Ho
hdru
kphasen in Inden-

tereindrü
ken: Dabei wurden bei Raumtemperatur stets die Phasen Si-III und Si-XII gefunden

[16, 52℄. Bei geheizten Proben konnten zudem die Phasen Si-IV und Si-XIII im TEM na
hge-

wiesen werden [51, 53, 54℄. Ein entspre
hender Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen erfolgte au
h

im Rahmen dieser Arbeit an den erzeugten Referenzproben, wobei die Ergebnisse in Abs
hnitt

5.1 präsentiert werden. Der Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen mit Elektronenbeugung im TEM

erfolgte als erster S
hritt bei der Charakterisierung der elektronentransparenten Proben um si-


her zu stellen, dass bei den EELS-Untersu
hungen im STEM tatsä
hli
h entspre
hend dünne

Berei
he mit Si-Ho
hdru
kphasen in den Referenzproben vorhanden sind.

Da EELS-Spektren von Si-Ho
hdru
kphasen bisher ni
ht publiziert wurden, ist eine sorgfältige

Analyse der aus den deformierten Berei
hen erhaltenen EELS-Spektren nötig. Deshalb wird in

Abs
hnitt 5.2.1 zunä
hst bes
hrieben, wie Referenzspektren der L2,3-Kanten des a-Si und der

Phase Si-I aufgenommen wurden. Dabei standen ni
ht nur die Unters
hiede in der ELNES im

Vordergrund, sondern au
h die exakte Kantenenergie Et der jeweiligen Si L2,3-Kanten.

Ans
hlieÿend werden in Abs
hnitt 5.2.2 Bere
hnungen der symmetrieprojizierten Zustandsdi
h-

te (pDOS) der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII diskutiert, mit denen letztli
h die aufge-

nommenen EELS-Spektren vergli
hen werden. Abs
hlieÿend werden in Abs
hnitt 5.2.3 die von

den deformierten Berei
hen der Referenzproben erhaltenen EELS-Spektren präsentiert. Dabei

wird gezeigt werden, dass Unters
hiede in sowohl der ELNES als au
h in der Et im Verglei
h

zu a-Si und der Phase Si-I existieren.

5.1 Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h

Elektronenbeugung und HTEM

Na
h Indentierungs- bzw. Ritzexperimenten wurde bisher nur die Entstehung der Phasen Si-

I, Si-III, Si-IV, Si-XII und Si-XIII beoba
htet. Anhand der bekannten Einheitszellen der Si-

Phasen (die Punktgruppen der einzelnen Phasen sowie deren Gitterkonstanten wurden aus [18℄
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

Tabelle 5.1: Netzebenenabstände der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV, Si-XII und Si-XIII. Die rot

gekennzei
hneten Einträge repräsentieren die in ausgedehnten Kristallen verbotenen Re�exe,

die jedo
h in Nanokristalliten au
h angeregt werden können. Die bere
hneten Werte stimmen

mit den in [51, 54℄ angegebenen Werten überein.

Si-I d Si-III d Si-IV d Si-XII d Si-XIII d

(hkl) (Å) (hkl) (Å) (hkl) (Å) (hkl) (Å) (hkl) (Å)

111 3,14 110 4,69 001 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 2,71 002 3,15 1-11 3,22 100 4,80

311 1,63 220 2,34 101 2,92 -211 2,66 101 4,40

222 1,56 310 2,10 102 2,28 2-10 2,64 003 3,67

400 1,36 222 1,91 003 2,10 110 2,58 012 3,62

331 1,25 321 1,77 110 1,90 2-20 2,30 103 2,91

420 1,21 400 1,66 111 1,82 200 2,25 110 2,77

422 1,11 330 1,56 103 1,77 2-21 2,05 200 2,40

333 1,05 420 1,48 200 1,65 11-3 1,87 202 2,20

bzw. für Si-XIII aus [54℄ entnommen) wurden zunä
hst deren Netzebenenabstände d mit dem

Softwarepaket JEMS bere
hnet [98℄. Die bere
hneten Netzebenenabstände sind in Tabelle 5.1

dargestellt, wobei für jede Phase die gröÿten 10 Netzebenenabstände zusammen mit den dazu-

gehörigen Millers
hen Indizes aufgelistet sind. In Tabelle 5.1 wurden einige Netzebenenabstände

rot markiert. Die Elektronenbeugung an diesen Netzebenen liefert unter Berü
ksi
htigung der

kinematis
hen Streutheorie für ausgedehnte Kristalle keine Re�exe im mit dem TEM aufgenom-

menen Beugungsbild, da diese Re�exe aufgrund der jeweiligen Strukturfaktoren verboten sind.

Jedo
h ist einerseits die räumli
he Ausdehnung der Si-Ho
hdru
kphasen auf Kristallite mit

Gröÿen zwis
hen 10 nm und 50 nm begrenzt und andererseits werden die Si-Ho
hdru
kphasen

dur
h im Material wirkende Spannungen in ihrer Struktur gehalten. Die auf die Kristallite

wirkenden Spannungen sowie bei der Entstehung der Kristallite eingebaute Gitterdefekte kön-

nen zu einer räumli
h begrenzten Bre
hung der Symmetrie des Kristalls führen, wodur
h ein

lokaler, von 0 vers
hiedener Strukturfaktor entsteht, der das Auftreten eigentli
h verbotener

Re�exe im Beugungsbild bewirkt [57℄. Weiterhin kann es passieren, dass dur
h den einfallenden

Elektronenstrahl neben dem eigentli
h angeregten Re�ex glei
hzeitig ein oder mehrere weitere

Re�exe angeregt werden. Die glei
hzeitige Anregung mehrerer Re�exe kann im Beugungsbild

zum Auftreten von Intensität an der Stelle verbotener Re�exe führen. Dieses Phänomen wird

Umweganregung (au
h als Doppelbeugung bezei
hnet [57℄) genannt, da die beiden Re�exe über

den Di�erenzre�ex in Verbindung stehen [99℄. In dem Kristall, in dem er entsteht, wirkt ein

re�ektierter Strahl wie ein zweiter Primärstrahl, d.h. erfüllt in dem Kristall mehr als eine Netze-

bene die Re�exionsbedingung für den einfallenden Primärstrahl, so existiert für die gebeugten

Strahlen eine Netzebene, die für diese Strahlen die Re�exionsbedingung erneut erfüllt ([99℄ und

Referenzen darin). Aus diesen Gründen wurden au
h die dur
h den jeweiligen Strukturfaktor

verbotenen Netzebenenabstände in Tabelle 5.1 angegeben.

Aus den in Tabelle 5.1 dargestellten Werten wird ein für den Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen

ents
heidender Fakt deutli
h: Alle Si-Ho
hdru
kphasen haben aufgrund ihrer Kristallstruktur
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

Netzebenenabstände, die deutli
h von denen der Phase Si-I unters
heidbar sind. Dies sind: für

Si-III vor allem 4,69 Å, 3,32 Å und 2,34 Å; für Si-IV 6,30 Å, 3,29 Å, 2,92 Å und 2,28 Å; für Si-XII

4,61 Å, 4,50 Å und die Netzebenen mit Abständen zwis
hen 2,66 Å und 2,25 Å; für Si-XIII alle

in Tabelle 5.1 dargestellten Netzebenenabstände. Tritt in einem aufgenommenen Beugungsbild

ein Re�ex auf, der einem dieser Netzebenenabstände entspri
ht, so kann einerseits eindeutig

na
hgewiesen werden, dass das untersu
hte Volumen Si-Ho
hdru
kphasen enthält. Andererseits

kann eine exakte Bestimmung des Abstandes des aufgetretenen Re�exes zum 0-Re�ex einen

Hinweis darauf geben, wel
he Si-Ho
hdru
kphase im untersu
hten Volumen präsent ist. Hierzu

ist jedo
h anzumerken, dass die exakte Bestimmung des Abstandes und somit die Bestimmung

der vorhandenen Si-Phasen aus den folgend angeführten Gründen s
hwierig ist:

1. Alle Re�exe im jeweiligen Beugungsbild besitzen eine räumli
he Ausdehnung, wobei die

Gröÿe des Re�exes direkt proportional zur Intensität des abgebildeten Elektronenstrahles

ist (vgl. Abbildungen 5.1 und 5.2). Um den Fehler bei der Bestimmung des Mittelpunk-

tes jedes Re�exes so gering wie mögli
h zu halten, wurden mit der Auswertesoftware

Analysis (Soft Imaging Systems GmbH) an jeden Re�ex konzentris
he Kreise angepasst.

Der Mittelpunkt des Kreises um den 0-Re�ex war ans
hlieÿend der Ausgangspunkt für

die Bestimmung der Netzebenenabstände, indem der Abstand zwis
hen dem Ausgangs-

punkt und dem Mittelpunkt des Kreises um den jeweiligen Re�ex der Si-Ho
hdru
kphase

bestimmt wurde.

2. Bei der Auswertung der Beugungsbilder stellte si
h heraus, dass bei der Aufnahme die

jeweiligen Filme lei
ht verkippt zur optis
hen A
hse des TEM lagen. Dadur
h ergeben

si
h zwei grundlegende Probleme bei der Bestimmung der Netzebenenabstände: Einer-

seits entstanden dur
h die Verkippung des Films keine konzentris
hen Re�exe, was das

eben bes
hriebene Anpassen der Kreise ers
hwert. Andererseits variieren je na
h Lage

des Beugungsre�exes zur Kippa
hse des Films die Netzebenenabstände. Da die Lage der

jeweiligen Kippa
hse aus den Beugungsbildern ni
ht bestimmt werden kann, besteht au
h

keine Mögli
hkeit zur Korrektur der Netzebenenabstände dur
h entspre
hende geometri-

s
he Bere
hnungen. Die Verkippung der Filme ist deutli
h daran zu erkennen, dass zwei

gegenüberliegende Re�exe, die dur
h die Beugung der Elektronen an symmetris
h äqui-

valenten Ebenen {hkl} entstanden sind, lei
ht unters
hiedli
he Abstände zum 0-Re�ex

aufweisen. Deshalb wurde für sol
he Re�exe der Mittelwert aus beiden Abständen be-

re
hnet und dieser als Netzebenenabstand angegeben.

3. Die lokal variierenden Spannungen innerhalb des deformierten Gebietes können zu Ver-

zerrungen der Kristallite und somit zu Variationen der Gitterparameter der Si-Phasen

führen. Bere
hnungen mit JEMS zeigten, dass aus einer 5 %igen Verkürzung der 
-A
hse

der Einheitszelle der Phase Si-XIII eine Verringerung der Netzebenenabstände um unge-

fähr 0,2 Å resultiert.

Aus den eben aufgeführten Gründen wird eine Messgenauigkeit von ±0,1 Å für die Bestimmung

der Netzebenenabstände aus den Beugungsbildern angenommen. Die exakte Bestimmung der

auftretenden Si-Ho
hdru
kphase wird aber no
h dur
h den Fakt ers
hwert, dass die aus den

Beugungsbildern bestimmten Netzebenenabstände innerhalb der Fehlergenauigkeit zu vers
hie-

denen Si-Phasen gehören können (vgl. Tabelle 5.1), zumal im deformierten Gebiet meist ein

Gemis
h aus vers
hiedenen Si-Ho
hdru
kphasen vorkommt. Die Raman-Spektren in Abbildung

3.5 zeigen die gemeinsame Präsenz der Phasen Si-III und Si-XII. Bei einer lokal begrenzten
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

a b

c d

Pt Pt

50 nm50 nm

4,4 Å
3,14 Å 3,14 Å2,5 Å

3,3 Å2,8 Å

4,4 Å2,9 Å

Abbildung 5.1: Ausgewählte Beugungsbilder der Probe FIB-E (a) und der Probe FIB-R (b). In

beiden treten Re�exe auf, die den Si-Ho
hdru
kphasen Si-IV, Si-XII oder Si-XIII zuzuordnen

sind. Der lila Kreis (gestri
helte Linie) markiert den Netzebenenabstand der {111} Ebenen

der Phase Si-I. (
) VS-TEM Aufnahme eines Berei
hes der Probe FIB-E und (d) DF-TEM

Aufnahme desselben Berei
hes (anhand Re�ex 4,4 Å), in der die Lage der Si-Ho
hdru
kphasen

ersi
htli
h wird.

Erwärmung der Ho
hdru
kphasen, z. B. bei der Probenpräparation, kann es zur teilweisen

Umwandlung der Phasen Si-III und Si-XII in Si-IV und/oder Si-XIII kommen, so dass im ex-

tremsten Fall alle vier Si-Ho
hdru
kphasen glei
hzeitig im untersu
hten Gebiet existieren und
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

Re�exe im Beugungsbild bedingen können [100℄.

An dieser Stelle soll angemerkt werden, dass die Beugungsbilder von Si-Ho
hdru
kphasen im

Allgemeinen ni
ht indiziert werden: Dies liegt daran, dass die Kristallite sehr klein sind (< 30

nm) und gehäuft im dur
hstrahlten, deformierten Gebiet auftreten. Dadur
h wird das Verfolgen

eines ausgewählten Kristallites beim Kippen der Probe im TEM sehr s
hwierig und die Aufnah-

me eines Beugungsbildes in einer ho
hsymmetris
hen Ri
htung ist eher zufällig. Andererseits

sind die Si-Ho
hdru
kphasen metastabil, so dass ein Elektronenbes
huss über einen längeren

Zeitraum zur Erwärmung der Probe und zur Relaxation der Si-Ho
hdru
kphasen führen kann.

Deshalb werden in den folgend präsentierten Beugungsbildern nur die ermittelten Netzebenen-

abstände angegeben.

Abbildung 5.1a zeigt ein Beugungsbild, das von der Referenzprobe FIB-E aufgenommen wur-

de. Neben einzelnen Re�exen sind au
h vers
hiedene Ringe si
htbar, die si
h aus den Re�exen

kleiner, vers
hieden orientierter Kristallite zusammensetzen. Der innerste Ring hat einen Net-

zebenenabstand von 3,14 Å und entspri
ht den {111} Netzebenen der Phase Si-I. Der nä
hste

Ring entspri
ht einem Netzebenenabstand von 2,2 Å, d. h. es treten keine Re�exe zwis
hen

3,1 Å und 2,2 Å auf. Die beiden mit roten Kreisen markierten Re�exe können ni
ht der Phase

Si-I zugewiesen werden, da diese einem Netzebenenabstand von 4,4 Å entspre
hen. Abbildung

5.1b zeigt ein Beugungsbild der Referenzprobe FIB-R, in dem deutli
h weniger Ringe auftre-

ten. Der innerste, nur s
hwa
h si
htbare Ring hat erneut einen Netzebenenabstand von 3,14

Å und entspri
ht damit den {111} Netzebenen der Phase Si-I. In diesem Beugungsbild treten

neben den Re�exen, die einem Netzebenenabstand von 4,4 Å entspre
hen, no
h weitere, den

Si-Ho
hdru
kphasen eindeutig zuordenbare Re�exe auf, die folgenden Netzebenenabständen

entspre
hen: 3,3 Å, 2,9 Å, 2,8 Å und 2,5 Å.

Abbildung 5.1
 zeigt eine VS-TEM Aufnahme eines Auss
hnitts der Probe FIB-E. Im unteren,

re
hten Berei
h der Abbildung sind mit dunklerem Kontrast die bei der FIB-Präparation ab-

ges
hiedenen Platins
hi
hten zu sehen. In der Mitte ist der dur
h den Indenter deformierte Be-

rei
h anhand von runden bzw. s
hlierenartigen Kontraständerungen, die aufgrund von lokalen,

strukturellen Deformationen entstehen, erkennbar. Um die Si-Ho
hdru
kphasen im deformier-

ten Berei
h visualisieren zu können, wurde ans
hlieÿend vom selben Auss
hnitt eine DF-TEM

Abbildung aufgenommen. Dazu wurde der obere, in Abbildung 5.1a bei 4,4 Å si
htbare Re�ex

(roter Kreis) benutzt: Im TEM wurde eine sehr kleine Objektivblende um diesen Re�ex justiert,

so dass die Abbildung primär mit der Intensität aus diesem gebeugten Strahl erfolgte. An die-

ser Stelle ist anzumerken, dass dur
h Streue�ekte sowohl innerhalb des Mikroskops als au
h in

der Probe eine Art �Hintergrundbeleu
htung� (Intensitäten aus weiteren, gebeugten Strahlen)

auftrat, deren Ein�uss auf die Visualisierung der Si-Ho
hdru
kphasen aber marginal ist. Die

resultierende DF-TEM Aufnahme ist in Abbildung 5.1d dargestellt, wobei im unteren, re
hten

Berei
h der Abbildung erneut die beiden Platins
hi
hten erkennbar sind. Im mittleren Berei
h

der Abbildung treten einzelne, helle Intensitäten auf, die zur besseren Si
htbarkeit eingerahmt

wurden. An diesen Stellen be�nden si
h Si-Ho
hdru
kphasen, deren Strukturen Beugungsre�e-

xe im Berei
h von 4,4 Å bedingen. Weiterhin wird aus Abbildung 5.1d au
h ersi
htli
h, dass die

Si-Ho
hdru
kphasen ni
ht homogen im deformierten Berei
h verteilt sind, was für die späteren

EELS-Untersu
hungen von groÿer Wi
htigkeit ist. An dieser Stelle soll zudem angemerkt wer-

den, dass im oberen, linken Berei
h der Abbildungen 5.1
 und 5.1d Teile des ni
ht deformierten

Siliziums zu sehen sind: Dieser Berei
h zeigt in der DF-TEM Aufnahme keine hellen Kontraste.

Weiterhin kann die Tiefe des deformierten Berei
hes auf 200 nm abges
hätzt werden.

Anhand aller aufgenommenen Beugungsbilder ist davon auszugehen, dass na
h der FIB-Präpa-

ration primär die Phasen Si-IV und Si-XIII in den deformierten Berei
hen vorhanden sind. Dies
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

a b

c d

100 nm

3,14 Å3,14 Å

3,14 Å

2,25 Å2,65 Å

2,6 Å

2,65 Å5,5 Å

4,3 Å

4,5 Å4,5 Å

2,7 Å
3,5 Å
5,3 Å

Abbildung 5.2: (a)-(
): Ausgewählte Beugungsbilder der Probe SIPW. Es treten Re�exe auf,

die den Si-Ho
hdru
kphasen Si-IV, Si-XII oder Si-XIII zuzuordnen sind. Der lila Kreis (gestri-


helte Linie) markiert den Netzebenenabstand der {111} Ebenen der Phase Si-I. (d) DF-TEM

Aufnahme eines Berei
hes in einem Eindru
k (anhand Re�ex 4,5 Å), in der die Lage der Si-

Ho
hdru
kphasen ersi
htli
h wird.

bedeutet, dass au
h während der FIB-Präparation, genauer gesagt während dem Ga

+
-Ionen-

dünnen, eine entspre
hend hohe thermis
he Belastung auftritt, die zur Umwandlung der zuvor

mit Raman-Spektroskopie na
hgewiesenen Phasen Si-III und Si-XII geführt hat. Ni
htsdesto-

trotz konnten in den Beugungsbildern der beiden mit FIB präparierten Quers
hnittsproben
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5.1. Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h Elektronenbeugung und HTEM

Re�exe gefunden werden, die von den Phasen Si-III bzw. Si-XII stammen.

In den Teilabbildungen a bis 
 der Abbildung 5.2 sind drei Beugungsbilder dargestellt, die

an vers
hiedenen Stellen eines präparierten Eindru
ks der Probe SIPW aufgenommen wurden

(vgl. Abbildung 4.7). In Abbildung 5.2a treten Re�exe auf, die einem Netzebenenabstand von

5,5 Å entspre
hen. Diese können eindeutig der Phase Si-XIII zugeordnet werden. Weiterhin

sind aber au
h Re�exe si
htbar, die Netzebenenabständen von 4,5 Å und 2,65 Å entspre
hen.

Diese können der Phase Si-XII zugeordnet werden, so dass im untersu
hten Gebiet Kristalli-

te beider Ho
hdru
kphasen koexistieren. Abbildung 5.2b zeigt ein Beugungsbild, bei dem die

ho
hsymmetris
he (001) Ebene eines Kristallits der Phase Si-XII senkre
ht zum Elektronen-

strahl orientiert war. Dabei können die markierten Re�exe, die Netzebenenabständen von 4,5

Å, 2,65 Å und 2,25 Å entspre
hen, alle der Ho
hdru
kphase Si-XII zugeordnet werden. Die

Simulation dieses Beugungsbildes mit der Software JEMS bestätigte interessanterweise die an-

genommene Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Netzebenenabstände. Die 6 mit einem

Netzebenenabstand von 4,5 Å markierten Re�exe stammen in Wirkli
hkeit ni
ht alle von den-

selben, symmetris
h äquivalenten Ebenen: 4 dieser Re�exe stammen von den {100} Netzebenen

mit dem Abstand 4,5 Å, die beiden anderen Re�exe stammen von den {1-10} Netzebenen, die

einen Abstand von 4,61 Å aufweisen. Das glei
he gilt für die Re�exe mit einem gemessenen

Abstand von 2,65 Å und 2,25 Å, bei denen es si
h um die {110} und {2-10} Netzebenen bzw.

die {2-20} und {200} Netzebenen handelt (vgl. Tabelle 5.1). Weiterhin treten au
h im Berei
h

des lila Kreises, der die {111} Netzebenen der Phase Si-I markiert, zwei Re�exe auf, so dass im

untersu
hten Gebiet die Phasen Si-I und Si-XII koexistieren. An dieser Stelle ist anzumerken,

dass sol
h ein ho
hsymmetris
hes Beugungsbild der Phase Si-XII in der Fa
hliteratur bisher

ni
ht publiziert wurde.

Abbildung 5.2
 zeigt Re�exe, die Netzebenenabständen von 5,3 Å, 4,3 Å, 3,5 Å, 2,7 Å und

2,6 Å entspre
hen. Beim Verglei
h mit Tabelle 5.1 können diese Re�exe unmittelbar keiner

der angegebenen Ho
hdru
kphasen zugeordnet werden. Jedo
h zeigen Bere
hnungen mit der

Software JEMS, dass die gefundenen Netzebenenabstände zur Phase Si-XIII passen, wenn die


-A
hse der von B. Haberl de�nierten Einheitszelle um 5 % verkürzt ist [54℄.

In Abbildung 5.2d ist eine DF-TEM Aufnahme vom selben Berei
h, in dem au
h das Beu-

gungsbild in Abbildung 5.2b aufgenommen wurde, dargestellt. Für die Abbildung wurde der

re
hte, in Abbildung 5.2b bei 4,5 Å si
htbare Re�ex (roter Kreis) benutzt. Im oberen Teil von

Abbildung 5.2d ist der Rand der Feinberei
hsblende zu sehen: Diese wurde benutzt, um den

Ein�uss der �Hintergrundbeleu
htung� während der Aufnahme zu minimieren. Am linken Rand

be�ndet si
h das Lo
h in der Probe, das als s
hwarzer Kontrast in der DF-TEM Abbildung

wiedergegeben wird. Im Berei
h der Indentierung treten vereinzelt helle Kontraste auf, die zur

besseren Si
htbarkeit eingekreist wurden. An diesen Stellen be�nden si
h Kristallite der Phase

Si-XII.

Die Visualisierung der Kristallite mit Si-Ho
hdru
kphasen in Abbildung 5.2d liefert ein weite-

res, für die EELS-Untersu
hungen wi
htiges Ergebnis: Unter der Annahme, dass die Probe in

diesem Berei
h nahezu keilförmig ist, und unter Berü
ksi
htigung des Winkels von 4

◦
des Ar

+
-

Ionenstrahl bezügli
h der Probenober�ä
he während der Ionendünnung (vgl. 4.2.4), kann die

Probendi
ke im Berei
h der gefundenen Si-Ho
hdru
kphasen auf 30 nm bis 60 nm abges
hätzt

werden. Dies bedeutet, dass au
h in den mittels plane view TEM-Präparation hergestellten

Proben die Si-Ho
hdru
kphasen bei Probendi
ken auftreten, die für die EELS-Untersu
hungen

im Elektronenmikroskop bei einer Bes
hleunigungsspannung von 100 kV geeignet sind.

Wie eben gezeigt wurde, können die Si-Ho
hdru
kphasen mittels Elektronenbeugung einfa
h

na
hgewiesen und dur
h die DF-TEM Abbildungen lokalisiert werden. Jedo
h ist eine genaue
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a

10 nm

b

10 nm

4,9 ± 0,2Å Å

4,9 ± 0,2Å Å

4,6 ± 0,2Å Å

Abbildung 5.3: (a) HTEM-Aufnahme im Berei
h eines Indentereindru
kes in der Probe SIPW.

(b) Vergröÿerung des in (a) markierten Berei
hes: 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-Ho
hdru
kphasen

besitzen, anhand der DF-TEM Abbildungen s
hwierig. Deshalb erfolgte die Aufnahme von

HTEM-Abbildungen in den Berei
hen der Referenzproben, in denen der Na
hweis der Si-Ho
h-

dru
kphasen dur
h die beiden erstgenannten Methoden erfolgrei
h war. Abbildung 5.3a zeigt

eine HTEM-Aufnahme der Probe SIPW, in der neben strukturellen Inhomogenitäten au
h Kris-

tallite unters
hiedli
hster Gröÿe zu erkennen sind. Diese beträgt dur
hs
hnittli
h zwis
hen 10

nm und 20 nm. Es treten vereinzelt aber au
h Kristallite mit Ausdehnungen bis zu 50 nm auf.

Beim Verglei
h der Kristallite ist au�ällig, dass einige von ihnen groÿe Abstände zwis
hen den

abgebildeten Atomsäulen aufweisen. Für eine genauere Bestimmung dieser ist in Abbildung

5.3b eine Vergröÿerung des in Abbildung 5.3a markierten Berei
hes dargestellt. Unter Ver-

wendung des in der Abbildung angegebenen Maÿstabes wurden die Gitternetzebenenabstände

direkt ausgemessen. In den untersu
hten Kristalliten konnten auf diese Weise Gitternetzebe-

nenabstände von 4,9 Å und 4,6 Å eindeutig na
hgewiesen werden, so dass diese Kristallite, bei

Verglei
h mit Tabelle 5.1 und unter Berü
ksi
htigung der angegebenen Messgenauigkeit, sehr

wahrs
heinli
h in einer der Phasen Si-III, Si-XII oder Si-XIII kristallisiert sind.

Zusammengefasst bedeuten die Ergebnisse der bisher präsentierten Charakterisierungen, dass

die Präparation von ultradünnen, Si-Ho
hdru
kphasen enthaltenden Probenberei
hen erfolg-

rei
h war. Es wurde gezeigt, dass sol
he Kristallite au
h no
h bei Probendi
ken zwis
hen 20

nm und 60 nm existieren, wobei ihre dur
hs
hnittli
he Gröÿe im Berei
h von 10 nm bis 20

nm liegt. Anhand von Beugungsbildern konnten in den vers
hiedenen Proben die erwarteten

Si-Ho
hdru
kphasen na
hgewiesen werden, wobei jedo
h die Unters
heidung dieser bzw. deren

genaue Identi�kation im Rahmen der erzielten Messgenauigkeit nur beim Auftreten bestimmter

Re�exe, die den folgend angegebenen Netzebenenabständen entspre
hen, eindeutig ist:

Si-III Re�exe zwis
hen 2,5 Å und 2,7 Å
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Si-IV Re�ex bei 6,3 Å

Si-XII Re�exe zwis
hen 2,5 Å und 2,7 Å

Si-XIII Re�exe bei 5,5 Å und 3,6 Å

5.2 EELS-Charakterisierung ausgewählter Si-Polymorphe

Na
hdem im letzten Abs
hnitt der Na
hweis der Si-Ho
hdru
kphasen in den dünnen Berei
hen

der präparierten TEM-Proben mittels Elektronenbeugung und HTEM diskutiert wurde, erfolgt

in diesem Abs
hnitt die Präsentation der EELS-Spektren von Si-Ho
hdru
kphasen. Da im letz-

ten Abs
hnitt gezeigt wurde, dass im dur
hstrahlten Volumen der präparierten Proben immer

eine Mis
hung des a-Si, der Phase Si-I und der Si-Ho
hdru
kphasen vorliegt, erfolgt zunä
hst

die Präsentation von Referenzspektren des a-Si bzw. der Phase Si-I um die EELS-Spektren der

Si-Ho
hdru
kphasen eindeutig von ihnen abgrenzen bzw. um ihren Beitrag in den aufgenomme-

nen EELS-Spektren der Si-Ho
hdru
kphasen abs
hätzen zu können. Deshalb werden zunä
hst

EELS-Untersu
hungen präsentiert, bei denen neben der ELNES der jeweiligen Si L2,3-Kanten

au
h die genaue Lage der Kantenenergie Et bestimmt wurde. Batson 
harakterisierte bereits die

ELNES der L2,3-Kanten der Phase Si-I und bestimmte au
h deren Et [90℄. Für a-Si existiert in

der Literatur jedo
h nur eine sehr geringe Anzahl an EELS-Spektren der L2,3-Kanten, die si
h

teilweise in der ELNES unters
heiden und zudem no
h vers
hiedene Et aufweisen [101�104℄.

Vielmehr wurde ein exakter Wert für die Et der L2,3-Kanten des a-Si bisher ni
ht publiziert.

Ein weiterer Grund für die Aufnahme der Referenzspektren des a-Si und der Phase Si-I ist die

für jedes Elektronenmikroskop eigene Apparatefunktion, die zu einer Verbreiterung der Peaks

im erhaltenen EELS-Spektrum führt. Dies bedeutet, dass zum Verglei
h mit den EELS-Spek-

tren der Si-Ho
hdru
kphasen ni
ht unmittelbar ein EELS-Spektrum des a-Si bzw. der Phase

Si-I aus der Literatur verwendet werden kann.

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

Das EELS-Spektrum der L2,3-Kanten der Phase Si-I wurde bereits von Batson 1993 detailliert

untersu
ht [90℄. Da diese Charakterisierungen als Verglei
h für die eigenen Untersu
hungen der

ELNES der L2,3-Kanten der Phase Si-I dienen und somit einen Ausdru
k für deren Güte geben

sollen, werden zunä
hst die Ergebnisse von Batson kurz zusammengefasst [90℄. Abbildung 5.4

zeigt zwei Graphen von Batson, anhand derer ein Verglei
h mit den eigenen EELS-Untersu-


hungen mögli
h ist. In Abbildung 5.4a ist das aufgenommene Rohspektrum dargestellt. Dies

zeigt einen breiten Peak bei einem Energieverlust von ungefähr 101 eV, eine S
hulter (Prepeak)

an diesem bei 100 eV und zwei kleinere Peaks bei 103 eV. Dur
h den Untergrundabzug mit

einer den Messdaten angepassten Exponentialfunktion sowie der ans
hlieÿenden Entfaltung mit

dem low loss Spektrum zur Entfernung der dur
h Mehrfa
hstreue�ekte generierten Intensitä-

ten konnte das EELS-Spektrum in die Beiträge der p1/2- und p3/2-Zustände getrennt werden.

Dabei bestimmte Batson die Apparatefunktion seines verwendeten Elektronenmikroskops und

konnte zeigen, dass diese zu einer Peakverbreiterung zwis
hen 0,1 eV und 0,23 eV führte.

Na
h der Entfernung der Beiträge der p1/2-Zustände dur
h die Entfaltung mit zwei Deltafunk-

tionen vergli
h Batson das resultierende EELS-Spektrum mit Simulationen für den Übergang

von Elektronen aus dem p3/2-Zustand in das Leitungsband (vgl. Abbildung 5.4b). Neben der

Diskussion der ELNES bestimmte Batson zudem Et der L2,3-Kanten der Phase Si-I zu 99,84±0,2
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a b

Abbildung 5.4: Ausgewählte Ergebnisse der EELS-Charakterisierungen von Batson [90℄: (a)

Darstellung des aufgenommenen Rohspektrums, des Spektrums na
h Untergrundabzug sowie

na
h ans
hlieÿender Entfaltung von Mehrfa
hstreue�ekten. Weiterhin wird das entfaltete Spek-

trum der 2p3/2 Zustände des Si gezeigt, das in (b) diskutiert und mit Simulationen vergli
hen

wird. Zudem ist die Kantenenergie Et der Si L2,3-Kanten angegeben. Das Produkt ~γ bes
hreibt

einen Dämpfungsparameter für die Lebensdauer der angeregten Elektronenzustände.

eV. An dieser Stelle muss aber erwähnt werden, dass dies ein gemittelter Wert ist, da Batson

eine geringfügige Abhängigkeit der Et von der Orientierung des Siliziumkristalls ([111℄: 99,82

eV; [110℄: 99,87 eV) feststellte. Weiterhin ist anzumerken, dass Batson Et bei der Hälfte der

Höhe des Prepeaks de�niert hat. Diese entspri
ht ungefähr einem Viertel der Höhe des Haupt-

peaks bei 101 eV. Dieser Fakt o�enbart seine Relevanz beim späteren Verglei
h mit den eigens

aufgenommenen EELS-Spektren.

Bei seinen Charakterisierungen benutzte Batson ebenfalls ein VG HB 501 UX, dass jedo
h mit

einem seriellen Spektrometer ausgestattet war (dieser Spektrometertyp stand für die eigenen

Untersu
hungen ni
ht zur Verfügung): Für die Bestimmung von Et benutzte er als Detektor

ein Feld von Dioden, wodur
h sehr lange Integrationszeiten mögli
h waren. Ein Na
hteil dieses

Spektrometertyps ist allerdings, dass allgemein lange Aufnahmedauern für ein Spektrum nötig

sind und eine akzeptable Messung eine hohe Stabilität der Probe gegenüber dem Elektronen-

strahl voraussetzt. Da dies nur auf wenige Materialsysteme zutri�t, werden seit Mitte der 90er

Jahre des 20. Jahrhunderts parallele Spektrometer mit einer CCD als Detektor benutzt. Diese

besitzen eine deutli
h höhere Emp�ndli
hkeit, was kürzere Aufnahmezeiten der EELS-Spektren

bei elektronenstrahlsensitiven Proben ermögli
ht.

Ein Na
hteil bei der parallelen Aufnahme des EELS-Spektrums mit einer CCD ist jedo
h, dass

es allgemein für jeden Kanal der CCD eine maximale, detektierbare Intensität gibt. Dieser Fakt

hat aber für den Versu
h der glei
hzeitigen Aufnahme des ZLP und der Si L2,3-Kanten (wie von

Batson dur
hgeführt) eine ents
heidende Konsequenz: aufgrund der riesigen Intensitätsunter-

s
hiede zwis
hen beiden ist es ni
ht mögli
h, mit dem installierten Gatan En�na 1000 PEELS-

Detektor den ZLP und die Si L2,3-Kanten, unter Berü
ksi
htigung eines adäquaten Signal zu

39



5.2. EELS-Charakterisierung ausgewählter Si-Polymorphe

Raus
hen Verhältnisses (SRV) für die Si L2,3-Kanten, glei
hzeitig aufzunehmen: Dies liegt dar-

an, dass für die Aufnahme des ZLP selbst bei einer Aufnahmezeit von 0,05 s pro Spektrum eine

sehr niedrige Extraktionsspannung am STEM gewählt werden muss, um unterhalb der maximal

detektierbaren Intensität der CCD zu bleiben. Da aber die Intensität im EELS-Spektrum bei

zunehmendem Energieverlust entspre
hend AE−r
mit 2 < r < 6 abnimmt (vgl. Abs
hnitt 2.3),

hat die niedrige Extraktionsspannung zur Folge, dass die Intensität der Si L2,3-Kanten in der

Gröÿenordnung des Dunkelstroms der CCD liegt. Aufgrund dieses s
hle
hten SRV der Si L2,3-

Kanten kann trotz der Integration über mehrere hundert Spektren keine exakte Bestimmung

der Et des a-Si bzw. der Phase Si-I erfolgen. In diesem Zusammenhang muss zusätzli
h erwähnt

werden, dass selbst wenn eine glei
hzeitige Aufnahme des ZLP und der Si L2,3-Kanten mit der

installierten CCD mögli
h wäre, aufgrund der Limitierung der CCD auf 1300 Kanäle ni
ht

die gröÿtmögli
he Energieau�ösung des Spektrometers von 0,05 eV/Kanal verwendet werden

könnte.

Eine oft angewandtes und alternatives Verfahren ist die voneinander getrennte Aufnahme des

ZLP und der Si L2,3-Kanten, wobei für jeden Messberei
h sowohl die Integrationszeit als au
h

die Intensität des Primärelektronenstrahls (Extraktionsspannung) individuell eingestellt wer-

den kann um ein maximales SRV der Si L2,3-Kanten zu erzielen. Bei diesem Verfahren wird

zunä
hst der ZLP aufgenommen (Aufnahmezeit 0,05 s) und dabei glei
hzeitig das Maximum

des ZLP auf den Energieverlust 0 eV justiert. Ans
hlieÿend wird zum einen die Extraktionss-

pannung erhöht und zum anderen werden im Spektrometer die Linsen- bzw. Prismaströme

geändert, so dass der messbare Energieverlust in den Berei
h der Si L2,3-Kanten verlagert

wird. Daraufhin erfolgt die Aufnahme des Spektrums mit einer dur
hs
hnittli
hen Aufnahme-

zeit von 2 s. Eine exakte Bestimmung der Et der Si L2,3-Kanten mit diesem Verfahren ist jedo
h

an gewisse gerätete
hnis
he Bedingungen geknüpft:

1. Bei diesem Verfahren wird idealerweise vorausgesetzt, dass beim We
hsel des Messbe-

rei
hes die Prisma- bzw. Linsenströme exakt auf die Energieskala kalibriert sind. In der

Realität können aber S
hwankungen in den Umgebungsbedingungen sowie Hysteresen in

den elektronis
hen Bauteilen zu Abwei
hungen von der Kalibrierung von bis zu 2 Kanälen

auf der CCD führen. Weiterhin besteht das Problem, dass es bei längeren Messzeiten in

seltenen Fällen zu einer Drift des EELS-Spektrums aufgrund von Au�adungse�ekten im

Spektrometer kommen kann.

2. Die Ströme zur Anregung der Linsen im Elektronenmikroskop müssen während der ge-

samten Messung stabil sein, damit keine statistis
hen Änderungen der Beleu
htungsbe-

dingungen auftreten: Dies betri�t primär die Beleu
htungswinkel α und β, aber au
h eine

Variation der Sondengröÿe oder der Position der Sonde auf der Probe können unter Um-

ständen einen Ein�uss auf das EELS-Spektrum haben. Weiterhin muss das Linsensystem

im Mikroskop so abgestimmt sein, dass bei der Änderung der Extraktionsspannung die

Energie der Primärelektronen konstant bleibt.

3. Die Elektronik zur Erzeugung der Ho
hspannung im Elektronenmikroskop muss stabil ar-

beiten, so dass idealerweise alle Primärelektronen die selbe Bes
hleunigungsspannung er-

fahren und somit dieselbe kinetis
he Energie besitzen. Bei der Aufnahme eine Spektrums

der Si L2,3-Kanten über 2 s führt eine (statistis
he) S
hwankung der Ho
hspannung zu

einer Verbreiterung der Peaks im EELS-Spektrum. In glei
hem Maÿe bedeutet dies aber

au
h, dass in diesem Fall einen Veränderungen der Form der Ionisationskante statt�ndet,

die zu einer Verfäls
hung der Et führt. Ein viel gravierenderes Problem tritt aber auf,
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wenn es na
h der Aufnahme des ZLP zu einer geri
hteten Drift der Ho
hspannung kommt:

Dadur
h stimmt die Kalibrierung der Energieskale ni
ht mehr und aus dem EELS-Spek-

trum der Si L2,3-Kanten wird ein verfäls
hter Wert für Et erhalten. An dieser Stelle muss

zur Vollständigkeit erwähnt werden, dass au
h die Stärke der Belegung der Ober�ä
he der

kalten Feldemissionskathode mit Restgasmolekülen einen Ein�uss auf die Austrittsarbeit

der Elektronen und somit au
h auf die �nale Energie der Primärelektronen hat.

Während für die ersten beiden aufgeführten Bedingungen im verwendeten STEM/PEELS-

Aufbau nahezu kein Ein�uss auf die EELS-Messungen festgestellt werden konnte, d. h. diese

Komponenten funktionierten unter konstanten Bedingungen, zeigte si
h aufgrund der 
a. 20

Jahre alten Elektronik eine statistis
he Instabilität der Ho
hspannung des STEM. Weiterhin

wurde vereinzelt die angespro
hene Drift des EELS-Spektrums in der Gröÿenordnung 0,1 eV

bis 0,5 eV beoba
htet.

Aus den eben dargelegten Gründen erfolgte deshalb die Entwi
klung eines neues Verfahren für

die exakte Bestimmung der Et der L2,3-Kanten des a-Si, wel
hes au
h bei sehr kurzen Aufnah-

mezeiten zwis
hen 0,05 s und 0,1 s ein adäquates SRV der Si L2,3-Kanten garantiert. Um die

Güte des entwi
kelten Verfahrens abs
hätzen zu können, wurde mit ihm ebenfalls die Et der

L2,3-Kanten der Phase Si-I bestimmt um den erhaltenen Wert mit dem von Batson zu verglei-


hen. Das neu entwi
kelte Verfahren bedient si
h eines �externen� Standards, der als Referenz

eine Ionisationskante aufweist, die si
h energetis
h auf halber Stre
ke zwis
hen dem ZLP und

den Si L2,3-Kanten be�ndet und zudem s
hmale Peaks aufweist. Dabei sollen prinzipiell zwei

EELS-Spektren aufgenommen werden: zuerst ein EELS-Spektrum des ZLP und der Ionisati-

onskante des Standards, dana
h ein EELS-Spektrum mit der Ionisationskante des Standards

und den Si L2,3-Kanten. Am Ende sollen beide EELS-Spektren anhand der Peaks des Standards

zusammengefügt werden, so dass si
h eine dur
hgehende Energieskala vom ZLP bis zu den Si

L2,3-Kanten ergibt.

Das Verfahren selbst beruht darauf, dass der Unters
hied der spektralen Intensitäten sowohl

zwis
hen dem ZLP und der Ionisationskante des Standards als au
h zwis
hen der Ionisations-

kante des Standards und den Si L2,3-Kanten deutli
h geringer ist als zwis
hen dem ZLP und

den Si L2,3-Kanten. Dies hat zur Folge, dass, trotz der Verwendung kurzer Aufnahmezeiten zwi-

s
hen 0,05 s und 0,1 s zur Minimierung des Ein�usses von S
hwankungen der Ho
hspannung,

jeweils die Ionisationskante mit der s
hwä
heren Intensität bei einem ausrei
henden SRV aufge-

nommen werden kann. Weiterhin ist anzumerken, dass aufgrund der Verwendung des Standards

eine Energieau�ösung des Spektrometers von 0,07 eV/Kanal verwendet werden kann um eine

mögli
hst hohe Genauigkeit in der Bestimmung der Et der L2,3-Kanten des a-Si und der Phase

Si-I zu erzielen.

Als externer Standard kommen jedo
h nur wenige Elemente des Periodensystems in Frage [61℄:

Aluminiumoxid hat den Na
hteil, dass si
h die ELNES seiner L-Kanten mit den Si L2,3-Kanten

überlagert, genauer gesagt besitzt es einen breiten Peak bei einem Energieverlust von 100 eV.

Die Na L2,3-Kanten treten bereits bei einem Energieverlust von 
ir
a 36 eV auf, der für die

vorges
hlagene Methode zu klein ist. Die Na L1 Kante hingegen tritt zwar bei einem Energie-

verlust von 63 eV auf, sie besitzt jedo
h keinen Peak mit einer kleinen Halbwertsbreite. Deshalb

wurde als externer Standard Magnesiumoxid (MgO) verwendet, da die Mg L2,3-Kanten s
hmale

Peaks im Berei
h zwis
hen 52 eV und 58 eV zeigen [61℄. Im Rahmen dieser Diskussion soll der

Vollständigkeit halber erwähnt werden, dass si
h au
h Lithium als Standard eignen würde, da

seine K-Kante einen s
hmalen Peak bei einem Energieverlust von 
ir
a 61 eV besitzt.

Für die Bestimmung der Et der L2,3-Kanten der Phase Si-I und des a-Si wurde zwei vers
hie-
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dene Proben aus einem kommerziell erhältli
hen Si(111)-Wafer hergestellt: Für die erste Probe

wurde zunä
hst die Ober�ä
he eines zugesägten Stü
kes einer Standard-RCA-Reinigung mit

ans
hlieÿendem HF-Dip (1 %ige HF-Lösung, 120 s) ausgesetzt, um das native Oxid zu entfer-

nen. Die Probe wurde ans
hlieÿend in eine PECVD-Anlage (Plasma Enhan
ed Chemi
al Vapor

Deposition) transferiert, bei der zunä
hst mittels Plasmaoxidation eine dünne Oxids
hi
ht mit

einer Di
ke von 
ir
a 2 nm aufgewa
hsen wurde [105℄. Im direkten Ans
hluss erfolgte die Ab-

s
heidung einer 250 nm di
ken a-Si S
hi
ht. Der Wassersto�anteil in der resultierenden a-Si

S
hi
ht kann bis zu 15 at% betragen [106℄. Als zweite Probe wurde ein unmodi�ziertes Stü
k

desselben Si-Wafers verwendet.

Als letzter S
hritt wurden beide Proben in eine Bedampfungsanlage B30 (Ho
hvakuumte
hnik

Dresden) mit einem nominellen Arbeitsdru
k von 10

−6
mbar einges
hleust. In dieser Anlage

wurden dann in einem Molybdens
hi�
hen liegende Magnesiumspäne thermis
h verdampft,

so dass mit einer Aufdampfrate von 0,5 nm/s eine 500 nm di
ke S
hi
ht entstand. Aufgrund

des Arbeitsdru
kes der Bedampfungsanlage wurde ein Mg/MgO-Gemis
h abges
hieden, was in

den späteren EELS-Untersu
hungen bestätigt wird. Na
h der Herstellung der Proben wurden

daraus Quers
hnitte präpariert, um die Mg L2,3-Kanten und die Si L2,3-Kanten glei
hzeitig

spektroskopieren zu können. Dazu wurde die in Abs
hnitt 4.1.1 bes
hriebene, klassis
he Quer-

s
hnittspräparation verwendet.

Die Aufnahme der EELS-Spektren erfolgte für beide Proben auf die selbe Art und Weise: Zu-

nä
hst wurde am Rand des Lo
hes in der Probe ein 
a. 60 nm di
ker Berei
h gesu
ht und

der Elektronenstrahl auf die jeweilige MgO/Si-Grenzs
hi
ht zentriert. Ans
hlieÿend erfolgte

die Aufnahme einer HF-STEM Abbildung, in der unter Verwendung der Software Digital Mi-


rograph (Gatan In
.) ein re
hte
kiges Aufnahmefenster de�niert wurde, über das der Elektro-

nenstrahl permanent rasterte. Dabei wurde das Fenster so de�niert, dass annähernd glei
he

Anteile des MgO und des Si enthalten waren. Die EELS-Untersu
hungen erfolgten bei einer

Energieau�ösung von 0,07 eV/Kanal, wel
he die kleinstmögli
he für eine glei
hzeitige Aufnah-

me des ZLP und/oder der jeweiligen L2,3-Kanten war. Bei der Aufnahme der EELS-Spektren

wurde aus den bereits bes
hriebenen Gründen sowohl für die low loss als au
h für die 
ore loss

Spektren eine sehr kurze Aufnahmezeit von 0,1 s pro Spektrum verwendet. Während einer je-

den Messung erfolgte eine kontinuierli
he Aufnahme von mehreren hundert Einzelspektren. Im

Ans
hluss daran wurde jeweils über 300 Einzelspektren integriert um das SRV zu verbessern.

Dabei wurden die low loss Spektren anhand des jeweiligen ZLP korreliert und bei den 
ore loss

Spektren erfolgte die Korrelation anhand der beiden s
hmalen Peaks der Mg L2,3-Kanten.

Abbildung 5.5 zeigt das integrierte low loss Spektrum, das von der a-Si/MgO Probe erhal-

ten wurde. Der ZLP besitzt eine lei
ht asymmetris
he Form mit dem Maximum bei einem

Energieverlust von 0 eV. Der enorme Intensitätsunters
hied zwis
hen dem ZLP und den Mg

L2,3-Kanten ist im low loss Spektrum deutli
h erkennbar. Deshalb wurde das low loss Spektrum

ohne ZLP im Einsatz erneut dargestellt, wobei die spektrale Intensität 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 
ir
a 52 eV beginnen die Mg L2,3-Kanten. Diese sind bei

den im Rahmen dieser Arbeit untersu
hten Si/MgO-Systemen dur
h zwei s
hmale Peaks bei

53,53 eV und 57,69 eV gekennzei
hnet. 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 L2,3-Kanten ni
ht vollständig mit Referenzspektren der Mg L2,3-Kanten von

sowohl metallis
hem Mg als au
h von MgO übereinstimmen [61, 107℄. Beim Verglei
h mit
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Abbildung 5.5: Low loss Spektrum des a-Si/MgO-Grenzgebietes: Der groÿe Intensitätsunter-

s
hied zwis
hen dem ZLP und den Mg L2,3-Kanten ist deutli
h erkennbar. Der Einsatz zeigt

eine Vergröÿerung des EELS-Spektrums um den Faktor 70 bzw. 280. Bei einem Energieverlust

von 17 eV ist der erste Si-Plasmon, bei 33,1 eV der zweite Si-Plasmon und bei 22,5 eV der erste

Mg-Plasmon zu sehen. Im Berei
h von 50 eV bis 75 eV treten die Mg L2,3-Kanten auf. Als rote

Kurve ist der Anfang des 
ore loss Spektrums aus dem a-Si/MgO-Grenzgebiet eingezei
hnet.

Anhand der beiden Peaks bei 53,5 eV und 57,7 eV wurde die Energieskale beider Spektren

abgegli
hen. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien beträgt 0,04 eV.

Referenzspektren aus der Literatur ist au�ällig, dass dort kein s
hmaler Peak bei 53,53 eV auf-

tritt, sondern nur eine S
hulter [61, 107℄. Der Ursprung dieses Peaks in den im Rahmen dieser

Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren der Mg L2,3-Kanten ist weitestgehend unklar, jedo
h

kann er mögli
herweise dur
h die Bildung von Auss
heidungen des Mg mit Verunreinigungen

im Ausgangsmaterial erklärt werden [107℄. Es ist anzumerken, dass das Auftreten dieses Peaks

unabhängig vom Untergrundabzug mit einer Exponentialfunktion ist (vgl. [107℄).

Abbildung 5.6 zeigt die 
ore loss Spektren der a-Si/MgO Probe und der Si-I/MgO Probe.

Beide EELS-Spektren zeigen jeweils die Mg L2,3-Kanten ab einem Energieverlust von 52 eV.

Unter Verwendung der beiden s
hmalen Peaks der Mg L2,3-Kanten bei 53,53 eV und 57,69 eV

wurden die Energieskalen der beiden 
ore loss Spektren mit der Energieskale des in Abbildung

5.5 gezeigten low loss Spektrums abgegli
hen, indem die Maxima der Peaks korreliert wurden.

Die Methodik ist im Einsatz von Abbildung 5.6 am Beispiel der EELS-Spektren der a-Si/MgO

Probe verdeutli
ht. Dur
h den Abglei
h der einzelnen Energieskalen konnte eine dur
hgehen-
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Abbildung 5.6: Core loss Spektren von a-Si und Si-I aus dem jeweiligen Si/MgO-Grenzgebiet:

Der Einsatz verdeutli
ht, wie die Energieskalen beider Spektren anhand der beiden dominanten

Peaks der Mg L2,3-Kanten aufeinander abgegli
hen wurden. Die kleinen Intensitäten bei einem

Energieverlust von 100 eV repräsentieren die Si L2,3-Kanten. Aus dieser Abbildung und aus

Abbildung 5.5 wird deutli
h, wie groÿ der Intensitätsunters
hied zwis
hen dem ZLP und den

Si L2,3-Kanten ist. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien beträgt 0,04 eV.

de Energieskala vom ZLP bis zu den Si L2,3-Kanten generiert werden. Die Genauigkeit beim

Abglei
h der Energieskalen liegt in der Gröÿenordnung der halben Kanalbreite des Spektrome-

ters, d. h. im Berei
h von 0,04 eV. Der stärkere Abfall des Si-I/MgO Spektrums ist dadur
h zu

erklären, dass die Probe bei dieser Messung etwas di
ker war als bei der a-Si/MgO Messung.

Bei einem Energieverlust von ungefähr 100 eV treten in beiden EELS-Spektren die Si L2,3-

Kanten hervor. Abbildung 5.7 zeigt eine Vergröÿerung dieses Berei
hes, wobei das EELS-Spek-

trum des a-Si zur besseren Verglei
hbarkeit mit dem EELS-Spektrum der Phase Si-I mit einem

Faktor von 2 multipliziert und entlang der Ordinate vers
hoben wurde. Aus Abbildung 5.7

wird ersi
htli
h, dass das EELS-Spektrum von a-Si genauso wie das EELS-Spektrum von Si-

I eine kleine S
hulter (Prepeak) am Hauptpeak zeigt. Die Bestimmung von Et erfolgte na
h

dem von Batson angewendeten S
hema, d.h. bei der halben Höhe des Prepeaks. Dur
h die im

Rahmen dieser Arbeit erfolgten Untersu
hungen konnte die Et der L2,3-Kanten der Phase Si-I

zu 99,82±0,04 eV bestimmt werden, was mit dem von Batson experimentell bestimmten Wert

übereinstimmt [90℄. Weiterhin konnte die Et der L2,3-Kanten des a-Si ebenfalls zu 99,82±0,04
eV bestimmt werden.
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Abbildung 5.7: Bestimmung der Et der L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I: Sowohl bei

der Phase Si-I als au
h beim a-Si ist eine kleine S
hulter am ersten Hauptpeak vorhanden.

Et wurde entspre
hend [90℄ für beide Kanten bei der halben Intensität der S
hulter bestimmt,

wobei si
h für a-Si und Si-I der glei
he Wert ergibt. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung

der Et und der Peakenergien beträgt 0,04 eV.

An dieser Stelle muss erwähnt werden, dass Batson die Et na
h erfolgtem Untergrundabzug

und na
h mehrfa
her Entfaltung des gemessenen EELS-Spektrums bestimmt hatte. Erfolgt die

Bestimmung von Et an den im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren erst

na
h dem Untergrundabzug, dann ergibt si
h für Et ein Wert von 100,12±0,04 eV. Dies ist

darin begründet, dass dur
h den Untergrundabzug mit einer exponentiellen Funktion eine Ver-

s
hiebung des Maximums des Peaks bzw. des Prepeaks auf der Energieskale erfolgt.

Obwohl die Et der L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I glei
h sind, zeigt si
h beim Verglei
h

beider EELS-Spektren, dass die Maxima der Hauptpeaks gegeneinander um 0,5 eV vers
hoben

sind. So tritt der Hauptpeak im EELS-Spektrum der Phase Si-I bei einem Energieverlust von

101,14 eV auf, während si
h der Hauptpeak des a-Si bei einem Energieverlust von 100,72 eV

be�ndet. Weiterhin deuten si
h in beiden EELS-Spektren Unters
hiede in der ELNES der L2,3-

Kanten an, was zunä
hst am Auftreten des Peaks bei 103 eV deutli
h wird. Deshalb wurden

die Si L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I in Berei
hen mit ungefähr derselben Proben-

di
ke erneut aufgenommen, diesmal aber mit einer Aufnahmezeit von 3 s pro Spektrum. Der

Vorteil der längeren Aufnahmezeit ist das deutli
h besser SRV, dur
h dass au
h Einzelheiten in

der ELNES der L2,3-Kanten erkennbar werden, wennglei
h dadur
h eine lei
hte Verbreiterung

45



5.2. EELS-Charakterisierung ausgewählter Si-Polymorphe

100 110 120 130 140 150

 

 
In

te
ns

itä
t

Energieverlust (eV)

 Si-I (entfaltet)
 a-Si (entfaltet)
 a-Si (nicht entfaltet)
 Si-I (nicht entfaltet)

Abbildung 5.8: L-Kanten von a-Si und Si-I na
h erfolgtem Untergrundabzug: Bereits in den

unbearbeiteten Spektren lassen si
h Unters
hiede in der ELNES der L2,3-Kanten des a-Si und

der Phase Si-I erkennen, die na
h der Entfaltung mit dem entspre
henden low loss Spektrum

no
h deutli
her hervortreten. Die Feinstruktur der L1-Kante zeigt ebenso eine Variation.

der Peaks dur
h die Instabilität der Ho
hspannung erfolgte. An dieser Stelle ist zu erwähnen,

dass die Verbreiterung der Peaks deutli
h daran zu sehen ist, dass Batson in seinen Spektren

die 2p3/2 und die 2p1/2 Beiträge energetis
h au�ösen konnte (vgl. Abbildung 5.4), während an

den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen EELS-Spektren diese Aufspaltung der Peaks nur zu

erahnen ist.

Abbildung 5.8 zeigt aufgenommene Einzelspektren des a-Si und der Phase Si-I, einmal na
h

erfolgtem Untergrundabzug und einmal na
h zusätzli
her Entfaltung. Diese erfolgte mit einem

von der glei
hen Probenposition aufgenommenen low loss Spektrum unter Verwendung der

Software Digital Mi
rograph und der Fourier ratio Methode. Die Entfaltung erfolgte um dur
h

Mehrfa
hstreuung der Primärelektronen entstandene Intensitäten aus dem jeweiligen EELS-

Spektrum zu entfernen. Die aufgenommenen Einzelspektren wurden entlang der Energieskala

derart vers
hoben, das ihre Et dem zuvor bestimmten Wert von 99,82 eV entspri
ht.

Bereits beim Verglei
h der ni
ht entfalteten EELS--Spektren wird deutli
h, dass si
h die Si

L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I in ihrer ELNES unters
heiden: Das EELS-Spektrum

des a-Si zeigt zu Beginn einen asymmetris
hen Peak, gefolgt von einer sehr kleinen S
hulter

bei 110 eV und einem Peak bei 118 eV. Ansonsten ist es stetig steigend bis zur L1-Kante bei
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Abbildung 5.9: Verglei
h der ELNES der Si L2,3-Kanten von a-Si und Si-I: Die hauptsä
hli-


hen Unters
hiede zwis
hen den EELS-Spektren wurden markiert. Die Messgenauigkeit bei der

Bestimmung der Et und der Peakenergien beträgt 0,04 eV.

150 eV. Das EELS-Spektrum der Phase Si-I zeigt ebenfalls zu Beginn einen Peak, der aber

s
hmaler und symmetris
her ist. Weiterhin ers
heint ein kleiner Peak bei 103 eV, gefolgt von

einem sehr breiten Peak zwis
hen 106 eV und 110 eV, einer S
hulter bei 117 eV sowie einem

breiten Peak bei 133 eV. Am Ende ist erneut die L1-Kante zu sehen.

Anhand der entfalteten EELS-Spektren kann no
h deutli
her zwis
hen a-Si und Si-I unters
hie-

den werden: das EELS-Spektrum des a-Si zeigt bei 123 eV einen sehr breiten Peak, während

si
h im EELS-Spektrum der Phase Si-I im selben Berei
h ein Plateau von 117 eV bis 130 eV

erstre
kt. Weiterhin tau
ht in diesem EELS-Spektrum ein kleiner, breiter Peak bei 137 eV auf

und es sind markante Unters
hiede in der Feinstruktur der L1-Kanten zu erkennen.

Eine Vergröÿerung der beiden entfalteten EELS-Spektrums auf die ELNES direkt na
h der

Ionisationskante ist in Abbildung 5.9 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 vers
hoben zu einem Wert von 101,43 eV.

Die ELNES der Si L2,3-Kanten des a-Si zeigt sonst keine weiteren Peaks. Die ELNES der Si

L2,3-Kanten des Si-I besitzt hingegen weitere Charakteristika, die in Abbildung 5.9 mit den

Bu
hstaben A bis E gekennzei
hnet sind: so tritt neben dem Peak bei 102,9 eV (A) no
h ein

kleinerer Peak bei 104,5 eV (B) auf. In Abbildung 5.9 ist nur zu erahnen, dass Peak A eigentli
h

ein Doppelpeak ist, der si
h aus Beiträgen der p3/2 Zustände und der p1/2 Zustände zusammen-
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setzt (vgl. [90℄). Weiterhin ist eine breite Erhöhung der Intensität zwis
hen C und D si
htbar,

die wahrs
heinli
h dur
h die Überlagerung mehrerer Peaks zustande kommt. Auÿerdem tritt

bei einem Energieverlust von 112 eV ein weiterer, breiter Peak auf (E).

Hayakawa et al. und Berbezier et al. bes
hrieben einen Ein�uss des Wassersto�s im a-Si auf

die ELNES der Si L2,3-Kanten bereits bei einem Wassersto�anteil von 8 at.% [101, 102℄. Bei

den im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen EELS-Spektren des a-Si konnte kein Ein�uss

des Wassersto�s festgestellt werden. Zum Verglei
h wurden Spektren der Si L2,3-Kanten von

dur
h S
hmelzen erzeugtem a-Si benutzt, wobei kein merkli
her Unters
hied in deren ELNES

festgestellt werden konnte [72, 108℄. Die Ursa
he hierfür ist wahrs
heinli
h in der klassis
hen

Quers
hnittspräparation begründet: Anhand der Relaxation der Si-Ho
hdru
kphasen konnte

gezeigt werden, dass während der klassis
hen Quers
hnittspräparation Temperaturen deutli
h

über 150

◦
C auftreten, wahrs
heinli
h sogar im Berei
h von 200

◦
C bis 250

◦
C. Da der Was-

sersto� aber bereits bei Temperaturen um 150

◦
C beginnt aus dem a-Si zu entwei
hen [109℄,

wird der Wassersto�gehalt in der präparierten Probe vermutli
h so gering gewesen sein, dass

im EELS-Spektrum kein Ein�uss mehr na
hweisbar war.

Da nun aufgrund der eben vorgestellten EELS-Spektren sowohl die Et als au
h die ELNES der

L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I bekannt sind, wird nun mit den EELS-Charakterisie-

rungen der Si-Ho
hdru
kphasen fortgesetzt.

5.2.2 Simulation der EELS-Spektren ausgewählter Si-Polymorphe

Na
hdem Referenzspektren der Si L2,3-Kanten von a-Si und der Phase Si-I aufgenommen wur-

den, erfolgte als nä
hster S
hritt die Simulation von EELS-Spektren der Phasen Si-I, Si-III,

Si-IV and Si-XII. Das primäre Ziel der Simulationen war es festzustellen, ob eine deutli
he

Änderung der ELNES bzw. der Et der L2,3-Kanten für die Si-Ho
hdru
kphasen beim Verglei
h

mit der Phase Si-I zu erwarten ist, wodur
h die Simulationen als Ausgangspunkt für die Dis-

kussion der experimentellen Ergebnisse fungieren. Die theoretis
hen Untersu
hungen erfolgten

im Rahmen einer Kooperation mit der Friedri
h-S
hiller-Universität Jena am Institut für Fest-

körpertheorie und -optik unter Betreuung von Prof. F. Be
hstedt. Die während der Kooperation

angefertigte Diplomarbeit von T. Sander [110℄ beinhaltet u.a. die Bere
hnung der jeweiligen

Bandstruktur aller bis dato eindeutig identi�zierten Si-Ho
hdru
kphasen, genauer gesagt der

Phasen Si-I bis Si-XII, auf der Basis von ab-initio Bere
hnungen im Rahmen der Di
htefunktio-

naltheorie (DFT). Die erfolgten Strukturbere
hnungen konnten die in der Fa
hliteratur bereits

bekannten strukturellen Eigens
haften (Gitterkonstante, Bindungslänge und -winkel) reprodu-

zieren. Alle Phasenübergänge, sowohl bei Dru
kerhöhung als au
h bei Dru
kerniedrigung, wur-

den in Übereinstimmung mit sowohl anderen ab-initio Bere
hnungen als au
h experimentellen

Ergebnissen gefunden. Die Haupt
harakteristik dieser Phasenübergänge im Silizium kann als

ausgeprägtes Aufbre
hen von Bindungen zusammengefasst werden, insbesondere für den Über-

gang von der Phase Si-I in die Phase Si-II. Bei Dru
kerhöhung wurden Übergänge von der

Phase Si-II in rhomboedris
h verzerrte Strukturen gefunden, da die direkte Rü
ktransformati-

on in die Phase Si-I dur
h kinetis
he Barrieren behindert ist [111℄. Diese vierfa
h koordinierten

Strukturen zeigen ähnli
he kovalente Bindungen wie die Phase Si-I, wobei jedo
h die stärkere

Verdrehung der Bindungen zu geringeren Bindungsenergien führt. Es konnte gezeigt werden,

dass eine Erhöhung des Dru
kes zu einer Verringerung des kovalenten Charakters führt, so

dass alle entspre
henden Si-Ho
hdru
kphasen ein metallis
hes Verhalten zeigen. Im Gegensatz

dazu resultiert der umgekehrte Prozess, beginnend bei der Phase Si-II, in kovalent gebunde-

nen Strukturen, die entweder einen halbmetallis
hen (Si-XII, Si-III) oder einen halbleitenden

48



5.2. EELS-Charakterisierung ausgewählter Si-Polymorphe

(Si-IV) Charakter zeigen. Die Bere
hnungen haben gezeigt, dass kovalent gebundene Phasen

nur bei niedrigen Drü
ken bzw. bei Umgebungsdru
k existieren können. Zudem sind alle halb-

leitenden Si-Ho
hdru
kphasen indirekte Halbleiter, die kleinere Bandlü
ken als die Phase Si-I

aufweisen.

Folgend wird grob zusammengefasst, wie die Bere
hnungen der Bandstrukturen und der Zu-

standsdi
hten der vers
hiedenen Siliziumphasen erfolgte. Für eine detaillierte Bes
hreibung der

Algorithmen sei an dieser Stelle auf die Diplomarbeit von T. Sander [110℄ sowie auf die hin-

rei
hend bekannte Fa
hliteratur [112�115℄ verwiesen. Weiterhin ist anzumerken, dass auf die

Simulation eines EELS-Spektrums der Phase Si-XIII verzi
htet wurde, da ein eindeutiger Na
h-

weis der Kristallstruktur dieser Phase bisher ni
ht publiziert wurde.

Die Bere
hnung der Bandstruktur bzw. der Zustandsdi
hte einer Si-Phase ist ein Vielteil
hen-

problem, dessen Lösung anhand der einzelnen Wellenfunktionen sehr umfangrei
h und auf-

wendig ist. Die DFT bestimmt den quantenme
hanis
hen Grundzustand eines Vielelektronen-

systems, indem die Menge der Wellenfunktionen dur
h eine ortsabhängige Elektronendi
hte

ersetzt wird. Diese Elektronendi
hte ist eindeutig bestimmt [116℄. Dur
h die DFT wird das

Vielteil
henproblem auf ein Einteil
henproblem reduziert, dessen Lösung weniger aufwendig

ist. Basierend auf dem Hohenberg-Kohn-Theorem [116℄ wird in der DFT die Elektronendi
hte

im Grundzustand bestimmt, aus der prinzipiell die weiteren Eigens
haften des Grundzustandes

bere
hnet werden können. Die Lösung von Kohn und Sham [117℄ zur Bestimmung der Elektro-

nendi
hte basiert auf dem Ansatz, die Elektronendi
hte als ein Produkt von N Einelektronen-

Wellenfunktionen (Kohn-Sham-Orbitale) aufzufassen. Die Kohn-Sham-Glei
hungen bes
hrei-

ben dabei die Bewegung von ni
ht-we
hselwirkenden Teil
hen in einem äuÿeren Potential Veff

[112℄.

Veff (r) = Vext(r) +

∫

n(r′)

|r− r′|
d3r′ + Vxc(r) (5.1)

Hierbei bes
hreibt in Glei
hung (5.1) der erste Term das externe Potenzial, der zweite Term die

elektrostatis
he We
hselwirkung der Elektronen untereinander (Hartree-We
hselwirkung) und

der dritte Term das Austaus
h-Korrelationsfunktional, wel
hes für die korrekte Behandlung des

Vielelektronensystems notwendig ist. Mit diesem Formalismus wurde das Problem des Vielelek-

tronensystems auf das Austaus
h-Korrelationsfunktional verlagert, so dass dieses eine wi
htige

Rolle für die bestmögli
he Bes
hreibung der Ladungsverteilung der jeweiligen Kristallstruktur

spielt.

Da diese Potentiale aber, mit Ausnahme von sehr trivialen Fällen, ni
ht bekannt sind, wird

für diesen Term im Allgemeinen eine Näherung verwendet: übli
he Verfahren sind dabei die

lokale Di
htenäherung (lo
al density approximation, LDA), die Gradientennäherung (generali-

zed gradient approximation, GGA) oder die Verwendung von Hybridpotenzialen. Die Verfahren

bes
hreiben die Energien im Berei
h der Valenzbänder zufriedenstellend, zeigen im Berei
h der

Leitungsbänder jedo
h häu�g Diskrepanzen zu experimentellen Ergebnissen. Dies hat zur Folge,

dass die aus den Kohn-Sham-Funktionen bere
hneten Bandlü
ken und HOMO-LUMO-Ener-

giedi�erenzen bei LDA- und GGA-Bere
hnungen tendenziell zu klein sind. Zur Bes
hreibung

der Valenz- und Leitungselektronen in Festkörpern eignen si
h gut ebene Wellen, jedo
h können

mit ihnen die räumli
h wenig ausgedehnten Wellenfunktionen nahe den Atomkernen s
hle
ht

bes
hrieben werden. Deshalb werden die eben bes
hriebenen Verfahren für Bere
hnungen in

der Festkörperphysik kombiniert, indem zwar ebene Wellen verwendet, für den Berei
h nahe

einem Atomkern aber zusätzli
he Maÿnahmen getro�en werden: Dieser Berei
h kann entwe-

der vollständig getrennt behandelt (augmented plane waves, APW), es können dort zusätzli
he
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Wellenfunktionen addiert (proje
tor augmented waves, PAW) oder es kann ein so genanntes

Pseudopotential, das nur im Berei
h der Auÿenelektronen korrekte Wellenfunktionen ergibt,

verwendet werden.

In der Diplomarbeit von T. Sander [110℄ erfolgten die ab-initio Bere
hnungen unter Verwendung

des Vienna Ab-Initio Simulation Pa
kage (VASP) [118℄, mit dem u.a. ionis
he Relaxationspro-

zesse na
h dem Krafttheorem von Hellmann und Feynman [119℄ bestimmt werden können. Zur

Abs
hätzung des Austaus
h-Korrelationsfunktionals wurden u.a. die Potentialfunktionen LDA

[120℄ und PBE (GGA) [121℄ untersu
ht um einen verlässli
hen Verglei
h mit den experimentell

ermittelten, strukturellen Parametern zu ermögli
hen. Als Ausgangspunkt der Bere
hnungen

dienten in der Fa
hliteratur publizierte, experimentelle Daten der strukturellen Parameter der

vers
hiedenen Si-Phasen: diese wurden zunä
hst als Startwerte benutzt um jeweils eine erste

Kristallstruktur zu erhalten. Im Ans
hluss erfolgte die strukturelle Relaxation. Die erhaltenen,

relaxierten Atomkon�gurationen stimmen mit den experimentell ermittelten Werten überein

[110℄.

Die Basis für die Darstellung der Bandstrukturen der vers
hiedenen Si-Phasen war die aus

den Grundzustandsbere
hnungen erhaltene, konvergierte Ladungsdi
hte. Anhand dieser erfolg-

te die Bere
hnung der Kohn-Sham Eigenwerte: Diese wurden zunä
hst auf der Basis von ni
ht

we
hselwirkenden Partikeln bere
hnet, so dass die erhaltenen Bandlü
ken zu klein aus�elen.

Der Grund dafür war die Verna
hlässigung des Ein�usses von Elektronenanregungen, wobei

die Antwort der elektronis
hen Struktur auf sol
h eine Störung dur
h Quasipartikel bes
hrie-

ben wird. Deshalb erfolgte in einem weiteren S
hritt die Bere
hnung der Eigenenergien der

Kristallsysteme (auf der Basis der Kohn-Sham Orbitale und den dazugehörigen Eigenwerten)

im Rahmen der GW Näherung. Die resultierende Energie der Quasipartikel wurden dann

im Rahmen einer Störungstheorie erster Ordnung bere
hnet, anhand derer die �nale GW-

Bandstruktur abgeleitet werden konnte [110℄.

Wie in Abs
hnitt 2.3 bereits bes
hrieben wurde, wird für die Simulation der EELS-Spektren

die jeweilige Zustandsdi
hte (DOS) der Si-Phasen benötigt, da bei der Anregung eines Elek-

trons aus einer inneren S
hale die ELNES der entstehenden Ionisationskante als eine Abbildung

des Leitungsbandes im Grundzustand des Atoms interpretiert werden kann [60, 62℄. Dur
h die

Verwendung einer kleinen Blende vor dem Spektrometer tragen zum EELS-Spektrum haupt-

sä
hli
h die unter kleinen Winkeln unelastis
h gestreuten Primärelektronen bei (vgl. Abs
hnitt

2.3), so dass die Dipolauswahlregel anzuwenden ist: Diese erlaubt nur die Anregung eines

Elektrons aus dem kernnahen Anfangszustand |i〉 mit dem Drehimpuls l in einen unbesetzten

Endzustand |f〉 mit dem Drehimpuls l±1. Dies bedeutet für Silizium, dass die 2s Elektronen

nur in p-artige Zustände, während die 2p Elektronen nur in s-artige und d -artige Zustände

oberhalb des Ferminiveaus angeregt werden können.

Weng et al. haben gezeigt, dass im Si-I die tDOS direkt oberhalb des Ferminiveaus dur
h die

p-artige pDOS dominiert ist [122℄. Da diese aber für die Anregung der 2p Elektronen verboten

ist, kann die tDOS ni
ht zum Verglei
h mit den experimentellen EELS-Spektren der Si L2,3-

Kanten benutzt werden. Deshalb muss die tDOS in die entspre
henden s- und d-Symmetrien

projiziert werden. Entspre
hend Glei
hung 2.2 kann der di�erentielle Wirkungsquers
hnitt für

die unelastis
he Streuung in der allgemeinen Form

d2σ

dEdΩ
=

4γ2

a2
0
q2

[|Ml+1|
2ρl+1(E) + |Ml−1|

2ρl−1(E)] (5.2)

angegeben werden, wobei Ml±1 die Matrixelemente für den Übergang vom Anfangs- in den

Endzustand und ρl±1(E) die entspre
henden pDOS sind [60, 122℄. Da das Matrixelement für
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Abbildung 5.10: Verglei
h der bere
hneten s,d -artigen pDOS der Phase Si-I mit der ELNES

der L2,3-Kanten des experimentell ermittelten EELS-Spektrums derselben Phase.

den 2p→3s Übergang ungefähr doppelt so groÿ ist wie das Matrixelement für den 2p→3d Über-

gang, haben Weng et al. gezeigt, dass die ELNES der L2,3-Kanten der Phase Si-I direkt na
h

der Ionisationskante primär dur
h den 2p→3s Übergang de�niert wird, während der 2p→3d

Übergang erst 
ir
a 3 eV na
h der Absorptionskante einen geringen Ein�uss zeigt [122℄.

Auf der Basis dieses Wissens erfolgte in einem �nalen S
hritt die Projektion der bere
hneten

tDOS der Si-Phasen in die s,d-Symmetrien (L2,3-Kanten) bzw. die p-Symmetrie (L1-Kante).

Die erhaltenen Daten wurden ans
hlieÿend mit einer Gaussfunktion (Halbwertsbreite: 0,4 eV)

gefaltet um die Peakverbreiterung in den EELS-Spektren dur
h die Apparatefunktion des

Elektronenmikroskops zu simulieren. Die somit erhaltenen symmetrieprojizierten DOS sind

in Abbildung 5.11 für die Phasen Si-I (5.11a), Si-III (5.11b), Si-IV (5.11
) und Si-XII (5.11d)

dargestellt. Bevor jedo
h eine Diskussion der bere
hneten pDOS erfolgt, wird zunä
hst die

Verglei
hbarkeit der s,d-artigen pDOS mit der experimentell bestimmten ELNES der Si L2,3-

Kanten na
hgewiesen. Dies erfolgt anhand des bereits in Abbildung 5.9 präsentierten EELS-

Spektrums der Phase Si-I, dass zusammen mit der entspre
henden s,d -artigen pDOS in Ab-

bildung 5.10 dargestellt ist. In der Abbildung wurden die beiden Kurven so gegeneinander

vers
hoben, dass sie die glei
he Et aufweisen. Zunä
hst kann als ein erster Na
hweis der Güte

der DFT-Bere
hnungen festgestellt werden, dass die bere
hnete s,d-artige pDOS der Phase Si-I
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mit den von Weng et al. in [122℄ präsentierten Daten nahezu übereinstimmt. Weiterhin ist aus

Abbildung 5.10 deutli
h erkennbar, dass anhand der bere
hneten s,d-artigen pDOS sowohl die

Anzahl als au
h die ungefähre Lage der Peaks in der ELNES der L2,3-Kanten der Phase Si-I

für die ersten 10 eV na
h der Ionisationskante vorausgesagt werden kann, d. h. alle bereits in

Abbildung 5.9 bes
hriebenen Peaks kommen au
h in der s,d -artige pDOS vor. Jedo
h gibt diese

das Intensitätsverhältnis der einzelnen Peaks nur für die ersten 5 eV na
h der Ionisationskante

entspre
hend der experimentellen Daten wieder, so dass si
h bei der Diskussion der Merkmale

der jeweiligen s,d-artigen pDOS der Si-Ho
hdru
kphasen auf die ersten 5 eV na
h der Ionisa-

tionskante bes
hränkt werden sollte.

In Abbildung 5.10 ist no
h eine weitere Diskrepanz zwis
hen den experimentell ermittelten

und den bere
hneten Daten au�ällig: in der s,d-artigen pDOS der Phase Si-I ist der Abstand

der einzelnen Peaks zur Ionisationskante bzw. zum ersten Peak geringer als im experimentell

bestimmten EELS-Spektrum, wobei dieses Phänomen au
h bereits von Weng et al. beoba
htet

wurde [122℄. Die Ursa
he hierfür kann einerseits in den während der Bere
hnungen benutzten

Näherungen für Vxc liegen [122℄, andererseits erfolgt au
h eine Verbreiterung der Peaks dur
h

die Apparatefunktion des Elektronenmikroskops und des Spektrometers. Dies ist, trotz der be-

reits erfolgten Faltung der s,d-artigen pDOS mit einer Gaussfunktion, deutli
h in Abbildung

5.10 erkennbar, insbesondere am ersten Peak des EELS-Spektrums, wo die von Batson au
h

experimentell na
hgewiesene S
hulter nur zu erahnen ist [90℄. An dieser Stelle ist zu erwähnen,

dass es au
h mit einer wie von Batson dur
hgeführten, zweiten Entfaltung mit einer δ-Funktion,

die eine weitere S
härfung der Merkmale im EELS-Spektrum zur Folge hat, ni
ht mögli
h war,

die S
hulter am ersten Peak besser aufzulösen.

Na
hdem am Beispiel der Phase Si-I gezeigt wurde, dass die DFT-Bere
hnungen mit der ELNES

der L2,3-Kanten verglei
hbar 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 si
h bei der Fermi-Energie EF das Maximum des jeweiligen Valenzbandes be�ndet. Um

die s,d-artigen pDOS der vers
hiedenen Si-Phasen besser verglei
hen zu können, sind deren

jeweilige Berei
he oberhalb der Fermi-Energie zusammen in Abbildung 5.11e dargestellt. Alle

bere
hneten s,d-artigen pDOS zeigen auf der ansteigenden Flanke des ersten Peaks eine S
hul-

ter, wennglei
h diese au
h deutli
h weniger hervortritt als bei der Phase Si-I. Des Weiteren

ist eindeutig zu erkennen, dass si
h die s,d-artigen pDOS der Si-Ho
hdru
kphasen von der der

Phase Si-I sowohl in der Anzahl der Peaks als au
h in deren Abstand zueinander unters
hei-

den: Die Phase Si-III zeigt zu Beginn zwei nahezu glei
hstarke Peaks bei 1,41 eV und 2,64 eV.

Weiterhin gibt es einen ausgeprägten Peak bei 4,74 eV gefolgt von kleineren Peaks ab einer

Energie von 6 eV. Die Phase Si-XII zeigt eine sehr ähnli
he s,d -artige pDOS. Im Verglei
h zur

Phase Si-III ist der erste Peak stark verbreitert und der zweite Peak ist deutli
h s
hwä
her,

so dass er nur als S
hulter am ersten Peak hervortritt. Der dritte Peak ers
heint ebenfalls bei

einer Energie von 4,74 eV und zeigt nahezu die selbe Form wie sein Pendent der Phase Si-III.

Die groÿe Ähnli
hkeit der s,d-artigen pDOS der Phasen Si-III und Si-XII ist der starken Ähn-

li
hkeit der Gitterparameter der beiden Kristallstrukturen ges
huldet. Die Phase Si-IV zeigt zu

Beginn ebenfalls zwei Peaks, wobei ersterer stärker ausgeprägt ist. Zudem beträgt der Abstand

zwis
hen beiden Peaks 0,88 eV, womit dieser um 
ir
a 0,4 eV kleiner ist als bei der Phase Si-III.

Interessanter für die Unters
heidung der einzelnen Si-Ho
hdru
kphasen ist aber, dass die Phase

Si-IV den starken Peak bei 4,74 eV ni
ht zeigt.

Da jedo
h in den realen Probe keine Si-Ho
hdru
kphase isoliert im spektroskopierten Volumen

vorliegt, ist davon auszugehen, dass das experimentell erhaltene EELS-Spektrum der Si L2,3-

Kanten aus einer Überlagerung der Einzelspektren vers
hiedener Si-Phasen besteht. Deshalb
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Abbildung 5.11: (a-d) bere
hnete pDOS der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII. Die s,d-

artige pDOS repräsentiert die 2p→3s und 2p→3d Übergänge, während die p-artige pDOS den

2s→3p Übergang wiedergibt.; (e) Verglei
h der s,d-artigen pDOS oberhalb des Ferminiveaus;

(f) vers
hiedene, glei
hgewi
htete Additionen der Kurven aus Abbildung 5.11e für den Verglei
h

mit experimentell Aufgenommenen EELS-Spektren der Si-Ho
hdru
kphasen

zeigt Abbildung 5.11f vers
hiedene, glei
hgewi
htete Additionen der s,d -artigen pDOS aus Ab-

bildung 5.11e, um ein mögli
hes Aussehen der experimentellen EELS-Spektren zu simulieren

und um im Ans
hluss u. U. eine Aussage darüber tre�en zu können, wel
he Si-Phasen spek-

troskopiert wurden. Bei diesen beispielhaften Additionen wurde aber eine ganz ents
heidende
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Annahme getro�en: Die energetis
he Lage der einzelnen s,d-artigen pDOS (≡Et im EELS-

Spektrum) wurde entspre
hend Abbildung 5.11e gewählt, in der alle bere
hneten pDOS auf

ihre jeweiligen EF normiert wurden. Dies bedeutet für die Additionen in Abbildung 5.11f, dass

die Annahme ihrer Korrektheit ein Glei
hsetzen der Energiedi�erenz zwis
hen der EF und

den 2p-Niveaus für alle Strukturtypen der Si-Phasen bedingt. Da diese Energiedi�erenz jedo
h

aufgrund der unters
hiedli
hen Gitterparameter der vers
hiedenen Si-Phasen variieren sollte,

tritt das groÿe Manko bei der Simulation von EELS-Spektren hervor: Aufgrund der fehlenden

Mögli
hkeit der Bestimmung dieser Energiedi�erenz innerhalb der DFT-Bere
hnungen kann

aus ihnen au
h kein Wert für Et abgeleitet werden. Dies bedeutet, dass es keine Anhaltspunkte

dafür gibt, wie bei einer Addition die jeweiligen s,d -artigen pDOS der einzelnen Si-Phasen ent-

lang der Energieskale zu vers
hieben sind um ein entspre
hendes EELS-Spektrum einer realen

Probe, bei der si
h mehrere Si-Phasen im spektroskopierten Volumen be�nden, vorauszusagen.

In der Diskussion wurde bisher ausgeklammert, dass die EELS-Spektren der meisten Si-Ho
h-

dru
kphasen abhängig von der Einfallsri
htung des Elektronenstrahls auf den Kristallit sind.

Dies bedeutet, dass, obwohl jeweils dieselbe Si-Phase spektroskopiert wird, Variationen der

Feinstruktur der Si L2,3-Kanten auftreten können. Da die Kristallite im spektroskopierten Vo-

lumen eine zufällige Orientierung aufweisen und die Charakterisierung eines einzelnen Kristal-

lites nahezu unmögli
h ist, kann die Abhängigkeit der EELS-Spektren der Si-Ho
hdru
kphasen

von der Einfallsri
htung des Elektronenstrahls ni
ht in den zur Verfügung stehenden Proben

bestimmt werden.

Am Ende dieses Abs
hnittes ist no
h anzumerken, dass aufgrund der bere
hneten p-artigen

pDOS au
h kleinere Unters
hiede in der Feinstruktur der L1-Kanten der einzelnen Si-Phasen

zu erwarten sind. Jedo
h ist es s
hwer abzus
hätzen, ob die experimentellen EELS-Spektren

diese Unters
hiede o�enbaren können, da L1-Kanten im Allgemeinen nur mit einer geringer

Intensität auftreten.

5.2.3 EELS-Spektren ausgewählter Si-Ho
hdru
kphasen

Wie bereits in den vorangegangenen Abs
hnitten erwähnt wurde, treten bei der experimentellen

Bestimmung der EELS-Spektren von Si-Ho
hdru
kphasen vers
hiedene Probleme auf. Anhand

der Beugungsbilder in Abs
hnitt 5.1 wurde gezeigt, dass es zwar na
h der Probenpräparation

elektronentransparente Berei
he mit Si-Ho
hdru
kphasen gibt, aber diese ni
ht homogen über

die gesamte Probe verteilt sind. Zudem ist aufgrund der lateralen Ausdehnungen dieser Be-

rei
he zu erwarten, dass si
h im spektroskopierten Volumen glei
hzeitig mehrere Phasen des

Siliziums be�nden. Dies hat für die Aufnahme der EELS-Spektren mehrere Folgen: zum einen

bedeutet dies, dass keine Referenzspektren der einzelnen Si-Ho
hdru
kphasen direkt aufgenom-

men werden können, wodur
h weder eine direkte Abbildung der ELNES der L2,3-Kanten einer

Si-Ho
hdru
kphase no
h die direkte experimentelle Bestimmung ihrer Et erfolgen kann. Zum

Anderen bedeutet dies aber au
h, dass si
h die gemessenen EELS-Spektren aus den jeweiligen

Anteilen der einzelnen Si-Phasen zusammensetzen. Dabei gibt es jedo
h keine Mögli
hkeit aus

dem aufgenommenen EELS-Spektrum zu bestimmen, wie groÿ der jeweilige Anteil einer Si-

Phase am spektroskopierten Volumen ist, da dafür entspre
hende Referenzspektren mitsamt

der genauen Et die Voraussetzung sind. Da die Et au
h ni
ht dur
h die DFT-Bere
hnungen der

Si-Ho
hdru
kphasen generiert werden können, ist keine exakte Zerlegung der aufgenommenen

EELS-Spektren in ihre Einzelteile mögli
h. Dadur
h ist eine indirekte Abbildung der ELNES

der L2,3-Kanten der Si-Ho
hdru
kphasen anhand von Di�erenzspektren re
ht kompliziert.

Aus den eben bes
hriebenen Gründen 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 gespei
hert sind. Dabei entspri
ht ein Quadrat einem EELS-Spektrum, wobei

die Graustufen mit der gemessenen Intensität korrelieren. (b) EELS-Spektrum mit Anteilen

von Si-Ho
hdru
kphasen und von den umgebenden Positionen, wie sie in Abbildung 5.12a ge-

kennzei
hnet sind. Für alle EELS-Spektren wird dieselbe Probendi
ke angenommen, so dass

sie unmittelbar verglei
hbar sind.

tal Mi
rograph bei allen präparierten Proben die Aufnahme von 2D-Datensätzen. Dazu wurde

zunä
hst von der zu untersu
henden Probenstelle eine HF-STEM Abbildung aufgenommen.

In dieser Abbildung wurde dann der Berei
h des 2D-Datensatzes de�niert, wobei dies unter

anderem die Aufnahmezeit pro Spektrum und die Anzahl der Spektren im 2D-Datensatz bein-

haltete. Abbildung 5.12a zeigt sol
h einen 2D-Datensatz, in dem ein EELS-Spektrum einem

Quadrat entspri
ht und die Graustufen mit der maximal gemessenen Intensität korrelieren.

Dur
h die Verwendung dieser Aufnahmemethode war das Abrastern eines gröÿeren Probenge-

bietes mögli
h um ein EELS-Spektrum der stark lokalisierten Si-Ho
hdru
kphasen zu erhalten.

Praktis
h gespro
hen wurden in den von den vers
hiedenen Proben aufgenommenen 2D-Da-

tensätzen alle Einzelspektren betra
htet um diejenigen zu �nden, bei denen si
h die ELNES

der Si L2,3-Kanten von den in Abbildung 5.9 (a-Si, Si-I) dargestellten unters
heidet.

Glei
hzeitig konnte mit den 2D-Datensätzen die Et der L2,3-Kanten der EELS-Spektren mit

Anteilen von Si-Ho
hdru
kphasen experimentell angenähert werden: In Abbildung 5.12a ist die

Position sol
h eines EELS-Spektrums (s
hwarzes Quadrat) markiert. Das entspre
hende EELS-

Spektrum ist in Abbildung 5.12b als s
hwarze Kurve dargestellt. Die anderen EELS-Spektren

in Abbildung 5.12b wurden entspre
hend ihrer farbli
hen Markierung in Abbildung 5.12a in

den direkt angrenzenden Probenberei
hen aufgenommen, wobei die Aufnahmezeit jeweils 3 s

betrug. Die EELS-Spektren von den Positionen 1 bis 4 zeigen alle eine ELNES der L2,3-Kanten,

die typis
h für a-Si ist. Da die Aufnahme des 2D-Datensatzes zeilenweise erfolgt, d. h. zuerst

werden die EELS-Spektren in der ersten Zeile von links na
h re
hts 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-Ho
hdru
kphasen. Während an den L1-Kanten kein Unters
hied feststellbar ist, ändern si
h

die L2,3-Kanten deutli
h, wenn si
h Si-Ho
hdru
kphasen im spektroskopierten Probenvolumen

be�nden. Die Intensität der einzelnen EELS-Spektren wurde zum Zwe
k einer besseren Dar-

stellung modi�ziert.

folgt die zweite Zeile usw., kann über die Veränderung der energetis
hen Lage der Ionisations-

kante sowohl die Stabilität des Elektronenmikroskops als au
h die Et des EELS-Spektrums mit

Anteilen von Si-Ho
hdru
kphasen abges
hätzt werden. Die EELS-Spektren der Positionen 1

bis 3 in Abbildung 5.12b zeigen die glei
he Et, das EELS-Spektrum von Position 4 ist um 
ir
a

0,3 eV vers
hoben. Dies Fakt erlaubt, aufgrund der gegebenen Stabilität des Elektronenmikro-

skops, das Glei
hsetzten der Et aller EELS-Spektren mit Anteilen von Si-Ho
hdru
kphasen mit

der Et von a-Si bzw. der Phase Si-I.

Abbildung 5.13 zeigt jeweils ein beispielhaftes EELS-Spektrum der Si L2,3-Kanten von den drei

präparierten, Si-Ho
hdru
kphasen enthaltenden Proben. Dabei wurde bei allen drei EELS-

Spektren der Untergrund abgezogen und ans
hlieÿend eine lei
hte Glättung der Kurven (Mit-

telung über 5 bena
hbarte Messwerte) dur
hgeführt. Zusätzli
h 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 5.9 verglei
hen zu können. Da entspre
hend der eben erfolgten Diskussion die Et

der Si L2,3-Kanten, die Anteile von Si-Ho
hdru
kphasen enthalten, mit der Et des a-Si bzw.

der Phase Si-I übereinstimmt, ist es sehr wahrs
heinli
h, dass der erste Peak in den EELS-
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Abbildung 5.14: Vergröÿerung von Abbildung 5.13 auf die ersten 10 eV na
h der Ionisations-

kante: Die wi
htigsten Unters
heidungsmerkmale sind mit Groÿbu
hstaben markiert. Die In-

tensität der einzelnen EELS-Spektren wurde entspre
hend Abbildung 5.13 zum Zwe
k einer

besseren Darstellung modi�ziert

Spektren, die Anteile von Si-Ho
hdru
kphasen enthalten, jeweils nur dur
h Beiträge von si
h

im spektroskopierten Probenvolumen be�ndendem a-Si bzw. Si-I erzeugt wird.

Die EELS-Spektren in Abbildung 5.13 zeigen zunä
hst den Berei
h aller L-Kanten des Siliziums

inklusive der L1-Kanten. Es ist deutli
h zu erkennen, dass si
h die Feinstrukturen der EELS-

Spektren mit Anteilen von Si-Ho
hdru
kphasen, des a-Si und der Phase Si-I unters
heiden: In

Abbildung 5.8 wurde gezeigt, dass die ELNES der L2,3-Kanten des a-Si ab einem Energiever-

lust von 110 eV einen glatten, stetig steigenden Verlauf mit einer S
hulter bei 118 eV zeigt. Die

ELNES der L2,3-Kanten der Phase Si-I o�enbart im selben Berei
h ein ähnli
hes Verhalten,

wobei sie einen zusätzli
hen breiten Peak bei 133 eV aufweist. Der Peak bei einem Energiever-

lust von 118 eV tritt au
h in der ELNES der L2,3-Kanten der EELS-Spektren mit Anteilen von

Si-Ho
hdru
kphasen auf. Jedo
h gibt es hier no
h 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 deutli
h erkennbar, wobei sowohl ihre Lage als au
h ihre Form den Hauptunters
hied

zu den EELS-Spektren des a-Si und der Phase Si-I in diesem Energieberei
h darstellen (vgl.

Abbildung 5.8). An dieser Stelle muss erwähnt werden, dass vor allem bei den ni
ht entfalte-

ten EELS-Spektren die Probendi
ke einen starken Ein�uss auf deren Form hat. Dies betri�t

hauptsä
hli
h den Anstieg der Intensität der EELS-Spektren ab einem Energieverlust von 110
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5.2. EELS-Charakterisierung ausgewählter Si-Polymorphe

Tabelle 5.2: Au�istung der experimentell bestimmten, energetis
hen Lage der Peaks der Si-

Ho
hdru
kphasen. Die Messgenauigkeit bei der Bestimmung der Peakenergien beträgt 0,05 eV.

Weiterhin sind die aus den DFT-Simulationen bere
hneten Energiedi�erenzen der jeweiligen

s,d-artigen pDOS aufgelistet, wobei 0 eV jeweils den ersten Peak repräsentiert.

Experiment DFT-Bere
hnungen

Peak

E Di�erenz zu Di�erenzen Di�erenzen Di�erenzen

(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

1,25

D1 102,5 0,5 0

D2 102,9 0,9 0

0,88

D3 103,35 1,35

3,15E1 105,4 3,4 3,25 2,74

E2 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 Ausprägung der Peaks in diesem Berei
h. Unters
hiede in der Feinstruktur

der L1-Kanten waren in den aufgenommen EELS-Spektren in Abbildung 5.13 ni
ht au�ösbar.

Jedo
h zeigen alle EELS-Spektren für die L1-Kanten eine ähnli
he Et bei einem Energieverlust

von 150 eV.

Eine Vergröÿerung der ELNES der Si L2,3-Kanten ist in Abbildung 5.14 gegeben. In diesem

Berei
h treten die deutli
hsten Unters
hiede zwis
hen den L2,3-Kanten mit Anteilen von Si-

Ho
hdru
kphasen und den Referenzspektren des a-Si bzw. der Phase Si-I auf. Diese Unter-

s
hiede sind in Abbildung 5.14 mit Groÿbu
hstaben markiert: Peak A entsteht vermutli
h nur

dur
h si
h im spektroskopierten Volumen be�ndli
hes a-Si und/oder Si-I. Die Peaks B bis E2

sind aufgrund ihrer Lage und ihrer Intensität eindeutig einer Si-Ho
hdru
kphase zuzuordnen.

Peak F existiert nur bei der Phase Si-I, während die EELS-Spektren mit Anteilen von Si-Ho
h-

dru
kphasen bei diesem Energieverlust keine Erhöhung der Intensität zeigen. Im Gegensatz

dazu könnte Peak G sowohl den Si-Ho
hdru
kphasen als au
h der Phase Si-I zugeordnet wer-

den.

Die genaue energetis
he Lage der ermittelten Peaks ist in Tabelle 5.2 aufgelistet. Zusätzli
h

wurde die Di�erenz eines jeden Peaks zu Peak B bere
hnet und die erhaltenen Werte sind eben-

falls in Tabelle 5.2 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 verändern

kann. Im ni
ht entfalteten EELS-Spektrum der Probe FIB-E existiert Peak C, während er im

entfalteten EELS-Spektrum ni
ht mehr vorhanden ist. Es kann aber ni
ht eindeutig geklärt

werden, ob dies ein Artefakt dur
h die mathematis
he Entfaltung oder aufgrund des low loss

Spektrums physikalis
h begründet ist. Deshalb ist zwar die Verwendung der ni
ht entfalteten

EELS-Spektren für die Diskussion ri
htiger, andererseits können entfaltete und ni
ht entfaltete

Spektren ni
ht einfa
h vergli
hen werden, da es dur
h die Entfaltung zu selektiven Verminde-
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Abbildung 5.15: Drei vers
hiedene Di�erenzspektren um im EELS-Spektrum die Anteile der

Si-Ho
hdru
kphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I zu trennen.

rungen der Intensität im EELS-Spektrum kommen kann. Deshalb wurde na
h Abwiegen der

Vor- und Na
hteile das entfaltete EELS-Spektrum der Probe FIB-E für die Bildung von Dif-

ferenzspektren verwendet, wel
he in Abbildung 5.15 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-I dur
h Subtraktion der entspre
henden Referenzspektren zu entfernen um ein EELS-

Spektrum zu erhalten, dass nur die Anteile der Si-Ho
hdru
kphasen enthält und mögli
her-

weise mit den DFT-Bere
hnungen verglei
hbar ist. Zu diesem Zwe
k wurden die Intensitäten

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 glei
he Intensität aufweist.

In Abbildung 5.15 sind drei vers
hiedene Di�erenzspektren 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 für die Di�erenzspektren sowohl die energetis
he Lage als

au
h die Bezei
hnung der Peaks aus Abbildung 5.14 übernommen. Als Maÿ für die Güte des

jeweiligen Di�erenzspektrums kann der Berei
h zwis
hen 99 eV und 102 eV benutzt werden: Bei

der alleinigen Subtraktion des Referenzspektrums des a-Si bleibt in diesem Berei
h eine Inten-

sitätsminimum übrig und bei der alleinigen Subtraktion des Referenzspektrums der Phase Si-I

ein Peak. Hingegen führt die Subtraktion einer linearen Kombination beider Referenzspektren

zu einem akzeptablen Ergebnis, genauer gesagt zu einer nahezu vollständigen Entfernung von
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Peak A aus dem entfalteten EELS-Spektrum der Probe FIB-E. Dieser Sa
hverhalt bestätigt

die zuvor getro�ene Vermutung, dass Peak A nur dur
h Beiträge von si
h im spektroskopierten

Volumen be�ndli
hem a-Si und/oder Si-I entsteht.

Ab einem Energieverlust von 102 eV zeigen alle drei Di�erenzspektren prinzipiell den selben

Verlauf, au
h wenn aufgrund der Unters
hiede in der Feinstruktur der L2,3-Kanten des a-Si

und der Phase Si-I Variationen der Intensität auftreten. Das deutli
hste Merkmal der Di�e-

renzspektren ist Peak E1 (mit S
hulter E2) sowie eine erhöhte Intensität zwis
hen den Peaks

B und D3. Diese tritt je na
h Di�erenzspektrum als sehr breiter Peak oder als �a
hes Plateau

auf. Ein weiteres Merkmal ist ein Peak bei 110 eV, wel
hes als Peak H markiert ist. Peak G hat

hingegen in allen Di�erenzspektren nur eine sehr s
hwa
he Ausprägung, wobei diese im Falle

der alleinigen Subtraktion der Phase Si-I am s
hwä
hsten ist. Dies mag eine Andeutung dafür

sein, dass im gemessenen EELS-Spektrum der Probe FIB-E der primäre Ursprung von Peak G

das si
h im spektroskopierten Probenvolumen be�ndli
he Si-I ist.

In Tabelle 5.2 sind neben den experimentell ermittelten Energieverlusten der Peaks A bis H

au
h die Energiedi�erenzen der markanten Peaks der bere
hneten s,d -artigen pDOS der Si-

Ho
hdru
kphasen aus Abbildung 5.11, 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 Verglei
h aller Werte abgeleiteter Feststellungen:

1. Die Energiedi�erenz zwis
hen Peak A und Peak B (0,7 eV) passt zu keiner DFT-Bere
h-

nung der Si-Ho
hdru
kphasen. Zwar zeigt die Phase Si-IV zwis
hen seinen ersten beiden

Peaks eine Energiedi�erenz von 0,88 eV, jedo
h ist es aus mehreren Gründen eher un-

wahrs
heinli
h, dass diese beiden Peaks der Phase Si-IV zuzuordnen sind: Erstens wurde

bereits gezeigt, dass während der Spektrenaufnahme im 2D-Datensatz die Et bena
hbar-

ter Spektren nahezu konstant bleibt, was dafür spri
ht, dass Peak A dem a-Si oder der

Phase Si-I zuzuordnen ist. Zweitens könnte bei einer Zuordnung der Peaks A und B zur

Phase Si-IV das Auftreten der Peaks E1 und E2 ni
ht erklärt werden und drittens konnte

am Beispiel der Phase Si-I in Abbildung 5.10 gezeigt werden, dass die Energiedi�erenzen

zwis
hen den einzelnen Peaks im experimentell ermittelten Spektrum eher gröÿer sind

als in der bere
hneten s,d-artigen pDOS. Der Auss
hluss der Phase Si-IV als Ursa
he für

Peak A ist ein weiteres Indiz dafür, dass Peak A nur dur
h Anteile von a-Si und/oder

der Phase Si-I im spektroskopierten Volumen entsteht.

2. Die Energiedi�erenzen zwis
hen Peak B, Peak D3 und Peak E1 passen zu den bere
hneten

Werten der Phase Si-III.

3. Die Energiedi�erenzen zwis
hen Peak D2, Peak E2 und Peak G passen zu den bere
hneten

Werten der Phase Si-XII.

4. Die Energiedi�erenzen zwis
hen Peak D1, Peak D3, Peak E1 und Peak E2 passen zu den

bere
hneten Werten der Phase Si-IV.

Anhand dieser Feststellungen sind nun sehr gut die Feinstrukturen der ni
ht entfalteten EELS-

Spektren in Abbildung 5.14 erklärbar. Das EELS-Spektrum der Probe SIPW zeigt deutli
h die

Peaks B, D2, E1 und E2, was für die primäre Präsenz der Phasen Si-III und Si-XII (abgesehen

vom a-Si bzw. Si-I) im spektroskopierten Probenvolumen spri
ht. Dieses Ergebnis geht konform

mit den Ergebnissen aus Abbildung 5.2, bei denen in den Beugungsbildern dieser Probe eben-

falls hauptsä
hli
h die Phasen Si-III und Si-XII na
hgewiesen wurden. Die EELS-Spektren der

Proben FIB-E und FIB-R zeigen am deutli
hsten die Peaks D1, D3, E1 und E2, wodur
h si
h im
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5.3. Zusammenfassung

spektroskopierten Volumen neben a-Si und Si-I primär die Phase Si-IV be�ndet. Interessanter-

weise stimmt au
h diese Interpretation mit den Ergebnissen aus Abs
hnitt 5.1 (vgl. Abbildung

5.1) überein, bei denen in den Beugungsbildern dieser beiden Proben primär die Phasen Si-IV

und Si-XIII na
hgewiesen wurden. Eine Interpretation des Ein�usses der Phase Si-XIII auf die

EELS-Spektren der Proben FIB-E und FIB-R kann leider ni
ht erfolgen, da für diese Phase

keine verglei
hbaren Bere
hnungen der s,d -artigen pDOS vorliegen. Da die Phasen Si-IV und

Si-XIII aber immer koexistieren, ist sehr stark zu vermuten, dass si
h deren Beiträge in den

aufgenommen EELS-Spektren so überlagern, dass der breite Peak zwis
hen den Markierungen

C und D3 entsteht. Mögli
herweise entsteht au
h Peak C erst dur
h das Auftreten der Phase

Si-XIII im spektroskopierten Volumen. An dieser Stelle soll no
h einmal ausdrü
kli
h darauf

hingewiesen werden, dass bei keiner Probe das reine EELS-Spektrum einer Si-Ho
hdru
kpha-

se aufgenommen werden konnte, sonder vielmehr immer eine Mis
hung vers
hiedener Phasen

spektroskopiert wurde.

Unter Berü
ksi
htigung der spektroskopis
hen Ergebnisse und der Zuordnung der Peaks aus

den EELS-Spektren zu den Peaks aus den s,d -artigen pDOS, können die Et der L2,3-Kanten

der Si-Ho
hdru
kphasen Si-III, Si-IV und Si-XII abges
hätzt werden. Zunä
hst zeigen die Er-

gebnisse der EELS-Untersu
hungen, dass alle Si-Ho
hdru
kphasen eine gröÿer Et aufweisen als

die Phase Si-I. Unter Verwendung der jeweiligen Energiedi�erenz zwis
hen dem ersten Peak

und der Energie bei ungefähr einem Viertel der Höhe jenes ersten Peaks (Et) aus den s,d-

artigen pDOS der Si-Ho
hdru
kphasen sowie den Werten aus Tabelle 5.2 lassen si
h folgende

Kantenenergien abs
hätzen:

Si-III Et = 100,7 ± 0,05 eV

Si-IV Et = 101,5 ± 0,05 eV

Si-XII Et = 101,6 ± 0,05 eV

Eine letzte Anmerkung betri�t die Tatsa
he, dass eine Oxidation des Siliziums im EELS-Spek-

trum der L2,3-Kanten der Phase Si-I ebenfalls zum Auftreten zusätzli
her Intensitäten im Be-

rei
h von 100 eV bis 108 eV führen kann. Während das stö
hiometris
he SiO2 einen ersten Peak

bei 
ir
a 104 eV zeigt (vgl. Abbildung 7.6d), haben Untersu
hungen mit Röntgenphotoelektro-

nenspektroskopie na
hgewiesen, dass die Präsenz von substö
hiometris
hem Siliziumoxid SiOx

(0 < x < 2) in Peaks zwis
hen 100 eV und 104 eV resultiert [123℄. Jedo
h kann die Oxidation

der untersu
hten Proben aus mehreren Gründen ausges
hlossen werden: Einerseits zeigen die

präsentierten Beugungsbilder keinerlei Anzei
hen für eine massive Oxidation der Proben, die

si
h in einer starken Ausprägung von di�user, ringförmig angeordneter Intensität äuÿern wür-

de. Andererseits ist SiOx immer eine Mis
hung aller mögli
hen Valenzen Si

1+
bis Si

4+
. Dies

bedeutet, dass im EELS-Spektrum der Si L2,3-Kanten auf jeden Fall die für SiO2 typis
hen

Intensitäten auftreten müssen (vgl. [124℄). Da dies aber in den aufgenommenen EELS-Spek-

tren der Proben SIPW, FIB-E und FIB-R ni
ht der Fall ist, wird SiOx als Ursa
he für die

spektroskopierten Variationen der ELNES der Si L2,3-Kanten ausges
hlossen.

5.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde na
hgewiesen, dass eine elektronentransparente Präparation von Si-

Ho
hdru
kphasen mögli
h ist. Es wurde gezeigt, dass in diesen Phasen kristallisierte Strukturen
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au
h no
h in ultradünnen Probenberei
hen mit Di
ken zwis
hen 40 nm und 80 nm existieren

können, wobei die dur
hs
hnittli
he Gröÿe der Kristallite zwis
hen 10 nm und 20 nm liegt. Erst

diese Tatsa
he ermögli
ht die Untersu
hung der Feinstruktur der Si L2,3-Kanten mit EELS bei

einer Bes
hleunigungsspannung im STEM von 100 kV.

Im ersten Abs
hnitt dieses Kapitels wurden Untersu
hungen mit Elektronenbeugung und HTEM

präsentiert, die einerseits eindeutig die Existenz von Si-Ho
hdru
kphasen in den präparierten

Proben aufzeigen und andererseits eine erste Aussage über die Zusammensetzung der ein-

zelnen Proben geben: Während im dur
hstrahlten Probenvolumen stets a-Si und die Phase

Si-I na
hgewiesen werden konnten, zeigten die Proben FIB-E und FIB-R primär zusätzli
he

Beugungsre�exe der Phasen Si-IV und Si-XIII. Im Gegensatz dazu zeigte die Probe SIPW

hauptsä
hli
h zusätzli
he Beugungsre�exe der Phasen Si-III und Si-XII. Die Erklärung hierfür

ist in der unters
hiedli
hen Probenpräparation zu su
hen: Während bei der Probe SIPW die

diskontinuierli
he Ionendünnung zur Anwendung kam, erfolgte die Präparation der anderen

beiden Proben über standardisierte FIB-Verfahren mit kontinuierli
her Ionendünnung. Dabei

entstand eine derartige thermis
he Belastung der Proben, dass eine Umwandlung der Phasen

Si-III und Si-XII in die Phasen Si-IV bzw. Si-XIII erfolgte. Es ist jedo
h anzumerken, dass die

FIB-Präparation ni
ht zwangsläu�g zur Entstehung der Phasen Si-IV und Si-XIII führen muss:

Als ein weiteres Resultat der Untersu
hungen ist der Erkenntnisgewinn zu sehen, dass au
h bei

der FIB-Präparation die thermis
he Belastung der Proben ni
ht zu verna
hlässigen ist. Dies

bedeutet, dass für eine adäquate Präparation von Si-Ho
hdru
kphasen enthaltenden Proben in

der FIB ebenfalls ein diskontinuierli
hes Ionenmühlen angewandt werden sollte.

Der zweite Abs
hnitt dieses Kapitels behandelte die EELS-Untersu
hungen der Si-Ho
hdru
k-

phasen. Hierfür wurde zunä
hst eine eigens neu entwi
kelte Methode zur Bestimmung von

Referenzspektren des a-Si und der Phase Si-I vorgestellt, mit der trotz der groÿen Intensitäts-

unters
hiede zwis
hen dem ZLP und den Si L2,3-Kanten deren Et exakt bestimmt werden kann.

Die hohe Güte der entwi
kelten Methode konnte anhand der Phase Si-I dur
h den Verglei
h der

eigenen Ergebnisse mit den Resultaten von Batson na
hgewiesen werden [90℄. Anhand dieser

Methode erfolgte zudem die exakte experimentelle Bestimmung der Et der L2,3-Kanten des

a-Si. Obwohl die Kantenenergie der L2,3-Kanten des a-Si und der Phase Si-I innerhalb der

Messgenauigkeit übereinstimmen (Et = 99,82±0,04 eV), zeigen denno
h beide Phasen groÿe

Unters
hiede in der kantennahen Feinstruktur, so dass sie beide anhand der EELS-Spektren

der Si L2,3-Kanten eindeutig unters
heidbar sind.

Ans
hlieÿend erfolgte mittels der DFT die Bere
hnung der s,d -artigen pDOS für die Phasen

Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII. Unter Verwendung des experimentell ermittelten Referenzspek-

trums der Phase Si-I wurde na
hgewiesen, dass die bere
hnete s,d -artige pDOS nahezu dem

EELS-Spektrum der Si L2,3-Kanten entspri
ht. Somit erfolgte im Rahmen dieser Arbeit erst-

malig die Präsentation von bere
hneten EELS-Spektren der L2,3-Kanten der Ho
hdru
kphasen

Si-III, Si-IV und Si-XII.

Der letzte Teil dieses Kapitels präsentierte die experimentell aufgenommenen L2,3-Kanten der

Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII. Na
hdem in den aufgenommenen EELS-Spektren die Anteile

der Si-Ho
hdru
kphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I getrennt wurden, er-

folgte die Diskussion der resultierenden Feinstruktur. Je na
h energetis
her Lage der einzelnen

Peaks der ELNES konnten die Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII unters
hieden werden. Letzt-

li
h erfolgte eine Abs
hätzung der jeweiligen Et der L2,3-Kanten der Ho
hdru
kphasen Si-III,

Si-IV und Si-XII, die im Verglei
h zur Phase Si-I (bzw. zum a-Si) zu höheren Energieverlusten

vers
hoben sind.
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6 Erzeugung von Si-Ho
hdru
kphasen

mittels fs-Laserpulsen

In den letzten Jahren wurde die Strukturierung von Si-Ober�ä
hen dur
h Ablation mit ul-

trakurzen Laserpulsen intensiv studiert [10, 14, 15, 125�136℄. Ober�ä
hensensitive Charakte-

risierungsmethoden zeigten in Abhängigkeit von der Laser�uenz (≈ Pulsenergie/beleu
htete

Flä
he) eine groÿe Vielfalt an Mustern. Bei verglei
hsweise niedrigen Fluenzen wurden paral-

lele, regelmäÿige Modulationen der Ober�ä
he beoba
htet. Diese waren senkre
ht zur Polari-

sationsri
htung des Laserli
htes ausgeri
htet und wiesen Strukturgröÿen, die deutli
h kleiner

als die Wellenlänge des Lasers sind, auf. Eine Erhöhung der Laser�uenz erzeugte komplexere

und gröbere Muster [15, 132, 133, 135, 136℄. Interessanterweise korrelieren diese Modulationen

ni
ht einfa
h linear mit dem Intensitätspro�l des Lasers: Sie erfolgen s
hrittweise, so dass das

Phänomen der Periodenverdopplung auftritt [136℄, wel
hes typis
h für eine Strukturbildung

bei ni
htlinearer Dynamik ist. Diese regelmäÿigen, periodis
hen und dur
h den Bes
huss mit

fs-Laserpulsen erzeugten Ober�ä
henstrukturen werden als LIPSS (engl.:light indu
ed periodi


surfa
e stru
tures) oder au
h als Rippeln bezei
hnet.

Es ist in der Literatur inzwis
hen akzeptiert, dass die Bildung der LIPSS das Resultat einer

ni
htlinearen Selbstorganisation aus einer Instabilität des Materials heraus ist. Dabei ist diese

Instabilität das Resultat des s
hnellen Energieeintrags dur
h die fs-Laserpulse und der Au�ö-

sung der Ober�ä
he während der Ablation [130, 131℄. Es konnte dur
h numeris
he Simulationen

[137�140℄ und zeitaufgelöste Röntgendi�raktometrie [141, 142℄ gezeigt werden, dass na
h dem

eingefallenen Laserpuls das bestrahlte Material innerhalb weniger Pi
osekunden in eine Ni
ht-

glei
hgewi
htsinstabilität gebra
ht wird. Der Verlust der Fernordnung geht einher mit einem

wei
heren Zustand des Materials, der aber vers
hieden von dem einer Flüssigkeit na
h dem

S
hmelzen ist. Die ans
hlieÿende Relaxation ist viel s
hneller als irgend ein thermodynami-

s
her Glei
hgewi
htsprozess. Dies führt zu einer selbstorganisierten Strukturbildung, die ni
ht

zwangsläu�g an die originale Struktur vor der We
hselwirkung gekoppelt ist.

Bei einer ni
htlinearen Dynamik des Systems wird die Strukturbildung, die über die Generation

und die Relaxation sol
her Instabilitäten abläuft, dur
h eine positive Rü
kkopplung während

dem fortlaufenden Bes
huss gefördert, was letztli
h in einer wa
hsenden Ni
htlinearität dieses

E�ektes resultiert [143℄. Zunä
hst werden erste regelmäÿige, periodis
he Strukturen geformt.

Ans
hlieÿend resultiert die kontinuierli
he Rü
kkopplung typis
herweise in einer ni
htlinearen

Vergröberung und einer steigenden Komplexität der Strukturen.

Eine besondere Eigens
haft von dur
h fs-Laserpulse erzeugten Strukturen ist, dass, im Gegen-

satz zur klassis
hen ni
htlinearen Dynamik, der Instabilität die Energie ni
ht kontinuierli
h

sondern in separierten Energiepulsen zugeführt wird. Das ma
ht das Konzept einer positi-

ven Rü
kkopplung komplizierter, da si
h das System zwis
hen den Laserpulsen frei entwi
keln

könnte. Trotzdem konnten mehrere Anzei
hen für sol
h eine Rü
kkopplung in vergangenen

Experimenten beoba
htet werden: Gröÿe und Komplexität der Strukturen variieren im Allge-

meinen innerhalb des bestrahlten Gebietes, von fein und regelmäÿig am Rand bis grob und

komplex in der Mitte des Kraters [15, 130, 144, 145℄. Bei Betra
htung des typis
hen Pro�ls
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6.1. Erzeugung von LIPSS

des Laserstrahls wäre zu vermuten, dass die Rü
kkopplung stärker bei höheren lokalen Inten-

sitäten sein sollte. Andere Beoba
htungen deuten aber an, dass die LIPSS si
h au
h dur
h

eine Steigerung der Anzahl der fs-Laserpulse entwi
keln [131, 136℄. Die Kombination dieser

Beoba
htungen suggeriert s
hlieÿli
h, dass die Rü
kkopplung von der angewandten Laser�uenz

abhängt.

Bei Betra
htung all dieser Ergebnisse ers
heint die Annahme vernünftig, dass jeder fs-Laserpuls

ni
ht einzeln und unabhängig wirkt, sondern zum E�ekt des vorhergegangenen Laserpulses bei-

trägt. Unter Berü
ksi
htigung der eben bes
hriebenen Vorstellungen der Strukturbildung, d.

h. das der fs-Laserpuls und die dur
h ihn ausgelöste Ablation zu einem Ni
htglei
hgewi
htszu-

stand des Materials führen, würde diese Annahme bedeuten, dass der na
hfolgende fs-Laserpuls

auf das von seinem Vorgänger erzeugte wei
he Material tri�t und somit die fs-Laserpulse auf

eine kollektive Art und Weise agieren.

Jedo
h erfolgten bisher nur wenige Charakterisierungen, die auf die innere Struktur der LIPSS

abzielen. REM-Untersu
hungen an Quers
hnitten zeigten s
hmale Gräben mit einem sehr ho-

hem Aspektverhältnis zwis
hen breiten, nahezu �a
hen Plateaus [10, 14, 129, 134℄. Erste TEM-

Untersu
hungen ergaben, dass eine Transformation der Phase Si-I in a-Si erfolgt [10, 11, 146�

149℄ und dass unter bestimmten Bedingungen au
h eine Rekristallisation von a-Si mögli
h ist

[150℄. Die Entstehung von a-Si na
h dem Bes
huss mit fs-Laserpulsen wurde dur
h Charakteri-

sierungen mit Raman-Spektroskopie bestätigt, bei denen aber au
h zusätzli
h die Entstehung

von Si-Ho
hdru
kphasen im Ablationskrater na
hgewiesen wurde [15, 128℄.

Deshalb sind LIPSS aus mehreren Gründen interessant für diese Arbeit: Zum einen ist die

Erweiterung des Wissens über die atomare Struktur in Abhängigkeit von der Tiefe des modi�-

zierten Gebietes ein wi
htiger S
hlüssel für ein besseres Verständnis der dur
h die fs-Laserpulse

verursa
hten Vorgänge. Dazu zählt au
h, dass mit strukturellen Charakterisierungen ein bes-

seres Verständnis der Rolle der positiven Puls-zu-Puls-Rü
kkopplung während der Strukturbil-

dung dur
h die ultra-s
hnelle Laserablation errei
ht werden kann. Zum anderen könnte die auf

Nanometer genaue Lokalisierung der Si-Ho
hdru
kphasen in den LIPSS einen tieferen Einbli
k

in die während der Strukturbildung ablaufenden Prozesse erlauben. Dabei ist aber au
h eine

Aufde
kung der ablaufenden Me
hanismen, die zur Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen beim

mehrfa
hen Bes
huss mit fs-Laserpulsen führen, von gröÿtem Interesse.

6.1 Erzeugung von LIPSS

Die Herstellung der LIPSS erfolgte an der Brandenburgis
hen TU Cottbus in einer Kooperation

mit dem Lehrstuhl von Prof. Dr. Reif. Linear polarisierte Laserpulse eines verstärkten Ti:Sa-

Lasersystems (λ = 798 nm) wurden benutzt, um Berei
he der Ober�ä
he eines kommerziell

erhältli
hen Si(100) Wafers zu strukturieren. Dabei wurde der Laserstrahl unter nahezu senk-

re
htem Einfall mit einer Sammellinse (Fokuslänge 300 nm) auf einen Fle
k des Dur
hmessers

100 µm fokussiert. Beim Laserbes
huss befanden si
h die jeweiligen Proben in einer UHV-

Kammer (Basisdru
k 10

−9
mbar). Unter Verwendung einer CCD-Kamera (Spirion), die in der

Fokusebene positioniert wurde, konnte das nahezu Gauss-förmige Intensitätspro�l des fokus-

sierten Laserstrahls abgebildet werden. Dabei betrug die Halbwertsbreite des Strahls 
a 50 µm.

Die Experimente wurden im Multis
hussmodus (n auf 1) dur
hgeführt, d.h. es wurden n Pulse

auf einen Punkt ges
hossen. Die jeweilige Intensität des Lasers wurde passiv dur
h Polarisati-

onsoptiken einjustiert und die Anzahl der Pulse wurde präzise dur
h einen elektrome
hanis
hen

Shutter kontrolliert. Für die Charakterisierungen wurde mehrere Proben hergestellt, wobei ein-
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6.1. Erzeugung von LIPSS

Tabelle 6.1: Übersi
ht der Beleu
htungsparameter der in Abbildung 6.1 dargestellten Proben.

Laserspot Intensität Pulsanzahl Frequenz Pulsdauer

(10

12
W
m

−2
) (Hz) (fs)

Abb. 6.1a 1,1 1000 1000 80

Abb. 6.1b 1,6 1000 1000 80

Abb. 6.1
 1,1 1000 100 100

Abb. 6.1d 1,6 20000 1000 80

zelne Beleu
htungsparameter (u.a Intensität) variiert wurden. Aus der Gesamtmenge aller Pro-

ben wurden 4 zur Präsentation in dieser Arbeit ausgewählt. Ihre Beleu
htungsparameter sind

in Tabelle 6.1 gegeben und die entspre
henden REM-Aufnahmen der entstandenen Strukturen

in Abbildung 6.1. Die 4 Proben wurden so ausgewählt, dass sie untereinander anhand von min-

destens 2 der 4 Parameter verglei
hbar sind. Die Intensität des Lasers (Laser�uenz/Pulsdauer)

wurden bei allen Proben jeweils so gewählt, dass sie unter der Ablationss
hwelle des Siliziums

(I

th

= 2 × 10

12
W
m

−2
[12℄) lag. In den Teilabbildungen 6.1a-d ist deutli
h zu erkennen, dass

die Wahl der Beleu
htungsparameter einen starken Ein�uss auf die Form, die Tiefe und die

Ausdehnung des gesamten Ablationskraters hat. Ebenso werden die Form, die Gröÿe und die

Periodizität der LIPSS dur
h diese Wahl festgelegt [151℄. Das modi�zierte Gebiet in Abbildung

6.1
 zeigt regelmäÿige, periodis
he Ober�ä
henstrukturen. Am Rand des Kraters sind s
hmale,

parallele LIPSS mit einer hohen Periodizität si
htbar, die senkre
ht zum elektris
hen Feld-

vektor des eingefallenen Laserstrahls stehen. In Ri
htung der Mitte des Kraters, d. h. hin zu

höheren Laserintensitäten, wird das Muster gröber und komplexer. Die Form der LIPSS variiert

ebenfalls beim Verglei
h der Kratermitte und des Kraterrandes. Die augens
heinli
he Asymme-

trie des Kraters kann mit einer lei
hten Abwei
hung vom senkre
hten Einfall des Laserstrahls

begründet werden. Die dadur
h geringere Intensität an den horizontalen Berei
hen des Kra-

ters führt zu feineren LIPSS, wel
he typis
h für geringere Intensitäten sind [136℄. Das Niveau

der Ober�ä
he des Kraters ers
heint nahezu konstant. Im Verglei
h dazu zeigt der Krater in

Abbildung 6.1a deutli
h gröbere Strukturen, wobei hier nur die Wiederholungsrate der Pulse

(Frequenz) um den Faktor 10 erhöht wurde. Dadur
h wurde bei glei
her Anzahl der Laserpul-

se mehr Energie in das System eingebra
ht, was zu einer stärkeren Ablation des Si-Materials

führte. Die ist au
h daran zu erkennen, dass der Krater in Abbildung 6.1a in seiner Mitte eine

kleine Vertiefung aufweist. Au
h bei diesem Krater variieren Form und Gröÿe der LIPSS beim

Verglei
h von Kratermitte und Kraterrand. Der Krater in Abbildung 6.1b zeigt die glei
hen

Eigens
haften wie der Krater in Abbildung 6.1a mit Ausnahme zweier Unters
hiede: Da bei

der Erzeugung dieses Kraters die Laserleistung pro Puls um 
a 50 % erhöht war, fand eine

deutli
h umfangrei
here Ablation des Si-Materials in der Kratermitte statt, d. h. er ist deutli
h

tiefer. Weiterhin führte der höhere Energieeintrag au
h zu einer gröÿeren lateralen Ausdehnung

der Ober�ä
henmodi�kationen, was an der hellen Korona um den Krater erkennbar ist. Das

Ergebnis einer deutli
hen Erhöhung der Anzahl der Pulse ist in Abbildung 6.1d dargestellt.

Abgesehen davon, dass der Krater die gröÿte laterale Ausdehnung aufweist, besitzt er nur no
h

einen s
hmalen Randberei
h in dem periodis
h angeordnete Strukturen auftreten. Im gröÿten

Teil des Kraters erfolgte eine massive Ablation des Si-Materials, was si
h in tiefen S
hlu
hten

äuÿert. Weiterhin ist die Korona bei diesem Krater gröÿer 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 vers
hiedenen

Ablationskratern dargestellt, wobei die Laserparameter bei der Erzeugung aus Tabelle 6.1 zu

entnehmen sind. An ausgewählten Stellen wurden Raman-Spektren aufgenommen, die in den

Teilabbildungen (e) und (f) zusammengefasst wurden. Alle Spektren belegen die Entstehung

von Si-Ho
hdru
kphasen im deformierten Gebiet der Ablationskrater. Zudem zeigen nahezu

alle Raman-Spektren Intensitäten, die dem a-Si zuzuordnen sind.

Aus den REM-Untersu
hungen dieser und der weiteren, ni
ht präsentierten Proben konnten

folgende Abhängigkeiten der Krater von den Beleu
htungsparametern festgestellt werden:

• Ausgehend von Abbildung 6.1
 führt eine Erhöhung der Wiederholungsrate der Laser-

pulse zu gröberen und weniger regelmäÿigen Strukturen. Der Grund dafür ist, dass mit
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6.2. Untersu
hung von Quers
hnitten der LIPSS

kürzerer Zeit zwis
hen zwei Laserpulsen die akkumulierte Strahlungsdosis erhöht wird

[152℄. Denno
h ist au
h bei Zeiten von 1 s zwis
hen zwei Pulsen die positive Rü
kkopp-

lung im System immer no
h spürbar.

• Eine weitere Erhöhung der Laserleistung führt zu einer stärkeren Ablation des Si-Mate-

rials und zur Ausbildung von Vertiefungen im Krater.

• Eine glei
hzeitige Erhöhung der Anzahl der Pulse führt zu tiefen Lö
hern in der Si-

Ober�ä
he.

Jedo
h wurden diese 4 Krater no
h aus einem weiteren Grund ausgesu
ht: Alle 4 weisen im

strukturierten Gebiet einen verglei
hsweise hohen Anteil an Si-Ho
hdru
kphasen auf. Die Ab-

bildungen 6.1e und Abbildung 6.1f zeigen Raman-Spektren von den 4 dargestellten Kratern,

wobei ihre jeweilige Aufnahmeposition in den einzelnen Teilabbildungen in Abbildung 6.1 ge-

kennzei
hnet ist. Auÿerhalb des strukturierten Gebietes, z. B. im Berei
h der Korona, konnten

mit Raman-Spektroskopie keine Si-Ho
hdru
kphasen na
hgewiesen werden. Raman-Spektren

aus dem Gebiet der Korona zeigen jedo
h geringe Intensitäten von a-Si.

Mit Ausnahme von Spektrum 2 aus dem Krater in Abbildung 6.1d zeigen alle Raman-Spektren

deutli
h die zur Phase Si-I gehörende Raman-Linie bei 520 
m

−1
(vgl. Tabelle 3.1). Spektrum

2 aus dem Krater in Abbildung 6.1d zeigt hingegen neben groÿen Anteilen von a-Si (breite

Peaks bei 300 
m

−1
, 390 
m

−1
und 470 
m

−1
) einen kleinen Doppelpeak bei 500 
m

−1
und 520


m

−1
. Daraus kann ges
hlussfolgert werden, dass in diesem Berei
h sehr wahrs
heinli
h kleine

Mengen der Phase Si-IV entstanden sind (vgl. [153℄). Weiterhin heben si
h zwei weitere Ra-

man-Spektren hervor: Spektrum 3 aus dem Krater in Abbildung 6.1
 und Spektrum 3 aus dem

Krater in Abbildung 6.1d. Diese zeigen einen starken Peak bei 480 
m

−1
und einen kleineren

Peak bei 280 
m

−1
. Kouteva-Arguirova et al. interpretierten den Peak bei 480 
m

−1
als ein

Anzei
hen für das Auftreten der Phase Si-IV [153℄. Beim Verglei
h mit Tabelle 3.1 ist au
h die

S
hlussfolgerung zulässig, dass die Phase Si-XII erzeugt wurde. Jedo
h wäre in diesem Fall zu

erwarten, dass im Raman-Spektrum au
h die Peaks bei 350 
m

−1
und 397 
m

−1
sehr deutli
h

si
htbar sind. Da dies aber ni
ht zutri�t und die Bere
hnungen von Piltz et al. für die Phase

Si-IV Raman-Linien zwis
hen 500 
m

−1
und 520 
m

−1
voraussagen [31℄, liegt die Vermutung

nahe, dass diese beiden Raman-Spektren die Phase Si-XIII repräsentieren [51, 53, 54℄.

Alle anderen Raman-Spektren zeigen Intensitäten der Phasen Si-III und Si-XII, was an deren


harakteristis
hen Peaks bei 180 
m

−1
, 350 
m

−1
, 397 
m

−1
, 435 
m

−1
und 465 
m

−1
zu er-

kennen ist. Die geringfügigen Abwei
hungen der in den in Abbildung 6.1 dargestellten Raman-

Spektren zu den in Tabelle 3.1 angegebenen Werten sind dur
h entspre
hende Verspannungen

in den LIPPS bedingt.

6.2 Untersu
hung von Quers
hnitten der LIPSS

Im Ans
hluss an die Charakterisierung der Ober�ä
henstrukturen und den Na
hweis von Si-

Ho
hdru
kphasen mittels Raman-Spektroskopie erfolgte die Präparation von elektronentrans-

parenten Quers
hnitten mittels FIB (vgl. Abs
hnitt 4.1.2). In Abbildung 6.2 ist die FIB-Präpa-

ration der Lamellen am Beispiel des Kraters aus Abbildung 6.1
 dargestellt. Die REM-Aufnah-

me in Abbildung 6.2a zeigt hierbei die bereits freigelegten Lamellen kurz vor der endgültigen

Entnahme aus der Probe. Wie in der Abbildung zu erkennen ist, wurden an zwei vers
hiedenen

Stellen des Kraters Lamellen heraus präpariert: Die eine Lamelle soll Informationen über die

Kratermitte mit den groÿen LIPSS liefern, die andere Lamelle entstammt dem Kraterrand.
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Abbildung 6.2: (a) Darstellung der FIB-Präparation von Quers
hnitten aus dem Krater in Ab-

bildung 6.1
, wobei Übersi
hten der präparierten Lamelle vom Rand (Abb. 
) und der Lamelle

aus der Mitte (Abb. d) zu sehen sind. Die jeweiligen Positionen, an denen die na
hfolgenden

TEM-Bilder aufgenommen wurden, sind in den Übersi
hten markiert. (b) zeigt eine Vergrö-

ÿerung des in (a) mit dem weiÿen Quadrat markierten Berei
hes, in der die Verwellungen der

Ober�ä
he auÿerhalb des Ablationskraters deutli
h zu erkennen sind.

Beide Lamellen wurden auf eine Zieldi
ke von 100 nm präpariert. Abbildung 6.2b zeigt eine

vergröÿerte REM-Aufnahme des Kraterrandes, die bei einer Bes
hleunigungsspannung von 2

kV aufgenommen wurde um einen maximalen Topographiekontrast zu erhalten. Ähnli
h wie

bei den Kratern, die bei den höheren Intensitäten erzeugt wurden, konnten au
h hier kleine

Ober�ä
henmodi�kationen gefunden werden, die auÿerhalb des eigentli
hen Kraters auftreten.

Die Modi�kationen der Ober�ä
he in der Nähe des Kraterrandes sind dur
h sehr tiefe Gräben

zwis
hen den einzelnen LIPSS gekennzei
hnet. Direkt am Rand sind nur no
h Reihen von Lö-


hern in der Ober�ä
he si
htbar, die si
h unter Beibehaltung der Periodizität auÿerhalb des

Kraters als sei
hte Hügel über der unveränderten Ober�ä
he fortsetzen. Abbildung 6.2b zeigt

zudem, dass die Lö
her und die Hügel von winzigen Ober�ä
henwellungen, die vers
hiedens-

te Orientierungen zu den LIPSS aufweisen, umgeben sind. Raman-Spektren dieses Berei
hes

zeigten kein Präsenz von Si-Ho
hdru
kphasen, dafür aber geringe Intensitäten des a-Si. Dies

stützt die Annahme, dass die LIPSS dur
h die Selbstorganisation von Ober�ä
heninstabilitäten

entstehen [130, 131℄.

Abbildung 6.2
 und Abbildung 6.2d zeigen REM-Aufnahmen der Quers
hnitte von den Posi-

tionen, die in Abbildung 6.2a angedeutet sind. Abbildung 6.2
 repräsentiert die Lamelle vom
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Kraterrand und Abbildung 6.2d die Lamelle aus der Kratermitte. Im unteren Teil der La-

mellen ist jeweils das Silizium inklusive der LIPSS zu sehen. Darüber be�nden si
h die Pt-

Opfers
hi
hten, die dur
h den we
hselnden Kontrast gut unters
heidbar sind. Beim Verglei
h

der beiden Lamellen wird der starke Unters
hied in Gröÿe, Form und der Periodizität von so-

wohl den LIPSS als au
h den Gräben, die in den REM-Untersu
hungen der Ober�ä
he bereits

festgestellt wurden, bestätigt. Zusätzli
h sind in den Abbildungen 6.2
 und 6.2d die Positio-

nen markiert, an denen die HTEM-Aufnahmen in den Abbildungen 6.3 und 6.4 aufgenommen

wurden.

6.2.1 Innere Struktur der LIPSS

VS-TEM Aufnahmen von zwei vers
hiedenen Rippeln, jeweils einer von den beiden Lamellen

in Abbildung 6.2, sind in den Abbildungen 6.3a und 6.3b dargestellt. Im oberen Teil beider

Aufnahmen sind jeweils die Pt-Opfers
hi
hten si
htbar. Der Rippel in Abbildung 6.3b besteht

hauptsä
hli
h aus stark deformierten Berei
hen, die in Ri
htung seiner Basis in kristallines

Silizium (
-Si) übergehen. Der Rippel in Abbildung 6.3a zeigt ein ähnli
hes Verhalten, wo-

bei jeweils der obere Teil am stärksten deformiert ist. Weiterhin zeigen die dunklen Linien

an den Basen der Rippeln, dass starke Verspannung auftreten. Diese können aber zumindest

teilweise au
h dur
h die geringe Di
ke der Lamellen verursa
ht sein. Beide Aufnahmen zeigen

Berei
he mit hellerem Kontrast im Berei
h der Flanken der Rippeln, die aber ni
ht dem Pt

zugeordnet werden können. Deswegen erfolgten Untersu
hungen dieser Berei
he mit HTEM

um weitere Informationen über die vorliegende Struktur zu erhalten. Abbildung Abbildung

6.3d zeigt eine repräsentative Aufnahme, die an der in Abbildung 6.3b angedeuteten Position

aufgenommen wurde. Abbildung 6.3d kann in drei Berei
he unterteilt werden: der untere Teil

besteht aus kristallinem Silizium, in dem Stapelfehler und Mikrozwillinge auftreten. Im oberen

Teil zeigt die HTEM-Aufnahme die Pt-S
hi
ht, im mittleren Teil be�ndet si
h eine ungefähr

60 nm di
ke, amorphe S
hi
ht. Da die Strukturierung der Si-Ober�ä
he unter UHV-Bedingun-

gen erfolgte und somit die Bildung von Siliziumoxid nahezu ausges
hlossen ist, besteht diese

amorphe S
hi
ht vermutli
h aus a-Si. Dieses Vermutung konnte ans
hlieÿend in EELS-Unter-

su
hungen anhand der ELNES der Si L2,3-Kanten bestätigt werden. Die Grenz�ä
he zwis
hen

dem 
-Si und dem a-Si ist ni
ht atomar glatt. Vielmehr wird in der HTEM-Aufnahme eine

Übergangsregion ersi
htli
h, in der beide Phasen koexistieren. An der Grenz�ä
he zwis
hen

dem a-Si und der ersten Pt Opfers
hi
ht konnte weder mit HTEM no
h mit EELS die Existenz

von Siliziumoxid na
hgewiesen werden. An dieser Stelle ist anzumerken, dass die Entstehung

dieser a-Si Berei
he ni
ht dur
h die FIB-Präparation der Lamellen verursa
ht wurde, da die

erste Pt-Opfers
hi
ht extra deshalb bei geringen Energien abges
hieden wurde.

Für die Lokalisierung der Si-Ho
hdru
kphasen ist die nanoskopis
he Struktur der deformier-

ten Berei
he der LIPSS von starkem Interesse, da dort der wahrs
heinli
hste Ort für deren

Vorkommen ist. Abbildung 6.3
 zeigt eine repräsentative HTEM-Aufnahme vom deformierten

Berei
h des Rippels in Abbildung 6.3b. Es treten primär Zwillinge und Stapelfehler (und damit

au
h Versetzungen) auf, die deutli
h an den parallel laufenden Linienkontrasten zu erkennen

sind. Beugungsbilder dieses Berei
hes bestätigen dur
h das Auftreten zusätzli
her Re�exe die

so entstandene Übergitterstruktur (vgl. [72℄). Zudem konnten in den HTEM-Aufnahmen Kör-

ner unters
hiedli
hster Orientierung abgebildet werden. An der Ober�ä
he der Rippeln konnten

mit EELS weder a-Si no
h Siliziumoxid na
hgewiesen werden. Diese Tatsa
he wird dur
h die

VS-TEM Aufnahmen in den Abbildungen 6.3a und 6.3b unterstützt, in denen ein dem a-Si

entspre
hender Kontrast nur im Berei
h der Flanken der LIPSS auftritt. Abbildung 6.4a 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 (
) und (d) aufgenommen wurden.

einen Rippel vom Rand des Kraters. Die Flanken dieses Ripples sind erneut mit a-Si bede
kt.

Eine Besonderheit dieses Rippels ist die Gegenwart einer Senke an seiner Spitze, die mit a-

Si gefüllt ist. Dies lässt mehrere Interpretationen zu: Einerseits kann es bedeuten, dass dort

eigentli
h zwei Rippeln vorhanden sind. Andererseits kann diese Struktur au
h einen Zwis
hen-

stadium bei der Ausbildung der Rippeln darstellen. Wie bereits in Abs
hnitt 6.2 bes
hrieben

wurde, zeigt die HF-STEM Aufnahme in Abbildung 6.2b, dass am äuÿersten Rand des Abla-

tionskraters die Rippeln dur
h Berei
he aus 
-Si und die sie umgebenden Lö
her dur
h sei
hte

Hügel, die a-Si enthalten, fortgesetzt werden. Abbildung 6.4b zeigt nun diesen Berei
h im

Quers
hnitt: Die VS-TEM Aufnahme wurde dabei weit weg vom letzten Lo
h in der Lamelle

aufgenommen (vgl. Abbildung 6.2
). Die Aufnahme zeigt zwei gefüllte Senken im 
-Si, die in

HTEM-Aufnahmen amorph ers
heinen. Anhand von EELS-Charakterisierungen dieser Senken
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a
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b
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Pt
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Abbildung 6.4: VS-TEM Abbildungen vom Kraterrand: Während in Abbildung (a) ein Rippel

direkt vom Rand des Ablationskraters zu sehen ist, zeigt Abbildung (b) Ober�ä
henwellungen

auÿerhalb des Ablationskraters. In beiden Abbildungen sind die Berei
he, die aus a-Si bestehen,

markiert.

konnte deren vermutete Füllung mit a-Si bestätigt werden. Weiterhin zeigen HTEM-Aufnah-

men des 
-Si/a-Si-Grenzberei
hes au
h hier die Existenz einer Übergangsregion, in der beide

Phasen koexistieren. Diese Übergangsregion ist qualitativ verglei
hbar mit der an den Flanken

der groÿen Rippel aus den Abbildungen 6.3a und 6.3b, wobei ihre Ausdehnung hier deutli
h

kleiner ist. Zudem treten im 
-Si unter den Senken nur sporadis
h Versetzungen und Stapelfeh-

ler auf. Abbildungen 6.4b zeigt weiterhin, dass die Ober�ä
he der Probe, d.h. die Grenz�ä
he

zum Pt, uneben ist: Sie hat si
h an den Stellen, an denen das a-Si auftritt, in Ri
htung der

Pt-S
hi
hten ausgedehnt. Der Grund dafür ist, dass na
h der 
-Si → a-Si Transformation das

Si-Material ein gröÿeres Volumen einnimmt. Daraus kann ges
hlussfolgert werden, dass diese

mit a-Si gefüllten Senken den bei den REM-Abbildungen detektierten Ober�ä
henwellungen

entspre
hen, die in Abbildung 6.3b si
htbar sind. Somit kann au
h das Auftreten von zum a-Si

gehörenden Intensitäten in den Raman-Spektren der Ober�ä
henwellungen erklärt werden.

Die Grenz�ä
he zwis
hen dem Si-Material und der ersten Pt-S
hi
ht besteht aus einer 
a 3 nm

di
ken amorphen S
hi
ht, die in Abbildung 6.4b als s
hmale helle Linie ers
heint. EELS-Unter-

su
hungen dieses Berei
hes zeigen, dass diese S
hi
ht aus stö
hiometris
hem SiO2 besteht. Da

die SiO2 S
hi
ht ein wenig di
ker als die native Oxids
hi
ht auf dem ursprüngli
hen Si-Wafer

ist, kann ein Ein�uss auf die Di
ke dieser S
hi
ht weder von den Ga

+
Ionen während der Pro-

benpräparation no
h von der Bestrahlung dur
h die fs-Laserpulse ausges
hlossen werden.

Die Ergebnisse der strukturellen Untersu
hungen der Quers
hnitte lassen folgende S
hlussfol-

gerungen zu:

• Die strukturellen Charakterisierungen haben gezeigt, dass die Si-Ho
hdru
kphasen in den

stark deformierten Berei
hen der LIPSS auftreten müssen. Dieser Fakt ergibt si
h na
h

dem Auss
hlussprinzip, da si
h in anderen Berei
hen keine Hinweise auf Si-Ho
hdru
kpha-

sen fanden: weder unter den Gräben, die die Rippeln umgeben, no
h in den modi�zierten

Berei
hen auÿerhalb des Kraters.

• Bei der Ablation des Siliziums erfolgt zunä
hst eine 
-Si → a-Si Transformation, bevor

das a-Si letztli
h ablatiert wird. Dies kann aus den a-Si Rü
kständen in den Gräben

zwis
hen den Rippeln ges
hlossen werden.

• Bei der Strukturierung der Si-Ober�ä
he erfolgt eine Ablation des Siliziums nur im Be-
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ri
h des Kraters. Da im Berei
h des Kraters auf den entstandenen Strukturen kein SiO2

na
hgewiesen werden konnte, muss einerseits das natürli
he Oxid ablatiert worden sein

und andererseits müssen die Bindungen an der Ober�ä
he der na
h der Ablation entstan-

denen Strukturen gesättigt gewesen sein, so dass si
h bei der Entnahme der Probe aus

der UHV-Kammer kein natürli
hes Oxid bilden konnte.

• Au
h auÿerhalb des Kraters erfolgt eine Beein�ussung des Siliziums dur
h die fs-Laser-

pulse. Jedo
h kann hier keine Ablation von Si-Material aufgetreten sein, da das natürli
he

Oxid auf den entstandenen Strukturen no
h intakt ist.

Die Tatsa
he, dass au
h auÿerhalb des Kraters eine strukturelle Modi�kation des Siliziums

festgestellt wurde, bestätigt die Idee der Ausbreitung der Störung des Glei
hgewi
htszustan-

des aus dem bestrahlten Gebiet heraus. Photolumineszenz-Untersu
hungen an sol
hen Kratern

bekräftigen diese Idee, da sie eine Modulation der Lebensdauer der freien Ladungsträger, die

mit den strukturellen Modi�kationen der Si-Ober�ä
he korreliert, sowohl innerhalb des Kraters

als au
h weit entfernt von diesem zeigten [152℄. Zudem konnte aus dem Verhältnis von Band-

Band Lumineszenz und defektinduzierter D1-Lumineszenz im Berei
h des Kraters zwar die Bil-

dung von ausgedehnten Defekten na
hgewiesen werden, aber es wurden keine Anzei
hen für ein

S
hmelzen des Siliziums dur
h den fs-Laserbes
huss gefunden [152℄. Alle Untersu
hungen betä-

tigen die Annahme, dass die Entstehung der LIPSS ni
ht aus einer S
hmelze im Glei
hgewi
ht

sondern aus s
hwer gestörtem Si-Material heraus erfolgt.

6.2.2 Lokalisierung von Si-Ho
hdru
kphasen in LIPSS

Die Lokalisierung der Si-Ho
hdru
kphasen in den LIPSS erfolgte äquivalent zum Vorgehen in

Kapitel 5. Da bei den strukturellen Untersu
hungen der Quers
hnitte der LIPSS in Abs
hnitt

6.2.1 bereits festgestellt wurde, dass si
h die Si-Ho
hdru
kphasen nur in deren stark defor-

mierten Berei
hen be�nden können, erfolgte zunä
hst in diesen Berei
hen die Aufnahme von

Beugungsbildern. Dazu wurden LIPSS von sowohl der FIB-Lamelle vom Kraterrand als au
h

der FIB-Lamelle aus der Kratermitte untersu
ht. Abbildung 6.5a 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 Re�exe si
htbar, die alle mit einem roten

Kreis markiert wurden. Sie entspre
hen Netzebenenabständen zwis
hen 4,4 Å und 4,6 Å und

stammen somit von Si-Ho
hdru
kphasen, am wahrs
heinli
hsten von Si-XII oder Si-XIII (vgl.

Tabelle 5.1). Abbildung 6.5b zeigt das Beugungsbild eines Rippels vom Kraterrand, in dem 4

Re�exe auftreten, die ni
ht der Phase Si-I zugeordnet werden können: Die rot eingekreisten

Re�exe entspre
hen einem Netzebenenabstand von 6,3 Å, der blau eingekreiste Re�ex einem

Netzebenenabstand von 4,8 Å und der grün eingekreiste Re�ex einem Netzebenenabstand von

3,6 Å. Somit be�nden si
h im untersu
hten Probenvolumen die Ho
hdru
kphasen Si-IV und

Si-XIII.

Die in Abbildung 6.1 präsentierten Raman-Spektren zeigen hauptsä
hli
h die Präsenz der Pha-

sen Si-III 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 präparierten Abla-

tionskrater typis
herweise nur in dessen Mitte detektiert wurden. Deshalb muss, zumindest für

die Lamelle vom Rand des Ablationskraters, au
h in diesem Fall davon ausgegangen werden,

dass das kontinuierli
he Ionendünnen während der FIB-Präparation zu einer signi�kanten Er-

wärmung der Strukturen geführt hat, so dass eine teilweise Transformation der Phasen Si-III

und Si-XII in die Phasen Si-IV und Si-XIII stattfand. Weiterhin muss an dieser Stelle erwähnt
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a b

4,4...4,6 Å
3,14 Å 3,14 Å

3,6 Å
4,8 Å

6,3 Å

Abbildung 6.5: Ausgewählte Beugungsbilder von Rippeln am Rand des Kraters (a) und aus

der Mitte des Ablationskraters (b). In beiden treten Re�exe auf, die den Si-Ho
hdru
kphasen

Si-IV, Si-XII oder Si-XIII zuzuordnen sind.

werden, dass die Auswertung der Beugungsbilder im Fall der LIPSS, vergli
hen mit jener der

in Abs
hnitt 5.1 diskutierten Referenzproben, ni
ht so eindeutig war. Dies lag daran, dass im

deformierten Berei
h der LIPSS teilweise groÿe Anhäufungen von Stapelfehlern auftraten, die

sogenannte Übergitterstrukturen bildeten (vgl. Abbildung 6.3
). Diese Übergitterstrukturen er-

zeugen im Beugungsbild zusätzli
he Re�exe, wobei deren Netzebenenabstände dur
haus gröÿer

als die 3,14 Å der {111} Ebenen der Phase Si-I sein können (vgl. [72℄). Dies hat zur Folge, dass

sie einerseits Re�exe der Si-Ho
hdru
kphasen überlagern können, so dass diese ni
ht erkannt

werden, andererseits ist es aber au
h naheliegend, dass Re�exe von Übergitterstrukturen ni
ht

als Re�exe von Si-Ho
hdru
kphasen fehlinterpretiert werden dürfen.

Ans
hlieÿend erfolgte die Visualisierung der räumli
hen Ausdehnung der Si-Ho
hdru
kphasen

äquivalent zu Abs
hnitt 5.1 über DF-TEM Abbildungen. Dazu wurde einer der in Abbildung

6.5a rot eingekreisten Re�exe im Berei
h von 4,4 Å bis 4,6 Å verwendet, indem im TEM um

diesen Re�ex herum eine kleine Objektivblende gesetzt wurde (vgl. Abs
hnitt 5.1). Das Ergeb-

nis dieser Untersu
hung ist in Abbildung 6.6 dargestellt: Abbildung 6.6a zeigt zunä
hst eine

VS-TEM Aufnahme eines Rippels vom Kraterrand. Bei der Aufnahme wurde zusätzli
h eine

Objektivblende in den Strahlengang eingebra
ht, um den Ein�uss der �Hintergrundbeleu
h-

tung� während der Aufnahme zu minimieren. Deren Rand ist in den E
ken von Abbildung 6.6a

zu sehen. Im unteren Teil der VS-TEM Aufnahme ist als dunkler Kontrast die bei der Präpa-

ration deponierte Pt-S
hi
ht zu sehen. Im Rippel selber sind deutli
h zwei stark deformierte

Berei
he si
htbar. In Abbildung 6.6b ist die dazugehörige DF-TEM Aufnahme dargestellt.

Hierbei treten eben in diesen beiden deformierten Berei
hen starke Intensitäten des an den

Netzebenen der Si-Ho
hdru
kphasen gebeugten Elektronenstrahls auf. In anderen Berei
he der

untersu
hten Lamelle, z. B. zwis
hen den einzelnen Rippeln, traten äquivalente Intensitäten

ni
ht auf. Es ist anzumerken, dass obwohl beide Abbildungen ähnli
he Kontraste aufweisen,

die Intensitäten der zur DF-TEM Abbildung beitragenden Elektronenstrahlen deutli
h geringer
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a

c d
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100 nm 100 nm
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6,3Å Å± 0,2

Abbildung 6.6: (a) VS-TEM und (b) DF-TEM Aufnahmen eines Rippels zur Lokalisierung der

Si-Ho
hdru
kphasen (anhand 6,3 Å Re�ex). Die hellen Intensitäten in (b) bestätigen, dass

die Si-Ho
hdru
kphasen nur in den stark deformierten Berei
hen der LIPSS auftreten. (
) Die

HTEM-Aufnahme vom Randberei
h des Rippels zeigt viele Kristallite mit unters
hiedli
her

Orientierung. (d) ist eine Vergröÿerung des in (
) markierten Berei
hes und zeigt, wie anhand

der Abstände der Gitternetzebenen ein ungefähr 10 nm×10 nm groÿer Kristallit der Phase Si-IV

na
hgewiesen werden kann. Das dazugehörige Beugungsbild ist in Abbildung 6.5b gegeben.

waren, so dass die Integrationszeit bei der Aufnahme der DF-TEM Abbildung um den Faktor

10 höher war als bei der VS-TEM Abbildung.

Zusätzli
h erfolgte in dem Berei
h, aus dem das Beugungsbild in Abbildung 6.5b stammt, die

Aufnahme von HTEM-Mikrobildern: Am linken Rand von Abbildung 6.6
 ist die Pt-S
hi
ht zu

erkennen, der Rest des Bildes zeigt den stark deformierten Berei
h des Rippels. Es sind unter-

s
hiedli
h groÿe Körner mit vers
hiedenen Kristallorientierungen zu erkennen. Abbildung 6.6d

zeigt eine Vergröÿerung des in Abbildung 6.6
 markierten Berei
hes. Dort ist ein ungefähr 10

nm × 10 nm groÿer Kristallit zu sehen, dessen Netzebenenabstand zu 6,3 Å bestimmte wurde.

Somit konnte die bereits im Beugungsbild in Abbildung 6.5b na
hgewiesene Phase Si-IV au
h
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in der dazugehörigen HTEM-Aufnahme lokalisiert werden.

Abs
hlieÿend ist aus Gründen der Vollständigkeit zu erwähnen, dass au
h versu
ht wurde, die

Si-Ho
hdru
kphasen mit EELS-Spektren in den LIPSS na
hzuweisen. Dazu wurde eigens eine

dritte Lamelle mittels FIB aus dem Ablationskrater in Abbildung 6.1a präpariert. Leider konn-

ten na
h der Präparation auf eine Zieldi
ke von 60 nm keine Si-Ho
hdru
kphasen na
hgewiesen

werden, weder in Beugungsbildern no
h mit EELS.

6.2.3 Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen in LIPSS

Die TEM-Untersu
hungen zur Struktur der LIPSS haben gezeigt, dass si
h die Si-Ho
hdru
k-

phasen nur in den stark deformierten Gebieten bilden. Dieser Fakt unterstützt die Vermutung,

dass die Phasentransformation des Siliziums in direktem Zusammenhang mit der Ausbildung

der Ober�ä
henstrukturen beim wiederholten Bes
huss mit fs-Laserpulsen steht. Diese Annah-

me hätte zur Folge, dass sowohl die Laser�uenz als au
h die Puls-zu-Puls Rü
kkopplung eine

ents
heidende Rolle bei der Bildung der Si-Ho
hdru
kphasen spielen. Da die laterale und die

vertikale Ausdehnung der Rippeln und der dazwis
hen be�ndli
hen Gräben stark von der lo-

kal agierenden Laser�uenz abhängt [12℄, sollte in glei
hem Maÿe die Gröÿe der deformierten

Berei
he und die Präsenz der Si-Ho
hdru
kphasen variieren. Interessanterweise konnte dieses

Verhalten bei der Charakterisierung unters
hiedli
hster Ablationskrater mit Raman-Spektro-

skopie beoba
htet werden: Bei der Verwendung niedriger Laser�uenzen entstehen �a
he LIPSS

mit kaum ausgeprägten Gräben dazwis
hen. In diesen Strukturen konnten mittels Raman-

Spektroskopie keine Si-Ho
hdru
kphasen na
hgewiesen werden. Andererseits führen hohe La-

ser�uenzen und/oder eine hohe Pulsanzahl zu einer sehr starken Ablation des Si-Materials (vgl.

Abbildung 6.1d), so dass au
h in diesem Gebiet keine Ho
hdru
kphasen mehr existieren.

Unter Verwendung der im Rahmen dieser Arbeit präsentierten Ergebnisse haben Smith et al.

ein Modell zur Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h fs-Laserpulse vorges
hlagen [154℄.

Ausgangspunkt ihrer Erklärungen ist die Feststellung, dass die dur
h die ersten fs-Laserpulse

erzeugten Drü
ke im Si-Material ni
ht ho
h genug für eine Phasentransformation sind. Jedo
h

führen identis
he Laserpulse in einem späteren Stadium der Experimente zur Entstehung von

Si-Ho
hdru
kphasen. Smith et al. folgerten daraus, dass die Phasentransformation dur
h die

entstehende Ober�ä
henmorphologie und die damit zusammenhängenden Ablationsprozesse

erklärbar sein muss [154℄.

Die Energie der Laserpulse wird in Abhängigkeit derer Intensität von den Elektronen über

Ein-, Zwei- oder Mehrphotonenprozesse absorbiert. Ist die Intensität des Laserpulses ho
h ge-

nug, werden nahezu alle Elektronen des Siliziums in das Leitungsband gehoben, so dass kein

Bindungszustand mehr zwis
hen den Elektronen und den Atomrümpfen besteht. Dieses ni
ht-

thermis
he Aufwei
hen der Bindungen führt zum Verlust der Kristallstruktur [155℄, was wieder-

um in der Ablation der obersten, stark überhitzten Ober�ä
hens
hi
hten resultiert. Das direkt

darunter be�ndli
he Si-Material be�ndet si
h in einem ges
hmolzenen Zustand [156℄. Dur
h die

lokal auftretende Verdampfung von ges
hmolzenem Si-Material entstehen inhomogen verteilte

Vertiefungen [12℄. In der Zeitspanne bis zum nä
hsten Laserpuls erfolgt eine Erstarrung des ge-

s
hmolzenen Si-Material, in Abhängigkeit von der erzeugten Temperatur und der Abkühlrate:

Bei niedrigeren Temperaturen hat das Si-Material ni
ht genug Zeit zur Rekristallisation aus

der S
hmelze, so dass es in einem amorphen Zustand verharrt. Ist die Temperatur hingegen

groÿ genug, so ist die Abkühlrate niedrig genug um eine Rekristallisation aus der S
hmelze zu

erlauben [12℄.

An den Flanken der Vertiefungen wird dur
h den geänderten Einfallswinkels des folgenden
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Laserpulses die Laser�uenz reduziert, so dass die Ablation des Si-Materials primär am Boden

der Vertiefungen statt�ndet. Wenn die LIPSS gröÿer werden, d. h. die Vertiefungen wa
hsen

bis hin zu den in Abs
hnitt 6.2 bes
hriebenen Lö
hern, wird das Li
ht bevorzugt von den in

Einfallsri
htung des Lasers geneigten Ober�ä
hen re�ektiert (Seitenwände) und in die Lö
her

zwis
hen den einzelnen Rippeln fokussiert. Dies erhöht in den Lö
hern zusätzli
h die lokale

Laser�uenz, was wiederum die Ablation verstärkt und letztli
h die Lö
her vergröÿert (positive

Rü
kkopplung).

Smith et al. argumentieren, dass während des Bes
husses mit fs-Laserpulsen in Reaktion auf die

Ablation der Ober�ä
he in das Si-Material geri
htete Dru
kwellen entstehen, wobei der erzeug-

te Dru
k direkt proportional zur Menge des ablatierten Si-Materials ist [154℄. Dies bedeutet,

dass während die dur
hs
hnittli
he Laser�uenz konstant bleibt, die entstehende Ober�ä
hen-

morphologie Berei
he mit verstärkter Laser�uenz erzeugt, aus denen mit wa
hsender Lo
hgröÿe

immer stärkere Dru
kwellen entstehen. Diese errei
hen ab einer entspre
hend starken Ablation

die für die Erzeugung der Si-Ho
hdru
kphasen benötigten Drü
ke. Deshalb können im Multi-

s
huss-Modus au
h mit geringerer Laser�uenz pro Puls hohe Drü
ke in lokalisierten Berei
hen

der Ober�ä
henstrukturen erzeugt werden [154℄. Dies bedeutet aber au
h, dass in den defor-

mierten Berei
hen der Rippeln höhere Drü
ke geherrs
ht haben müssen als in den Lö
hern

dazwis
hen, da dort keine Si-Ho
hdru
kphasen na
hgewiesen wurden.

Die Phasentransformation kann aber au
h dur
h die Bildung von a-Si aus der Phase Si-II dur
h

vorangegangene Laserpulse unterstützt werden. Eine existierende a-Si Matrix reduziert deutli
h

die Aktivierungsbarriere für die Nukleation der kristallinen Ho
hdru
kphasen [157℄ und würde

daher die Bildung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h spätere Laserpulse fördern. Jedo
h ist es eher

unwahrs
heinli
h, dass die Nukleation aus dem a-Si den hauptsä
hli
h agierenden Me
hanis-

mus darstellt: Dieser Me
hanismus führt zu ausgedehnten, amorphen Berei
hen, in denen si
h

Ho
hdru
kphasen enthaltende Nanokristalite der Abmessung 1 nm bis 10 nm bilden [154℄. Die

sowohl mit HTEM als au
h mit Elektronenbeugung erfolgten, strukturellen Untersu
hungen in

dieser Arbeit zeigen aber kein a-Si in den stark deformierten Berei
hen der Rippeln. Auÿerdem

konnten mit diesen Charakterisierungsmethoden au
h keine Nanokristallite im a-Si am Boden

der Lö
her na
hgewiesen werden (vgl. Abbildung 6.3d), so dass der Nukleation aus dem a-Si

nur ein marginaler Beitrag zur Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen beigemessen wird.

Ausgehend von den bes
hriebenen Me
hanismen von Smith et al. [154℄ muss für ein in si
h kon-

sistentes Modell aber no
h ein weiterer Fakt diskutiert werden: Aus den präsentierten Indentie-

rungsexperimenten ist bekannt, dass bei einem s
hnellen Dru
kabbau dem zuvor eingeengten

Si-Material ni
ht genug Zeit zur Rekristallisation gegeben wird, was in der Bildung von a-Si

resultiert. Da in den deformierten Berei
hen der LIPSS kein a-Si na
hgewiesen wurde, bedeutet

dies im Umkehrs
hluss, dass na
h der Entstehung der Phase Si-II die Verringerung des lokal

agierenden Dru
kes relativ langsam ablaufen muss, damit die Phasen Si-XII und Si-III entste-

hen können. Für sol
h eine langsame Verringerung des Dru
kes sind u. a. die beiden folgenden

Szenarien vorstellbar:

Im ersten Fall wird angenommen, dass die dur
h den ersten Laserpuls entstandenen Dru
kwel-

len permanent zwis
hen den einzelnen Rippeln re�ektiert werden. Die bei den na
hfolgenden

Laserpulsen entstehenden Dru
kwellen würden si
h dann mit den bereits vorhandenen kon-

struktiv überlagern. Dadur
h würden si
h die in der Probe agierenden Spannungsfelder mit

jedem zusätzli
hen Laserpuls stetig vergröÿern, so dass na
h einer gewissen Anzahl von La-

serpulsen der Dru
k in den Rippeln groÿ genug zur Erzeugung der Phase Si-II ist. Na
h dem

letzten Laserpuls würde si
h das Spannungsfeld dann ganz allmähli
h verringern, so dass das

Si-Material genug Zeit zur Rekristallisation in die Phasen Si-III und Si-XII hat. Dieses Szenario
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6.2. Untersu
hung von Quers
hnitten der LIPSS

setzt aber voraus, dass die von einem Laserpuls erzeugten Dru
kwellen zwe
ks der konstruktiven

Interferenz eine Halbwertszeit besitzen, die mindestens in der Gröÿenordnung der Zeit zwis
hen

zwei aufeinander folgenden Laserpulsen liegt. Gegen dieses Szenario spri
ht allerdings die Aus-

breitungsges
hwindigkeit der Dru
kwellen im Si-Material: Die S
hallges
hwindigkeit in Silizium

beträgt bei Raumtemperatur 2200 ms

−1
. Bei einer dur
hs
hnittli
he Periode der LIPSS vom 2

µm würde dies bedeuten, dass die Dru
kwellen 
ir
a 1 ns für den Weg vom Ort der Ablation

am Boden des Lo
hes bis zur Mitte des bena
hbarten Rippels benötigen. Bei einer Frequenz

des fs-Lasers von 1 kHz müsste die bei der Ablation generierte Dru
kwelle ungefähr eine halbe

Million mal an den Grenz�ä
hen der LIPSS re�ektiert werden bis der nä
hste Laserpuls auf

die Probe tri�t (bei 100 Hz 
ir
a eine halbe Milliarde mal). Es ers
heint sehr unwahrs
heinli
h,

dass eine sol
h hohe Anzahl an Re�exionen ohne gröÿeren Energieverlust der Dru
kwelle mög-

li
h ist, wodur
h au
h eine Interaktion der dur
h aufeinander folgende Laserpulse generierten

Dru
kwellen sehr unwahrs
heinli
h ist.

Ein zweites Szenario geht davon aus, dass, wie bereits bes
hrieben, ab einer gewissen Lo
hgröÿe

die Dru
kwellen eines Laserpulses ausrei
hen, um die Transformation der Si-Phasen zu bedin-

gen. Weiterhin geht dieses Szenario davon aus, dass die Verringerung des lokalen Dru
kes, und

somit des lokalen Spannungsfeldes, auf einer deutli
h gröÿeren Zeitskala als die Pulsdauer ab-

läuft. Dies bedeutet wiederum, dass na
h dem initialen Wirken der Dru
kwelle das im Inneren

der Rippeln erzeugte Si-II dur
h äuÿere, strukturell bedingte Zwänge an der explosionsartigen

Ausdehnung, die sonst zu a-Si führen würde, gehindert wird. Aufgrund der stetigen Verteilung

der Energie des fs-Laserpulses über dessen Quers
hnitt ist davon auszugehen, dass die Ablation

des Si-Materials in bena
hbarten Lö
hern nahezu glei
hzeitig erfolgt. Da zudem der Bes
huss

der Si-Ober�ä
hen mit fs-Laserpulsen zu zweidimensional periodis
hen Strukturen führt, ist es

sehr wahrs
heinli
h, dass mehrere, aus den bena
hbarten Lö
hern stammende und vers
hieden

Ausbreitungsri
htungen besitzende Dru
kwellen in den Rippeln aufeinander tre�en. Am Tre�-

punkt der vers
hiedenen Dru
kwellen führt die drastis
he Dru
kerhöhung zur Transformation

des Si-Materials in die Phase Si-II. An dieser Stelle ist anzumerken, dass bei der Betra
htung

vers
hiedener Laserpulse winzige temporäre Fluktuationen beim Ablationsprozess zu vers
hie-

denen Tre�punkten der individuellen Dru
kwellen innerhalb der Rippeln führt, so dass sowohl

die bis zu einem gewissen Maximum stetig steigende Generation der Phasen Si-III und Si-XII

mit zunehmender Pulsanzahl als au
h die räumli
he Ausdehnung dieser Phasen über den inne-

ren Berei
h der Rippeln erklärt werden kann.

Würden die Dru
kwellen auf ihrem Hinweg dur
h das Si-Material dieses nur elastis
h Verfor-

men, dann wäre zu erwarten, dass sie am gemeinsamen Tre�punkt zurü
k gestreut werden und

das Si-Material auf ihrem Rü
kweg erneut nur elastis
h verformen. In diesem Fall würde aber

dem Si-Material am Tre�punkt der Dru
kwellen, wel
hes si
h inzwis
hen in der Phase Si-II

be�ndet, na
h deren Rü
kstreuung das selbe Volumen zur Verfügung stehen wie vor der loka-

len Dru
kerhöhung, so dass eine Rekristallisation in die Phase Si-I bzw. eine Amorphisierung

des Si-Materials die Folge wäre. Nun muss in die Betra
htung aber einbezogen werden, dass

die bei der Ablation entstandenen Dru
kwellen sehr energierei
h sind und auf ihrem Hinweg

dur
h das Si-Material dieses plastis
h deformieren, am wahrs
heinli
hsten dur
h den Einbau

von Versetzungen und Stapelfehlern in den Kristall. Das die Energie der Dru
kwellen dafür

ausrei
ht, ist eindeutig in Abbildung 6.3d am kristallinen Material unter dem Graben zu sehen,

wel
hes mit Stapelfehlern und Versetzungen dur
hsetzt ist.

Dies bedeutet, dass die Dru
kwellen bereits auf deren Hinweg im Si-Material Stapelfehler und

Versetzungen erzeugen, die dann na
h der Erzeugung der Phase Si-II als Barriere für dessen

explosionsartige Relaxation agieren und zuglei
h die später rekristallisierten Ho
hdru
kphasen
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6.3. Zusammenfassung

einzwängen. Da die si
h in der Phase Si-II gespei
herte Energie zunä
hst aber trotzdem groÿ

genug ist, um lokal diese Barrieren zu überwinden, erfolgt eine kontinuierli
he, aber verhältnis-

mäÿig langsame Verringerung des vorherrs
henden Spannungsfeldes inklusive der Rekristalli-

sation des Siliziums aus der Phase Si-II. Ein kompletter Abbau der Spannungen ist dabei ni
ht

zu erwarten, da ab einem gewissen Zeitpunkt die no
h zur Verfügung stehende Energie des

Si-Materials ni
ht mehr zur Überwindung der nä
hsten strukturellen Barriere ausrei
ht. Diese

im Material verbleibenden Restspannung sorgen dann s
hlieÿli
h au
h dafür, dass die Phasen

Si-III und Si-XII erhalten bleiben.

An dieser Stelle sind zwei weitere Bemerkungen hinzuzufügen: Die Entstehung der Kristall-

defekte beginnt wahrs
heinli
h s
hon mit den Dru
kwellen der ersten Laserpulse. d.h. bevor

die Phase Si-II das erste mal entsteht. Die Angabe einer S
hwelle für die Laserenergie ist aus

den erfolgten Untersu
hungen jedo
h ni
ht mögli
h. Parallel dazu �ndet natürli
h au
h der

Abbau der in den komprimierten Strukturen gespei
herten Energie über thermis
he Me
hanis-

men statt. Da aber das lokal erhitzte Gebiet im Verglei
h zum restli
hen Si-Material sehr klein

ist, kann davon ausgegangen werden, dass die Wärme sehr s
hnell in Ri
htung des restli
hen

Substrates dissipiert. Wäre dies ni
ht der Fall und sie würde über einen längeren Zeitraum in

den Strukturen verharren, müsste 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 periodis
hen Ober�ä
henstrukturen, die

dur
h den Bes
huss einer Si(100)-Ober�ä
he mit einem fs-Laser erzeugt wurden, bes
hrieben.

REM-Abbildungen demonstrierten die Abhängigkeit der Gröÿe und der Form der LIPSS von

den gewählten Parametern des verwendeten Lasersystems, wie z.B. die Energie pro Laser-

puls oder die Wiederholungsrate. Weiterhin konnte bei den Untersu
hungen der strukturierten

Ober�ä
he festgestellt werden, dass am Rand des Ablationskraters, d.h. auÿerhalb der LIPSS,

Ober�ä
henwellungen vers
hiedenster Orientierung auftreten. Dabei wird aufgrund deren An-

ordnung angenommen, dass bei der Entstehung der Strukturen ein Zusammenhang zwis
hen

den Ober�ä
henwellungen und den LIPSS besteht. Sowohl Raman-Spektren als au
h HTEM-

Aufnahmen zeigten, dass die Ober�ä
henwellungen aus a-Si bestehen.

Weiterhin zeigten HTEM-Abbildungen, dass die Ober�ä
he der LIPSS frei von a-Si ist. Viel-

mehr konnte a-Si nur im Berei
h der Flanken der LIPSS oder am Boden der Gräben zwis
hen

den einzelnen LIPSS gefunden werden. Da die elektronenmikroskopis
hen Charakterisierungen

eine groÿe Regelmäÿigkeit der Strukturen beim Übergang von den LIPSS zu den Ober�ä
hen-

wellungen zeigten, s
heint die Amorphisierung des kristallinen Siliziums eine tragende Rolle im

Entstehungsprozess der LIPSS zu haben.

TEM-Abbildungen von Quers
hnitten zeigten stark deformierte Berei
he innerhalb der LIPSS,

wobei Korngrenzen, Zwillinge, Stapelfehler und Versetzungen in groÿer Häufung auftraten.

Stapelfehler und Versetzungen wurden zudem am Boden der Gräben zwis
hen den LIPSS ge-

funden. Innerhalb der deformierten Berei
he traten Si-Ho
hdru
kphasen auf: Während dur
h

Raman-Spektroskopie aufgrund deren limitierter Ortsau�ösung nur die Präsenz der Phasen Si-

III und Si-XII im Ablationskrater na
hgewiesen werden konnte, zeigten DF-TEM Aufnahmen

deutli
h, dass diese nur in den stark deformierten Berei
hen zu �nden sind. Das Auftreten von

Si-Ho
hdru
kphasen ist ein eindeutiger Beleg dafür, dass während der Entstehung der LIPSS
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6.3. Zusammenfassung

enorme Kräfte und Drü
ke auf das Silizium einwirken. Weiterhin wurde in diesem Kapitel ein

Me
hanismus präsentiert und diskutiert, der für die Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h

die fs-Laserpulse verantwortli
h sein kann.

Die präsentierten elektronenmikroskopis
hen Untersu
hungen zeigten zudem, dass eine be-

trä
htli
he Puls-zu-Puls Rü
kkopplung bei der selbstorganisierten Ausbildung der Strukturen

dur
h den wiederholten fs-Laserbes
huss vorhanden ist. Diese wird auf eine langlebige Per-

turbation zurü
kgeführt, die nur langsam zum Rand des bestrahlten Berei
hes hin abklingt.

Vielmehr kann au
h auÿerhalb des Kraters eine strukturelle Modi�kation des Siliziums festge-

stellt werden, was die Idee der Ausbreitung der Störung des Glei
hgewi
htszustandes aus dem

bestrahlten Gebiet heraus bestätigt.
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7 Li
htinduzierte Festphasenkristallisation

von dünnen a-Si S
hi
hten

In den bisherigen Kapiteln dieser Arbeit wurden Methoden vorgestellt, mit denen Si-Ho
h-

dru
kphasen aus herkömmli
hem 
-Si (folgend ist damit in der Phase Si-I kristallisiertes Si-

lizium gemeint) erzeugt werden können. Vers
hiedene Autoren haben gezeigt, dass unter be-

stimmten Bedingungen au
h in a-Si die Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen mögli
h ist, z.B.

na
h der Nanoindentierung von relaxiertem bzw. ionenimplantiertem a-Si [53, 158�161℄. In die-

sen Experimenten erfolgte die Phasentransformation dur
h den me
hanis
h erzeugten Dru
k

des Indenters. M
hedlidze et al. beri
hteten über die Untersu
hung von a-Si/SiO2-Multiquan-

tentopfsystemen (MQW), die auf Quarzsubstraten abges
hieden wurden [70, 71℄. Na
h deren

Tempern in einem S
hmelzofen wurden im Si-Material neben kleinen, kristallinen Körnern au
h

die Phasen Si-III und Si-XII na
hgewiesen. Einen anderen Kristallisationme
hanismus zeigt die

Methode der li
htinduzierten Festphasenkristallisation (LISPC) [6, 162℄: Bei deren Anwendung

auf a-Si/SiO2-MQW entstanden ebenfalls Kristallite der Phase Si-III [7℄. Im Gegensatz zur

traditionellen Laserkristallisation, die auf dem S
hmelzen des a-Si dur
h intensive Laserbe-

strahlung mit ans
hlieÿender Kristallisation aus der S
hmelze beruht [163�166℄, beinhaltet die

LISPC eine s
hnelle, selbstorganisierte Festphasenkristallisation [6, 162℄. Diese Methode basiert

auf den unters
hiedli
hen Absorptionskoe�zienten von 
-Si und a-Si im Wellenlängenberei
h

zwis
hen 450 nm und 550 nm. Da die für die LISPC optimale Li
htwellenlänge mit der Wel-

lenlänge, bei der die maximale Di�erenz in der Li
htabsorption zwis
hen 
-Si und a-Si erhalten

wird, übereinstimmt, konnte ein erstes Modell für die LISPC formuliert werden [71℄: Die selekti-

ve Absorption des Li
htes führt zur Erwärmung und somit zur Expansion des a-Si. Dies bewirkt

eine Erhöhung des Dru
kes, wel
he zur a-Si→ 
-Si Umwandlung bei einer bestimmten Leistung

des verwendeten 
w-Lasers (
ontinuous wave) führt. Na
h der Transformation wird das MQW

für das Laserli
ht transparenter, was zu einer Verringerung der Li
htabsorption führt, so dass

ein weiteres Erhitzen verhindert wird und ein S
hmelzen des Siliziums ni
ht statt�ndet. Die

niedrigen Leistungsdi
hten der Beleu
htung, die für die gesamte a-Si→ 
-Si Umwandlung nötig

sind, weisen auf eine Festphasenkristallisation (SPC) hin. Da die Erwärmung dur
h den Laser

sehr s
hnell stabil ist, ist die a-Si → 
-Si Umwandlung innerhalb weniger ms beendet, wobei

nur eine lokale Erwärmung des Systems auftritt. Diese Annahme wird dur
h die Abwesenheit

einer Prozessabhängigkeit für Beleu
htungsdauern t

LAS

> 1 s bestätigt.

Letztli
h wurde aber au
h festgestellt, dass weitere Untersu
hungen nötig sind, um einen quanti-

tativen Me
hanismus für die a-Si→ 
-Si Umwandlung in Si/SiO2-MQW vors
hlagen zu können.

Ein Nebenaspekt dieser Charakterisierungen ist die bereits in der Einleitung aufgetretene Frage,

ob die Entstehung der Si-Ho
hdru
kphasen ein physikalis
her E�ekt der LISPC ist oder ledig-

li
h dur
h die strukturelle Anordnung der alternierenden a-Si/SiO2-S
hi
hten bedingt wird.

Wenn Ersteres der Fall wäre, dann könnte die LISPC für die Generation gröÿerer Volumen von

Si-Ho
hdru
kphasen eingesetzt werden und wäre ni
ht auf wenige Nanometer di
ke Si-Filme

bes
hränkt. Deshalb wurde im Rahmen dieser Arbeit versu
ht, eine 60 nm di
ke a-Si S
hi
ht,

die zwis
hen zwei SiO2 S
hi
hten eingebettet ist, über den Prozess der LISPC zu kristallisieren.
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7.1. Kristallisation der a-Si/SiO2-Modellsysteme

Aus te
hnologis
her Si
ht, d.h. für eine eventuelle Anwendung in der Mikroelektronik oder der

Photovoltaik, ist dabei das übergeordnete Ziel, mögli
hst groÿe, einkristalline Si-Körner mit

einer geringen Di
hte an Gitterdefekten herzustellen. Dementgegen steht das Auftreten von Si-

Ho
hdru
kphasen, die in diesem Zusammenhang als die Funktion des Bauteils störende Defekte

agieren.

Im folgenden Kapitel werden nun die Ergebnisse der elektronenmikroskopis
hen Untersu
hun-

gen an in SiO2 eingebetteten a-Si S
hi
hten dargestellt. Die S
hi
htsysteme wurden dabei auf

für das si
htbare Li
ht transparente Substrate (Glas, Saphir) abges
hieden und zunä
hst mit

Raman-Spektroskopie 
harakterisiert.

7.1 Kristallisation der a-Si/SiO2-Modellsysteme

Die bisher publizierten Untersu
hungen zur LISPC erfolgten primär mittels Raman-Spektro-

skopie. Diese Methode bringt jedo
h zwei Na
hteile hinsi
htli
h der Strukturaufklärung auf

der Nanometerskale mit si
h: zum einen hat das optis
he System, mit dem das Raman-Si-

gnal detektiert wird, eine begrenzte laterale Au�ösung. Zum anderen sind mit dieser Methode

ortsaufgelöste Untersu
hungen der Quers
hnitte von S
hi
htsystemen mit Di
ken kleiner als

100 nm ni
ht mögli
h. Daher wurden elektronenmikroskopis
he Untersu
hungen mit dem Ziel

der Strukturaufklärung auf der Nanometerskale dur
hgeführt: von Interesse war dabei, wie

die Kristallisation der abges
hiedenen a-Si S
hi
ht in Abhängigkeit von der Leistung des ver-

wendeten Lasers P

LAS

und dem verwendeten Substrat erfolgt. Die elektronenmikroskopis
hen

Untersu
hungen sollen dabei einen wi
htigen Beitrag sowohl zum Verständnis der ablaufenden

Prozesse während der LISPC als au
h zu te
hnologis
hen Fragen wie der ri
htigen Wahl der

Kristallisationsparameter liefern.

Für die (S)TEM-Untersu
hungen wurden zwei vers
hiedene a-Si/SiO2-Modellsysteme herge-

stellt: Ersteres, in Abbildung 7.1 links dargestellt, besteht aus einem Substrat aus α-Quarz,

auf das zunä
hst eine 5 nm di
ke SiO2-S
hi
ht abges
hieden wurde um an allen Stellen des

Substrates glei
he Bedingungen für die folgenden Abs
heidungsprozesse zu garantieren. An-

s
hlieÿend wurde eine S
hi
ht a-Si mit einer nominellen Di
ke von 60 nm abges
hieden. Am

Ende erfolgte die Deponierung einer etwa 120 nm Di
ke SiO2-S
hi
ht um das a-Si vor der Oxi-

dation während des Laserbes
husses zu s
hützen. Dieses einfa
he Modellsystem wurde gewählt,

um die Abhängigkeit der bei der Kristallisation entstehenden Strukturen von der gewählten

Leistung des 
w-Lasers zu untersu
hen. Das zweite Modellsystem, in Abbildung 7.1 re
hts

dargestellt, besteht aus einem Saphirsubstrat, auf dem alternierend a-Si und SiO2-S
hi
hten

abges
hieden wurden. Dieses Modellsystem wurde gewählt, um die LISPC einerseits an einem

Substrat mit stark vers
hiedenen thermis
hen Eigens
haften anzuwenden und andererseits um

die erzielten Ergebnisse mit der Kristallisation von a-Si/SiO2 MQW-Strukturen auf Kieselglas-

substraten fused sili
a zu verglei
hen [6, 162℄.

Zur Herstellung der in Abbildung 7.1 dargestellten a-Si/SiO2 Modellsysteme wurde die Remote

plasma enhan
ed 
hemi
al vapor deposition (RPECVD) verwendet. Die folgend bes
hriebene

S
hi
htabs
heidung erfolgte am Institut für Halbleiterte
hnologie der RWTH Aa
hen, wobei

tiefer gehende Details [167℄ zu entnehmen sind. Zunä
hst wurden die kommerziell erhältli
hen

Substrate in 10 × 10 mm

2
Stü
ke gesägt und gereinigt. Es folgten die Eins
hleusung in den

RPECVD-Reaktor sowie die ans
hlieÿende Abs
heidung des intrinsis
hen a-Si bzw. des SiO2.

Die Abs
heidung erfolgte bei einer Temperatur von 250

◦
C unter der kontrollierten Zugabe

von Sauersto� und Silan. Es ist anzumerken, dass bei der Abs
heidung mittels RPECVD von
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7.1. Kristallisation der a-Si/SiO2-Modellsysteme

Quarz

SiO (110 nm)2

SiO (5 nm)2

a-Si (60 nm)

abwechselnd
5 nm a-Si/
3 nm SiO2

sapphiresapphireSaphir

Abbildung 7.1: S
hematis
her Aufbau der a-Si/SiO2-S
hi
htstapel auf Quarzsubstrat (links)

und Saphirsubstrat (re
hts)

sowohl a-Si als au
h SiO2 Wassersto� in die abges
hiedenen S
hi
hten eingelagert wird. Ein

typis
her Wert für den Wassersto�anteil in a-Si ist 10...15 at%. Die Wassersto�atome bilden

dabei im Allgemeinen Si-H und Si-H2 Komplexe oder sie werden an internen Ober�ä
hen (z.B.

Leerstellen) gebunden [106, 168, 169℄. Auf die selbe Art und Weise wird in SiO2 2...9 at%

Wassersto� in Form von Si-OH oder Si(OH)n Komplexen eingebaut [170, 171℄.

Die Kristallisation der Modellsysteme wurde in einem nä
hsten S
hritt am IHP/BTU Joint-

Lab der Brandenburgis
hen TU Cottbus dur
hgeführt. Diese erfolgte an Luft ohne eine externe

Temperaturkontrolle. Die Ober�ä
he der Proben wurde mit der Strahlung eines frequenzverdop-

pelten ND:YVO4 
w-Lasers mit vers
hiedenen Laserleistungen PLAS bis zu 240 mW beleu
htet.

Der Laserstrahl wurde mit Hilfe einer Objektivlinse (100x) eines optis
hen Mikroskops auf einen

Berei
h von 
a. 1 µm2
fokussiert. Die Laserleistung wurde direkt an der Probe bestimmt. Die

kontrollierte Bewegung der Probe (Rastern) erlaubte den Laserbes
huss einer 20 × 20 µm2

groÿen Flä
he unter Beibehaltung der jeweiligen Beleu
htungsbedingungen. Das Rastern der

Probe erfolgte in 1 µm S
hritten mit einer Ges
hwindigkeit von ∼ 1 µms−1
. Beim Verglei
h

mit [162℄ entspri
ht diese Rasterges
hwindigkeit den quasistatis
hen Bedingungen. Der Grund

für die Bestrahlung von 20×20 µm2
Flä
hen war die Erzeugung groÿer kristalliner Berei
he

um für die ans
hlieÿende Zielpräparation mittels FIB ausrei
hend kristallisiertes Material zur

Verfügung zu haben.

Wie bereits in Abs
hnitt 3.3 bes
hrieben wurde, erlaubt Raman-Spektroskopie die Detektion

vers
hiedenster Si-Phasen wie z.B. a-Si, Si-I, nanokristallinem Silizium (n
-Si) oder Si-Ho
h-

dru
kphasen. Weiterhin ist es mögli
h, dur
h die Halbwertsbreite und die spektrale Position des

n
-Si Peaks eine Abs
hätzung über die mittlere Kristallitgröÿe als au
h über Verspannungen im

System zu tre�en [162℄. Zudem spiegelt das Verhältnis der integralen Intensitäten der Raman-

Signale der vorhandenen Si-Phasen ungefähr deren Massenanteil im System wieder [71℄. So-

mit kann der Anteil des gesamten kristallinen Siliziums im betra
hteten Materialsystem dur
h

folgende Formeln abges
hätzt werden:

Itot = Ia−Si + Inc−Si + Ic−Si + ... (7.1)

FCR =
Inc−Si + Ic−Si + ...

Itot
(7.2)

Die in Abbildung 7.1 dargestellten Modellsysteme wurden am IHP/BTU JointLab vor und

na
h dem Laserbes
huss mit Raman-Spektroskopie 
harakterisiert. Die Aufnahme der Raman-

Spektren (spektrale Au�ösung: 0,05 
m

−1
) erfolgte mit einem Dilor XY Raman-Spektrometer,
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Abbildung 7.2: Raman-Spektrum der kristallisierten S
hi
ht na
h der LISPC unter optimalen

Beleu
htungsbedingungen. Zum Verglei
h ist ebenfalls ein Raman-Spektrum der 
-Si Referenz

dargestellt.

das mit einem freuqenzverdoppeltem ND:YVO4 
w-Laser (λ = 532 nm) ausgerüstet ist. Der

Laserstrahl wurde wie bei der Kristallisation auf einen Berei
h der Gröÿe ∼ 1 µm2
fokussiert.

Die Raman-Spektren wurden mit einer typis
hen Integrationszeit von 50 s aufgenommen. Die-

se lange Integration war nötig, da der Laser mit geringer Intensität betrieben wurde, um ein

Aufheizen der Proben zu vermeiden.

Anhand umfangrei
her Raman-Charakterisierungen an Teststrukturen mit dem glei
hen S
hi
ht-

aufbau wie das Modellsystem auf der linken Seite in Abbildung 7.1 konnten die optimalen

Prozessparameter für die LISPC (Li
ht�uss, P

LAS

) bestimmt werden. Basierend auf der in

Glei
hung 7.2 bes
hriebenen Methode wurde die optimale Laserleistung P

OPT

, d.h. die P

LAS

,

bei der F

CR

im Raman-Spektrum maximal ist, für dieses Modellsystem zu 105 mW bestimmt.

Dies entspri
ht einer Laser�ussdi
hte von ungefähr 10,5 MW/
m

2
, wobei die erzielten Resul-

tate na
hfolgend auf die gemessene Laserleistung bezogen werden. In Abbildung 7.2 ist ein

typis
hes Raman-Spektrum der kristallisierten Si-S
hi
ht na
h Verwendung von P

OPT

zusam-

men mit einem Raman-Spektrum der 
-Si Referenz (herkömmli
her Si-Wafer) dargestellt. Es

ist zu bea
hten, dass Peaks, die dur
h das Quarzglasssubstrat verursa
ht werden, bereits dur
h

Subtraktion eines entspre
henden Referenzspektrums entfernt wurden. Die Abs
hätzung des
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Tabelle 7.1: Übersi
ht der bei der LISPC verwendeten Proben.

Probe P

LAS

(mW) PLAS/POPT I

n
-Si

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 0,943

S1 105 1 2,15 0,966

S2 105 1 2,396 0,961

S7 134 1,28 1,676 0,96

S8 150 1,42 0,528 0,911

Anteils des 
-Si ergibt F

CR

> 97 %. Das Raman-Spektrum des kristallisierten Berei
hes zeigt

eine winzige S
hulter auf der linken Seite des s
harfen n
-Si Peaks. Diese kann als Intensität

vom restli
hem a-Si oder von SiOx (x<2), wel
hes während der Kristallisation gebildet worden

sein kann ([71℄ und Referenzen darin), gedeutet werden. Die erhaltene F

CR

ist viel gröÿer als

bei verglei
hbaren, in einem S
hmelzofen kristallisierten Strukturen beri
htet wurde (F

CR

∼
74% in [70℄). Weiterhin ist aus dem Verglei
h der Peakpositionen in den Raman-Spektren der

kristallisierten S
hi
ht und der 
-Si Referenz eine Abs
hätzung für die Gröÿe der me
hanis
hen

Verspannung in den Strukturen zu 650 MPa mögli
h (Details zur Abs
hätzungsprozedur in

[172℄). Diese ist somit in den über die LISPC kristallisierten Strukturen viel geringer als in den

Strukturen na
h dem Tempern im S
hmelzofen (∼ 5 GPa, [70℄).

Da das Ziel der (S)TEM-Experimente in der Untersu
hung der Abhängigkeit der Struktur der

kristallisierten Berei
he von der Laserleistung bestand, wurden insgesamt a
ht vers
hiedene

Proben kristallisiert, wobei die verwendete P

LAS

zwis
hen 42 mW (0,4 × P

OPT

) und 
a. 150

mW (1,42 × P

OPT

) variierte. Eine Übersi
ht über die hergestellten Proben mit dem Quarz-

substrat ist in Tabelle 7.1 gegeben. In dieser Tabelle sind zudem die in den Raman-Spektren

ermittelten, absoluten Intensitäten (I

n
-Si

) der jeweils kristallisierten S
hi
ht und die daraus

ermittelten Werte für F

CR

dargestellt. Die Abhängigkeit der ermittelten F

CR

von der verwen-

deten P

LAS

ist verglei
hbar mit den Resultaten bei der Kristallisation von Si/SiO2 MQW unter

LISPC Bedingungen. Diese zeigen ebenso für den Fall P

LAS

> P

OPT

eine Verringerung der F

CR

und eine Vergröÿerung in der me
hanis
hen Verspannung des kristallisierten Si-Materials [162℄.

Jedo
h konnten in allen na
h der LISPC aufgenommenen Raman-Spektren keine Signale von

Si-Ho
hdru
kphasen detektiert werden. Daraus kann ges
hlussfolgert werden, dass eine starke

lokale Begrenzung der a-Si S
hi
ht nötig ist, um die erforderli
hen Drü
ke bei der Kristallisa-

tion des Si-Materials zu erzeugen. Dies bedeutet, dass eine S
hi
htdi
ke des a-Si von 60 nm zu

groÿ ist für die Entstehung von Si-Ho
hdru
kphasen.

7.2 Kristallisation in Abhängigkeit von der Laserleistung

Als ein Teil der Probenpräparation für die (S)TEM-Analysen wurden na
h erfolgter LISPC

die Ober�ä
hen der Proben mit Rasterkraftmikroskopie (AFM) und REM abgebildet. Die mit

dem Gerät Nano-R der Firma Pa
i�
 Nanote
hnology (verwendet im tapping mode) erhaltenen

AFM-Resultate sind verglei
hbar mit denen in [173℄ und sie bestätigen die dort präsentierten
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Abbildung 7.3: (a) AFM- und (b) REM-Aufnahme der Probe S1 na
h der Laserbestrahlung mit

einer P

LAS

von 105 mW. Das weiÿe Re
hte
k in der REM-Aufnahme markiert die ungefähre

Position der präparierten FIB-Lamelle. Das bestrahlte Gebiet ist von einer Korona umgeben,

die am lei
ht dunkleren Kontrast erkennbar ist.

Ergebnisse. Eine Übersi
ht über die typis
he Gröÿe der kristallisierten Berei
he ist in Abbildung

7.3 am Beispiel der Probe S1 (P

LAS

= P

OPT

) gegeben. In diesem Fall zeigen si
h periodis
he

Ober�ä
henstrukturen, wobei sowohl Form als au
h Position der Strukturen das Rastern des

Laserstrahls über das 20 × 20 µm2
Probengebiet widerspiegeln. Das Auftreten der periodis
hen

Strukturen kann auf den Rasterprozess zurü
kgeführt werden, da die Zeit für die LISPC (∼ 10

µs) sehr viel kleiner ist als die benötigte Zeit für einen Rasters
hritt (1 s). Die AFM-Aufnahme

in Abbildung 7.3a zeigt, dass das gesamte bestrahlte Gebiet tiefer liegt als die ursprüngli
he

Ober�ä
he des Si-Wafers. Dies könnte dur
h die Reduzierung des Volumens des a-Si während

der Kristallisation verursa
ht sein. Die Ausprägung der Ober�ä
henstrukturen variiert jedo
h

mit der Wahl der Laserleistung. So zeigen die Proben S3 und S4 keine Modi�kationen der

Ober�ä
he. Die Proben S4 und S5 zeigen hingegen zu Abbildung 7.3 verglei
hbare Ober�ä-


henstrukturen, die jedo
h in sowohl ihrer vertikalen als au
h ihrer horizontalen Ausdehnung

kleiner waren. Die Proben S7 und S8 zeigten im Verglei
h zur Probe S1 gröÿere Ober�ä
henmo-

di�kationen, die zudem über die ursprüngli
he Ober�ä
he herausragen. Dies kann entspre
hend

[173℄ nur mit einer zumindest teilweisen Oxidation des deponierten a-Si erklärt werden.

Abbildung 7.3b zeigt eine REM-Aufnahme der Probe S1, die die Ober�ä
henstrukturen ver-

glei
hbar zur AFM-Aufnahme in Abbildung 7.3a wiedergibt. Jedo
h weist in der REM-Auf-

nahme der Berei
h direkt um das kristallisierte Gebiet einen lei
ht dunkleren Kontrast auf als

die weiter entfernten Berei
he. Dieser kreisrunde Berei
h ist in Abbildung 7.3b mit einer gestri-


helten Linie markiert. Die Ursa
he für den dunkleren Kontrast liegt in der Veränderung der

physikalis
hen Eigens
haften (Wassersto�konzentration, Stö
hiometrie) der Probe in diesem

Berei
h, die dur
h einen lateralen Wärmetransfer aus dem bestrahlten Gebiet entsteht. Ein

verglei
hbares Phänomen konnte in [173℄ als heller Ring um das prozessierte Gebiet beoba
htet

werden.

Weiterhin zeigen die Untersu
hungen der Probenober�ä
he, dass bei Verwendung der optima-

len Kristallisationsbedingungen keine Ablation von Si-Material auftrat. Vielmehr deuten die

Untersu
hungen mittels Raman-Spektroskopie, AFM und REM an, dass die Ablation des Ma-

terials erst bei P

LAS

= 1, 5×P
OPT

beginnt. Dieses Ergebnis wurde au
h in [173℄ erzielt.

Im Ans
hluss an die Charakterisierungen der Ober�ä
hen wurden elektronentransparente Quer-

s
hnitte der Proben für die (S)TEM-Untersu
hungen mittels FIB am Fraunhofer IWM in Halle
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Abbildung 7.4: (S)TEM-Abbildungen von Quers
hnitten der Probe S3, die mit einer Laser-

leistung von 42 mW bestrahlt wurde. (a) und (b) zeigen HF-STEM Übersi
htaufnahmen des

S
hi
htsystems, während (
) und (d) HTEM-Aufnahmen des amorphen bzw. nanokristallinen

Teiles der a-Si S
hi
ht zeigen. Die eingelassenen Beugungsbilder verdeutli
hen die Struktur der

a-Si S
hi
ht na
h der Kristallisation.

präpariert. Die Position, von der die jeweiligen Lamellen extrahiert wurden, ist in der REM-Auf-

nahme in Abbildung 7.3b angedeutet. Die Präparation entlang der Diagonalen des bestrahlten

Gebietes wurde gewählt, um eventuell auftretende Erhebungen und Senken der Probenober�ä-


he im Quers
hnitt abzubilden. Mit Ausnahme der Proben S2 und S7 wurden von allen Proben

Quers
hnitte präpariert, so dass für die Untersu
hung der Abhängigkeit der Kristallisation von

der Laserleistung insgesamt se
hs Proben zur Verfügung standen.

Bei der Probe S3 wurden die deponierten Strukturen mit einer Laserleistung von 42 mW be-

strahlt. Abbildung 7.4a zeigt einen Auss
hnitt des präparierten Quers
hnitts. Im oberen Teil

der HF-STEM Abbildung ist als nahezu s
hwarzer Streifen die bei der Präparation deponierte

Pt-S
hi
ht zu sehen. Dur
h den starken Kontrastunters
hied hebt sie si
h deutli
h von den

Si/SiO2-Strukturen ab. Dana
h folgen die SiO2-De
ks
hi
ht, mit einem dunkleren Kontrast die

a-Si S
hi
ht und letztli
h das SiO2-Substrat. Es kann in den (S)TEM-Untersu
hungen leider
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ni
ht zwis
hen dem SiO2-Substrat und der darauf abges
hiedenen, 5 nm di
ken SiO2-S
hi
ht

unters
hieden werden, da diese in den aufgenommenen Bildern keinerlei Kontrastunters
hiede

zeigen. Die Grenz�ä
he zwis
hen dem abges
hiedenen Platin und der SiO2-De
ks
hi
ht ist pla-

nar und wurde dur
h die Laserbestrahlung ni
ht modi�ziert.

Interessant ist aber, dass es in der a-Si S
hi
ht periodis
h wiederkehrende Kontrastvariationen

gibt. Deshalb ist in Abbildung 7.4b ein Auss
hnitt aus Abbildung 7.4a dargestellt. In dieser

Vergröÿerung ist deutli
h zu erkennen, dass in Teilen der a-Si S
hi
ht eine Transformation

der Struktur stattgefunden hat. In Abbildung 7.4
 ist eine HTEM-Aufnahme des mittleren

Berei
hes in Abbildung 7.4b dargestellt, in der die a-Si S
hi
ht weiterhin amorph ers
heint.

Zur Bestätigung ist im oberen linken Teil von Abbildung 7.4
 ein Beugungsbild dieses Berei-


hes eingefügt, wel
hes eine für amorphe Strukturen typis
he Charakteristik aufweist [57℄. Die

a-Si S
hi
ht ist zudem dur
h ihren dunkleren Kontrast von den umgebenden SiO2-S
hi
hten

abgrenzbar. Abbildung 7.4d zeigt eine HTEM-Aufnahme vom Randberei
h der a-Si S
hi
ht

in Abbildung 7.4b. In diesem Berei
h sind deutli
h Kristallite erkennbar, die in amorphen Si-

Strukturen eingebettet sind. Diese wurden teilweise mit weiÿen Kreisen für eine bessere Si
ht-

barkeit markiert. Die Kristallite weisen Dur
hmessern zwis
hen 3 nm und 15 nm auf. Zur

Bestätigung erfolgte erneut die Aufnahme eines Beugungsbildes, dass als Einsatz in Abbildung

7.4d dargestellt ist. In diesem Beugungsbild treten einzelne Beugungsre�exe auf, die auf äqui-

distanten Kreisen um den Nullre�ex angeordnet sind. Sol
h ein Beugungsbild ist typis
h für

nanokristalline Materialien [57℄.

Abbildung 7.4b zeigt aber no
h weitere Details: Zum einen konnte die Di
ke der SiO2-De
k-

s
hi
ht zu 
a. 110 nm bestimmt werden, was nahezu mit der nominellen Di
ke der abges
hie-

denen S
hi
ht (120 nm) übereinstimmt. Zum anderen konnte die Di
ke der teilkristallinen a-Si

S
hi
ht zu 60 nm bestimmt werden. Auÿerdem weisen die Grenzen zwis
hen den nanokris-

tallinen und den amorphen Berei
hen der a-Si S
hi
ht einen überras
henden Verlauf auf. Die

horizontale Ausdehnung ist an der Grenz�ä
he zur SiO2-De
ks
hi
ht gröÿer als an der Grenz-

�ä
he zum SiO2-Substrat. Eine mögli
he Interpretation dieses Verlaufes wird in Abs
hnitt

7.4 diskutiert. Bei der Probe S4 wurde P

LAS

auf 54 mW erhöht. Abbildung 7.5a zeigt eine

HF-STEM Abbildung des präparierten Quers
hnitts der Probe. Im oberen Teil ist erneut als

dunkler Streifen die Pt-S
hi
ht zu sehen. Darunter be�ndet si
h die SiO2-De
ks
hi
ht, die bei

dieser Probe aber nur no
h eine Di
ke von 100 nm aufweist. Die deponierte a-Si S
hi
ht hat

eine Di
ke von 60 nm und kann in zwei Berei
he unterteilt werden, wobei jedo
h keiner davon

mehr einen amorphen Charakter aufweist. Der gröÿere Berei
h (Abbildung 7.5a Mitte) besteht

aus Si-Nanokristalliten, die verglei
hbar mit denen in Abbildung 7.4d sind. Der kleinere Be-

rei
h ist polykristallin, d. h. er besteht aus Si-Körnern mit lateralen Ausdehnungen von bis zu

90 nm. Die einzelnen Körner sind dur
h Korngrenzen voneinander getrennt, die in Abbildung

7.5a in der Si-S
hi
ht als vertikal oder horizontal verlaufende, dunkle Linien erkennbar sind.

Anzumerken ist, dass die Grenz�ä
he zwis
hen der Platin- und der SiO2-De
ks
hi
ht kleinere

Unebenheiten aufweist.

Abbildung 7.5b zeigt den Quers
hnitt der Probe S5, bei der P

LAS

auf 63 mW erhöht wurde.

Im Verglei
h zu Abbildung 7.5a sind hier die polykristallinen Berei
he deutli
h gröÿer als die

Berei
he mit den Si-Nanokristalliten. Zudem sind Si-Körner mit lateralen Ausdehnungen von

bis zu 400 nm vorhanden. Abbildung 7.5
 zeigt die HTEM-Aufnahme eines sol
hen Korns, wel-


hes aus groÿen Berei
hen mit hoher Kristallinität, die dur
h Stapelfehler unterbro
hen sind,

besteht. Als Einsatz ist das dazu gehörige Beugungsbild dargestellt. Der für amorphe Materia-

lien typis
he Ring entsteht dur
h das umgebende SiO2, da der Dur
hmesser der verwendeten

Feinberei
hsblende gröÿer als die untersu
hten Körner war. Eine HTEM-Aufnahme aus dem
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Abbildung 7.5: HF-STEM Abbildungen von Quers
hnitten 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 si
htbar sind. (d) HTEM-Aufnahme mit dazugehörigem

Beugungsbild des nanokristallinen Berei
hes der kristallisierten S
hi
ht.

Berei
h der restli
hen Nanokristallite ist in Abbildung 7.5d dargestellt. Im Verglei
h zu Ab-

bildung 7.4d sind die Kristallite hier mit lateralen Ausdehnungen von bis zu 20 nm deutli
h

gröÿer. Weiterhin zeigt Abbildung 7.5b, dass die Di
ke der SiO2-De
ks
hi
ht auf 90 nm abge-

nommen hat. Zudem weisen sowohl die kristallisierte a-Si S
hi
ht als au
h die SiO2-De
ks
hi
ht

lei
hte Variationen ihrer Di
ke bis hin zu einer wellenartigen Form auf.

Die bereits dur
h Raman-Spektroskopie festgestellte, kontinuierli
he Zunahme von F

CR

im

S
hi
htsystem bei Erhöhung der P

LAS

konnte anhand der (S)TEM-Untersu
hungen der Quer-

s
hnitte visuell bestätigt und gedeutet werden. Da die Probe S6 verglei
hbare Ergebnisse wie die

Probe S1 zeigt, wird auf eine nähere Bes
hreibung dieser verzi
htet. Die Probe S1 wurde mit ei-

ner P

LAS

von 105 mW bestrahlt. In den Abbildungen 7.6a und 7.6b sind HF-STEM Aufnahmen

von vers
hiedenen Berei
hen der präparierten Lamelle dargestellt. Die deponierten Pt-S
hi
h-

ten sind als dunkle, körnige Strukturen im oberen Teil des jeweiligen Bildes si
htbar. Beide

Aufnahmen zeigen das Quarzsubstrat im unteren Teil, darüber ist die kristallisierte Si-S
hi
ht
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Abbildung 7.6: (S)TEM-Abbildungen von Quers
hnitten der Probe S1, die unter optimalen Be-

leu
htungsbedingungen kristallisiert wurde. (a) und (b) zeigen HF-STEM Übersi
htaufnahmen

des S
hi
htsystems, während (
) eine HTEM-Aufnahme eines groÿen Si-Korns zeigt. EELS-

Spektren von diesem Korn und den es umgebenden SiO2-S
hi
hten sind in (d) dargestellt.

si
htbar. Als ein Ergebnis des Laserbes
husses unter den optimalen LISPC-Bedingungen zeigt

diese S
hi
ht eine starke Variation ihrer Di
ke, die mit einer periodis
hen Wellung einhergeht.

Die SiO2-De
ks
hi
ht zeigt ebenfalls starke Variationen ihrer Di
ke, die jedo
h gegensätzli
h

zu denen der Si-S
hi
ht verlaufen. Die Ober�ä
he des S
hi
htsystems, d. h. die Grenz�ä
he

zwis
hen der SiO2-De
ks
hi
ht und der ersten Pt-S
hi
ht, ist ebenfalls gewellt, was die Ergeb-

nisse aus den Ober�ä
henuntersu
hungen mit REM und AFM (vgl. Abbildung 7.3) bestätigt.

Im Detail variiert die Di
ke der SiO2-De
ks
hi
ht zwis
hen 20 nm und 60 nm, was deutli
h

geringer ist als vom nominellen Wert erwartet. Die Di
ke der Si-S
hi
ht variiert zwis
hen 35

nm und 70 nm. Interessanterweise passt aber die Periode der Verwellung der Ober�ä
he des

gesamten S
hi
htsystems ni
ht zur Periode der Wellung der Si-S
hi
ht na
h der Kristallisation,

d. h. die Positionen der Aufwölbungen der Ober�ä
he des gesamten S
hi
htsystems korrelieren

ni
ht mit den Positionen, an denen die kristallisierte Si-S
hi
ht ihre maximale oder minimale

Di
ke aufweist.

HTEM-Aufnahmen der Probe S1 zeigen, dass aufgrund der LISPC die ursprüngli
he a-Si

S
hi
ht nahezu vollständig in groÿe Körner aus 
-Si umgewandelt wurde. Dies bestätigt den
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dur
h Raman-Spektroskopie ermittelten Wert für F

CR

von 
a. 97 %. Die Abbildungen 7.6a

und 7.6b zeigen aber au
h vers
hiedene kleinere Körner, wel
he anhand ihrer senkre
ht dur
h

die kristallisierte S
hi
ht verlaufenden Korngrenzen gut unters
heidbar sind. Diese kleineren

Körner treten typis
herweise in den Berei
hen auf, in denen die kristallisierte Si-S
hi
ht am

dünnsten ist. Aufgrund der Kontrastvariationen in den kleineren Körnern in Abbildung 7.6a

ist für diese eine höhere Di
hte an Gitterdefekten anzunehmen. Diese Vermutung konnte in wei-

teren HTEM-Aufnahmen dieser Berei
he bestätigt werden. Da die Abnahme der Di
ke der Si-

S
hi
ht und die Zunahme der Gitterdefekte miteinander korrelieren, ist zu vermuten, dass die

Bedingungen für den Kristallisationsprozess in diesen Berei
hen anders waren als in den di
ken

Berei
hen des kristallisierten Siliziums. Für diese Variation der Bedingungen können vers
hie-

dene Gründe angeführt werden: das Intensitätspro�l des Laserstrahls, die Defokussierung des

Laserstrahls dur
h Vibrationen oder laterale Inhomogenitäten des Wassersto�anteils in den de-

ponierten S
hi
hten. Weiterhin könnte au
h das s
hrittweise Rastern der Probe einen Ein�uss

haben, da der bereits bes
hriebene horizontale Wärmetransfer zu strukturellen oder stö
hiome-

tris
hen Veränderungen der no
h zu beleu
htenden Probenberei
he geführt haben kann. Jedo
h

ist es ni
ht mögli
h, auf Basis der dur
hgeführten Charakterisierungen den Hauptgrund für die

lokalen Abwei
hungen der LISPC-Bedingungen zu benennen.

In den BF-STEM Aufnahmen zeigen die Si-Körner untereinander unters
hiedli
he Kontraste,

was darin begründet ist, dass sie stark vers
hiedene Kristallorientierung aufweisen. Die hellen

und dunklen S
hatten entlang der Si-Körner entstanden bei der Bildaufnahme, bei der die

Probe lei
ht defokussiert wurde um einen besseren Kontrast zwis
hen den einzelnen Körnern

und dem umgebenden SiO2 zu erhalten. Beim Verglei
h aller aufgenommenen BF-STEM Ab-

bildungen konnte die dur
hs
hnittli
he laterale Ausdehnung der Si-Körner in Probe S1 zu 200

nm bestimmt werden. Jedo
h wurden au
h Körner mit lateralen Dimensionen von bis zu 600

nm gefunden (vgl. Abbildung 7.6b).

Eine repräsentative HTEM-Aufnahme eines der groÿen Si-Körner ist in Abbildung 7.6
 dar-

gestellt. Im unteren linken Teil ist die SiO2-De
ks
hi
ht zu sehen, im oberen re
hten Teil das

Quarzsubstrat. Im unteren re
hten Berei
h s
hlieÿt si
h das nä
hste Si-Korn an. Die groÿen

Körner bestehen aus monokristallinem Silizium mit nur vereinzelt auftretenden Gitterdefekten

wie Stapelfehlern oder Versetzungen. Die HTEM-Aufnahmen zeigen weder in der SiO2-De
k-

s
hi
ht no
h im Quarzsubstrat Si-Nanokristallite.

Zusätzli
h wurden EELS-Spektren vom S
hi
htsystem aufgenommen um die Ergebnisse aus der

Strukturabbildung zu bestätigen. Typis
herweise wird STEM-EELS mit einem fein fokussier-

tem Sonde angewandt um EELS-Spektren mit hoher lateraler Ortsau�ösung zu erhalten. Im

Fall der hier präsentierten Strukturen wurde diese Prozedur abgewandelt: die Signale vom Si-

Korn und von den SiO2-S
hi
hten wurden erhalten, indem während der typis
hen Aufnahme-

zeit von 3 s die Sonde über eine der Ausdehnung der Strukturen entspre
hende Flä
he rasterte

und die gemessenen Intensitäten integriert wurden. In Abbildung 7.6d sind die so erhaltenen

Si L2,3-Kanten vom Quarzsubstrat, vom in Abbildung 7.6
 dargestellten Korn sowie von der

SiO2-De
ks
hi
ht gegeben. Bei den präsentierten EELS-Spektren wurde der Untergrundabzug

bereits dur
hgeführt.

Die EELS-Spektren von der De
ks
hi
ht und vom Quarzsubstrat zeigen eine ELNES, die ty-

pis
h für stö
hiometris
hes SiO2 ist (vgl. [61℄). Da diese keine signi�kanten Anteile von 
-Si oder

a-Si enthalten, kann die bereits dur
h die HTEM-Aufnahmen vermutete Abwesenheit von Si-

Nanokristalliten in diesen Berei
hen bestätigt werden. Das EELS-Spektrum vom Si-Korn zeigt

eine für die Phase Si-I typis
he ELNES (vgl. Abbildung 5.8), was die mit Raman-Spektroskopie

bereits festgestellte, hohe Kristallinität der Si-S
hi
ht na
h der LISPC bestätigt. Zusammenge-
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a

b c
200 nm

20 nm20 nm

~ 150 nm

SiO2

SiO2

SiO2

Stapelfehler

Zwillinge

Pt

Abbildung 7.7: (a) (S)TEM-Abbildungen des Quers
hnitts der Probe S8, die mit einer La-

serleistung von 150 mW bestrahlt wurde. Es erfolgte ein S
hmelzen der Si-Strukturen mit

ans
hlieÿender Oxidation. (b) HTEM-Aufnahme eines Kristallites, der aus der S
hmelze bei

glei
hzeitigem Einbau von Kristalldefekten entstanden ist. (
) HTEM-Aufnahme des oxidier-

ten Teils des S
hi
htsystems mit vereinzelten Si-Nanokristalliten.

fasst bedeuten die gezeigten Ergebnisse, dass im Fall von P

LAS

= P

OPT

eine nahezu komplette

Kristallisation der a-Si S
hi
ht erfolgt. Der anhand von Raman-Spektroskopie für die kristalli-

sierte Si-S
hi
ht ermittelte Wert F

CR

∼ 97% konnte visuell mit HTEM sowie spektroskopis
h

mit EELS bestätigt werden. Da keine Si-Nanokristallite im SiO2 gefunden wurden, wird an-

genommen, dass das restli
he mittels Raman-Spektroskopie detektierte a-Si bzw. SiOx si
h an

den Si/SiO2-Grenz�ä
hen oder an den Korngrenzen be�ndet.

Die Probe S8 wurde mit einer P

LAS

von 150 mW bestrahlt. Die verwendete P

LAS

liegt knapp

unterhalb der S
hwelle, die für den Beginn der Ablation des Siliziums vermutet wird [173℄. Ab-

bildung 7.7a zeigt einen Quers
hnitt des S
hi
htsystems na
h der Kristallisation. Im Gegensatz

zu den vorherigen Proben ist hier keine dur
hgängige 
-Si S
hi
ht vorhanden. Vielmehr sind

nur no
h vereinzelt kristalline Berei
he si
htbar. Die Di
ke der SiO2-De
ks
hi
ht wurde dur
h

die Laserbehandlung auf etwa 150 nm vergröÿert und es treten in dieser S
hi
ht tiefe Gräben

auf. Die Periode der Gräben beträgt ungefähr 1 µm. Es ist anzunehmen, dass diese Periode mit

dem s
hrittweisen Rastern des Laserstrahls über die Probe korreliert und der Berei
h zwis
hen

zwei Gräben jeweils bei einem Rasters
hritt entstand. In Abbildung 7.7a zeigen die Gräben

einen dunklen Kontrast. Dies liegt daran, dass an diesen Stellen die Ober�ä
he na
h der Laser-

bestrahlung geö�net war und somit das Platin während der FIB-Präparation in die Ö�nungen

abges
hieden wurde. Abbildung 7.7b zeigt eine HTEM-Aufnahme des kristallinen Si-Materials

aus dem in Abbildung 7.7a eingekreisten Berei
h. Es ist deutli
h zu erkennen, dass nur sehr
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kleine Körner entstanden sind, die zudem eine hohe Di
hte an Gitterdefekten wie Stapelfehlern

und Zwillingen aufweisen. Mehrfa
h aneinander gereihte Zwillinge bilden Übergitterstrukturen

und erzeugen im dazugehörigen Beugungsbild neue Re�exe, was im Einsatz von Abbildung

7.7b zu erkennen ist. Weiterhin zeigt Abbildung 7.7
 eine HTEM-Aufnahme aus einem oxi-

dierten Berei
h der deponierten a-Si S
hi
ht: Anstelle einer kontinuierli
hen S
hi
ht sind nur

vereinzelte Si-Nanokristallite vorhanden, die in einer amorphen SiO2-Matrix eingebettet sind.

Die Quers
hnittsuntersu
hungen der Probe lassen den S
hluss zu, dass bei P

LAS

� P

OPT

keine

Festphasenkristallisation mehr statt�ndet. Vielmehr ist der dur
h die Li
htabsorption beding-

te Energieeintrag so ho
h, dass es zum S
hmelzen der a-Si S
hi
ht kommt. Dabei sind die

Bedingungen bei der Kristallisation verglei
hbar mit denen bei der herkömmli
hen Laserkris-

tallisation. Beim s
hnellen Erstarren des Siliziums aus der S
hmelze erfolgt typis
herweise der

Einbau von Kristalldefekten, wie es in Abbildung 7.7b gezeigt wurde. Zusätzli
h erfolgt aus

der S
hmelze heraus au
h eine Di�usion der Si-Atome in das umgebende SiO2 und letztli
h

deren Oxidation. Dadur
h kommt es zum in Abbildung 7.7a gezeigten Anwa
hsen der SiO2-

De
ks
hi
ht. Die ursprüngli
he Struktur des S
hi
htsystems wurde dur
h den S
hmelzprozess

zerstört.

7.3 Abhängigkeit der P

OPT

vom Substrat

Die erfolgrei
he Kristallisation von a-Si über den Prozess der LISPC ist aber ni
ht nur von

den Parametern des Lasers (P

LAS

, Wellenlänge) abhängig. Vielmehr haben weitere Faktoren

einen Ein�uss auf die LISPC, wie z.B. das verwendete Substrat, die Substrattemperatur oder

das umgebende Medium (z.B. Luft, UHV oder S
hutzgas). Deshalb erfolgten weiterführende

Untersu
hungen zum Ein�uss des Substrates auf die LISPC, deren Ergebnisse in diesem Ab-

s
hnitt präsentiert werden.

Die für die LISPC ents
heidende Eigens
haft des Substrates ist dabei, in wel
hem Maÿe die

dur
h die Li
htabsorption generierte Wärme si
h in der a-Si S
hi
ht aufstaut oder abtranspor-

tiert wird. Die physikalis
he Gröÿe, die dafür ein Maÿ liefert, ist die thermis
he Leitfähigkeit

κ. Abbildung 7.8 gibt eine Übersi
ht über die thermis
he Leitfähigkeit vers
hiedener, im si
ht-

baren Berei
h des Li
htes transparenter Materialien im Temperaturberei
h von 300 K bis 1100

K. Aus der Gra�k ist deutli
h zu erkennen, dass Kieselglas die geringste thermis
he Leitfä-

higkeit aufweist. Diese ist zu Beginn der Kristallisation bei Raumtemperatur um einen Faktor

zwis
hen 4 und 10 kleiner als beim Quarz (in Abhängigkeit von der Orientierung des Quarz).

Bei Raumtemperatur ist die thermis
he Leitfähigkeit des Saphir am gröÿten. Mit steigender

Temperatur nähern si
h die thermis
hen Leitfähigkeiten der vers
hiedenen Materialien einan-

der an. Eine Änderung der thermis
hen Eigens
haften des Substrates hat aber direkten Ein�uss

auf die Bedingungen für die LISPC, was si
h letztli
h primär in P

OPT

wiederspiegelt: Da bei

Substraten mit höherer thermis
her Leitfähigkeit die in der a-Si S
hi
ht generierte Wärme viel

s
hneller über das Substrat dissipieren kann, muss eine höhere P

LAS

benutzt werden um eine

maximale Kristallisation der a-Si S
hi
ht zu errei
hen.

Die ersten Untersu
hungen zur LISPC fanden an a-Si/SiO2 MQW-Strukturen auf Kieselglas

statt [6, 7, 162, 176℄. Dabei stellten si
h vers
hiedene P

OPT

heraus: 20 mW in [176℄, 26 mW in

[6℄ und 27 mW in [162℄. Bei den in Abs
hnitt 7.2 präsentierten Proben betrug P

OPT

105 mW bei

Verwendung eines Substrates aus kristallinem α-Quarz, d. h. P
OPT

ist um einen Faktor 4 gröÿer

als beim Kieselglas. Um eine mögli
he Proportionalität zwis
hen der thermis
hen Leitfähigkeit
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Abbildung 7.8: Thermis
he Leitfähigkeit von Quarz, Kieselglas und Saphir in Abhängigkeit von

der Temperatur. Die Graphen wurden anhand der von Kanamori et al. [174℄ und Sla
k [175℄

angegebenen Werte reproduziert.

des Substrates und P

OPT

na
hzuweisen, erfolgte zusätzli
h die Herstellung eines a-Si/SiO2-

S
hi
htstapels auf einem Saphirsubstrat, der in Abbildung 7.1 bereits s
hematis
h dargestellt

wurde. Bei der Verwendung von Saphir als Substrat wurde mittels Raman-Spektroskopie die

für die Kristallisation des S
hi
htstapels optimale Laserleistung zu 310 mW bestimmt. Jedo
h

ist hierbei anzumerken, dass, im Gegensatz zu den SiO2-Substraten, der Anteil des kristallinen

Materials na
h dem Laserbes
huss nur 
a. 70 % betrug. Es konnte kein höherer Wert für F

CR

bei Verwendung von Saphir als Substrat festgestellt werden.

In Abbildung 7.9 sind die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung zusammengefasst:

Abbildung 7.9a zeigt dabei eine HTEM-Aufnahme des a-Si/SiO2-S
hi
htsystems vor der Kris-

tallisation. In der unteren linken E
ke der Aufnahme ist das Saphirsubstrat zu sehen. Darüber

be�nden si
h abwe
hselnd die a-Si bzw. die SiO2-S
hi
hten, deren Abgrenzungen zur besseren

Si
htbarkeit mit gestri
helten Linien hervorgehoben sind. Die a-Si S
hi
hten sind dabei von den

SiO2-S
hi
hten dur
h einen lei
ht dunkleren Kontrast unters
heidbar. Abbildung 7.9b zeigt ei-

ne HF-STEM Übersi
htsaufnahme des S
hi
htsystems na
h der Kristallisation bei P

OPT

. Im

unteren Teil der Aufnahme ist das Saphirsubstrat zu sehen. Di
ht darüber be�nden si
h kris-

talline Si-Körner, die als längli
he, dunkle Kontraste auftreten. Über diesen Si-Körner erstre
kt

si
h eine 
a. 250 nm di
ke, inhomogene amorphe S
hi
ht: EELS-Charakterisierungen haben
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Abbildung 7.9: (S)TEM-Charakterisierungen der a-Si/SiO2 MQW-Strukturen auf Saphirsub-

strat: (a) zeigt das deponierte S
hi
htsystem vor und (b) gibt eine Übersi
ht na
h der Kris-

tallisation. Die HTEM-Aufnahmen in (
) und (d) zeigen, dass na
h der Kristallisation das

S
hi
htsystem nur no
h in der Nähe des Substrates existiert. Darüber hat si
h eine SiO2-Ma-

trix gebildet, in der lokal Si-Nanokristallite vorkommen.

gezeigt, dass diese S
hi
ht aus stö
hiometris
hem SiO2 besteht.

Die Abbildungen 7.9
 und 7.9d zeigen Vergröÿerungen des Berei
hes direkt über dem Saphir-

substrat aus Abbildung 7.9b. In beiden HTEM-Aufnahmen ist das Saphirsubstrat im linken,

unteren Teil zu sehen. Die ursprüngli
he S
hi
htfolge ist nur no
h für die ersten 3 bis 5 S
hi
h-

ten erhalten geblieben. Darüber be�nden si
h entweder groÿe kristalline Si-Körner oder Si-

Nanokristallite, die in der SiO2-Matrix eingebettet sind. Beide Abbildungen zeigen aber au
h,

dass die Kristallisation in der ersten a-Si S
hi
ht erfolgrei
h war, da diese zum gröÿten Teil

aus n
-Si besteht. Die zweite a-Si S
hi
ht weist na
h der Kristallisation eine gröÿere Gesamtdi-


ke auf. Die entstandenen Strukturen sind verglei
hbar mit denen in Abbildung 7.7. An dieser

Stelle ist anzumerken, dass die Vertiefungen in der Saphirober�ä
he in Abbildung 7.9
 ni
ht

zwangsläu�g dur
h den Laserbes
huss entstanden sind. Diese können ebenso ein Resultat des

Ionendünnens bei der FIB-Präparation sein.

Anhand der elektronenmikroskopis
hen Charakterisierung des auf dem Saphirsubstrat kris-

tallisierten a-Si/SiO2-Multilagensystems ergeben si
h folgende Erkenntnisse: Erstens kann die
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vermutete Proportionalität zwis
hen der thermis
hen Leitfähigkeit κ des Substrates und P

OPT

bestätigt werden. Aus dem Verglei
h von Abbildung 7.8 mit den für die vers
hiedenen Sub-

strate verwendeten P

OPT

kann ges
hlussfolgert werden, dass bei einer Erhöhung von κ P

OPT

um ungefähr den selben Wert erhöht werden muss, um na
h der Kristallisation ein maximales

F

CR

zu erhalten.

Zweitens wurde bei den Untersu
hungen o�ensi
htli
h, dass Substrate mit hoher thermis
her

Leitfähigkeit für die LISPC ungeeignet sind. Für sol
he Substrate müssen so hohe P

LAS

verwen-

det werden, dass die dur
h die Li
htabsorption in der a-Si S
hi
ht eingetragene Energie zum

S
hmelzen des Si-Materials führt. Dadur
h �ndet in diesem Fall anstatt der gewüns
hten Fest-

phasenkristallisation eine Kristallisation aus der S
hmelze statt. Dies wird eindeutig dur
h die

Aufnahmen in den Abbildungen 7.9b bis 7.9d belegt, da sowohl die massive Oxidation des Si-

Materials bei glei
hzeitiger Au�ösung der ursprüngli
hen S
hi
htfolge als au
h die Segregation

von Si-Nanokristalliten dur
h die entstandene SiO2-Matrix typis
h für sol
h einen S
hmelz-

prozess sind. Bekräftigt wird diese S
hlussfolgerung dur
h den Fakt, dass bei Verwendung des

Saphirsubstrates nur ein maximales F

CR

von 
a. 70 % errei
ht wurde, was ebenso typis
h für

die Kristallisation von dünnen a-Si S
hi
hten aus der S
hmelze ist [70℄.

7.4 Erweiterung des Modells für die LISPC

Wie bereits in der Einleitung zu diesem Kapitel diskutiert wurde, gibt die LISPC die Mögli
h-

keit, ho
hkristallines Si-Material zu erhalten und dabei ein S
hmelzen des a-Si zu verhindern.

Diese Erkenntnis basiert zunä
hst auf der Betra
htung der experimentellen Raman-Ergebnisse,

auf der Wellenlängenabhängigkeit des Prozesses und auf Abs
hätzungen der Übergangstempe-

ratur des Siliziums unter Verwendung der optimalen Beleu
htungsbedingungen [162℄. Jedo
h

haben die in Abs
hnitt 7.3 präsentierten Untersu
hungen au
h gezeigt, dass die thermis
hen

Eigens
haften des verwendeten Substrat einen ents
heidenden Ein�uss auf das Ergebnis der

LISPC haben. Aufgrund der Feststellung, dass Substrate mit hoher thermis
her Leitfähigkeit

ungeeignet für den Prozess der LISPC sind, werden für die Diskussion des Me
hanismus der

LISPC die Ergebnisse der Untersu
hungen mit dem Saphirsubstrat ausgeklammert. Deshalb

bezieht si
h die na
hfolgende Diskussion allein auf die Si/SiO2-S
hi
htsysteme auf Quarzsub-

strat.

Da die LISPC ein sehr s
hneller Prozess ist (< 10 µs), wurden in früheren Publikationen bereits

zwei unters
hiedli
he Me
hanismen für die Bildung der ho
hkristallinen Si-Körner vorges
hla-

gen [6, 162℄: Im ersten Szenario führt eine s
hnelle Erwärmung des S
hi
htsystems zu einer

nahezu homogenen Keimbildung von Si-Nanokristalliten im ganzen Volumen des a-Si Mate-

rials. Ans
hlieÿend wa
hsen diese Kristallite bis bena
hbarte aufeinander tre�en, wobei unter

Umständen der Me
hanismus der Koaleszenz eintreten kann. Dieser Prozess dauert solange an,

bis das gesamte Volumen der a-Si S
hi
ht komplett mit Kristalliten gefüllt ist. O�ensi
htli
h

sollte dieser erste Me
hanismus zu wie in [70℄ präsentierten Strukturen führen, die aus kleinen

kristallinen Körnern mit einer hohen Di
hte an Gitterdefekten bestehen.

Im zweiten Me
hanismus fungiert die obere a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht als ein bevorzugter Ort zur

Keimbildung der Si-Nanokristallite. Ans
hlieÿend erfolgt das Wa
hstum der Keime über den

Prozess der Festphasenepitaxie (SPE) bis die Kristallisation der gesamten a-Si S
hi
ht abge-

s
hlossen ist. Dabei ist zu bea
hten, dass der a-Si/
-Si Übergang ein Phasenübergang erster

Ordnung ist [177, 178℄. Demna
h verursa
ht die Kristallisation des a-Si die Freisetzung von

latenter Wärme, wel
he auf der geringeren totalen Energie des Systems im kristallinen Zu-
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stand beruht. Somit stellt der Kristallisationsprozess selber Energie für ein weiteres Heizen des

a-Si/SiO2-Grenzberei
hs mit ans
hlieÿender SPE zur Verfügung. O�ensi
htli
h ist der zweite

Me
hanismus günstig für die Bildung von ho
hgeordneten Gitterstrukturen, wie beispielsweise

den in Abbildung 7.6 präsentierten.

Die in Abs
hnitt 7.2 vorgestellten (S)TEM-Ergebnisse zeigen zusätzli
h strukturelle Details der

kristallisierten Si-S
hi
ht, die eine weitere Entwi
klung der vermuteten Kristallisationsme
ha-

nismen erlauben. Im Allgemeinen kann festgestellt werden, dass die Absorption des Li
htes in

der a-Si S
hi
ht zu deren Erwärmung führt. Diese Wärmezufuhr kann in Abhängigkeit von der

benutzten P

LAS

zu vers
hiedenen Konsequenzen führen: Für P

LAS

� P

OPT

erfolgt ein partielles

Entwei
hen der Wassersto�atome aus der a-Si S
hi
ht. Dieser Prozess beginnt bei Temperatu-

ren von ungefähr 150

◦
C ([109℄.

Wenn die Laserleistung weiter erhöht wird, d. h. P

LAS

< P

OPT

gilt, beginnt in der a-Si S
hi
ht

ein homogener Prozess der SPC, bei dem Si-Nanokristallite entstehen. Da die Absorption im

gebildeten n
-Si viel kleiner ist als im entspre
henden Volumen der a-Si S
hi
ht, verringert

si
h die Gesamtabsorption der S
hi
ht, was zu einer Verringerung der Temperatur und der

Unterdrü
kung der SPC führt. Dieses Stadium der LISPC ist deutli
h in Abbildung 7.4 zu

sehen: Im inneren Berei
h des Laser�e
ks war während des Laserbes
husses die absorbierte

Energie ho
h genug um eine homogene Bildung von Si-Nanokristalliten in der gesamten a-Si

S
hi
ht zu verursa
hen. Da aufgrund des Gauss-förmigen Intensitätspro�ls des Laserstrahls der

Li
ht�uss am Rand des Laser�e
ks kontinuierli
h abnimmt, rei
ht ab einem gewissen Punkt

die absorbierte Energie ni
ht mehr für eine vollständige Kristallisation der a-Si S
hi
ht aus.

Ausgehend davon, dass an der oberen a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht die Li
htabsorption 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/SiO2-Grenzs
hi
ht verhindert wird. Je gröÿer

nun der Abstand zum Zentrum des Laserstrahles wird, umso niedriger wird die in der a-Si

S
hi
ht absorbierte Energie und umso weniger Si-Nanokristallite bilden si
h unter der oberen

a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht. Ab einem bestimmten Abstand ist dann die absorbierte Energie so

klein, dass selbst an der oberen a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht keine Bildung von Si-Nanokristalliten

mehr statt�ndet. Das eben bes
hriebene Verhalten ist deutli
h in Abbildung 7.4b zu erkennen

und erklärt zudem sowohl die ges
hwungene Form der a-Si/n
-Si Grenz�ä
he als au
h die übrig

gebliebenen a-Si Berei
he.

Wenn die P

LAS

kontinuierli
h weiter gesteigert wird, wobei immer no
h P

LAS

. P

OPT

gilt, kann

einerseits die gesamte a-Si S
hi
ht dur
h die SPC in Si-Nanokristallite transformiert werden,

andererseits führt der höhere Li
ht�uss im zentralen Berei
h des Laserstrahls zum Wa
hs-

tum der Si-Nanokristallite. Bei einer entspre
henden P

LAS

wa
hsen diese solange, bis sie auf

bena
hbarte Si-Kristallite tre�en und es zwangsläu�g zur Koaleszenz kommt. Das Ergebnis

dieses Wa
hstums sind polykristalline, an Gitterdefekten rei
he Strukturen, die im gesamten

Volumen der S
hi
ht angeordnet sind. Dieses von der Entfernung zum Zentrum des Laserstrahls

abhängige Wa
hstum der polykristallinen Strukturen bei Steigerung der P

LAS

ist deutli
h in

den Abbildungen 7.5a und 7.5b erkennbar. Bei Betra
htung der gesamten (S)TEM-Ergebnisse

für den Berei
h P

LAS

. P

OPT

kann festgestellt werden, dass der erste vorges
hlagene Me
ha-

nismus, d. h. die homogene Keimbildung mit ans
hlieÿendem Wa
hstum der Keime, für die

Bildung der kristallinen Strukturen bei Verwendung von P

LAS

. P

OPT

verantwortli
h ist.

Im Fall von P

LAS

= P

OPT

ändert si
h das Kristallisationsverhalten: Es beginnt eine s
hnel-

ler SPC-Prozess an der Stelle der a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht, die dem Zentrum des Laserstrahls

am nä
hsten ist. Da die a-Si→
-Si Umwandlung eine Phasentransformation erster Ordnung

ist [177℄, verursa
ht die Kristallisation des a-Si latente Wärme, wodur
h zusätzli
he Energie
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7.4. Erweiterung des Modells für die LISPC

für eine weitere a-Si/
-Si Umwandlung verfügbar wird. Diese positive Antwort des Systems

kann zur autokatalytis
hen, explosiven Kristallisation führen [178�180℄, bei der nur eine initia-

le Zündung des Prozesses nötig ist. Na
h der Transformation werden die Strukturen für das

Li
ht (λ = 532 nm) transparenter, die Li
htabsorption wird verringert und die Erwärmung des

Materials dur
h das Li
ht fällt na
h der Kristallisation sehr stark ab [6, 162℄. Dadur
h kann die

Temperatur im System ni
ht weiter ansteigen, wodur
h bei Verwendung der entspre
henden

P

LAS

ein S
hmelzen des Siliziums verhindert wird.

Als ein Ergebnis dieses Prozesses ist die gebildete S
hi
ht nahezu monokristallin, wodur
h das

Auftreten von groÿen Körner mit lateralen Ausdehnungen von bis zu 600 nm (vgl. Abbildung

7.6) erklärt werden kann. Weiterhin haben Kalkulationen zum dur
h die Li
htabsorption in-

duzierten Anstieg der Ober�ä
hentemperatur in a-Si/SiO2-Nanostrukturen bestätigt, dass, im

Gegensatz zur traditionellen Laserkristallisation, bei Verwendung der optimalen Laserleistung

und der optimalen Wellenlänge, der Li
ht�uss ni
ht ho
h genug ist um die Temperatur des a-Si

bis zum S
hmelzpunkt zu erhöhen [162℄. Jedo
h ist anzumerken, dass der Übergang vom Vo-

lumen-Keimbildungsme
hanismus zum Grenzs
hi
ht-Keimbildungsme
hanismus ni
ht abrupt

bei einer bestimmten P

LAS

erfolgt. Sowohl Abbildung 7.6b als au
h Abbildung 7.5b zeigen die

glei
hzeitige Existenz von kristallinen Strukturen vers
hiedener Qualitäten innerhalb der kris-

tallisierten Si-S
hi
ht, d. h. groÿe kristalline Körner mit einer geringen Di
hte an Gitterdefekten

und Gebiete mit kleinen Körnern mit einer hohen Di
hte an Gitterdefekten. Dies lässt einen

grundlegenden Unters
hied in den Kristallisationsbedingungen für beide Berei
he vermuten,

wobei die niedrige Di
hte an Gitterdefekten in den groÿen Körnern die Verantwortli
hkeit des

Grenzs
hi
ht-Keimbildungsme
hanismuses für die Kristallisation unterstützt und der Volumen-

Keimbildungsme
hanismus für die Gebiete mit der hohen Di
hte an Gitterdefekten verantwort-

li
h sein kann.

Wenn P

LAS

> P

OPT

gewählt wird, dann ist, au
h na
h der LISPC, die absorbierte Energie

groÿ genug um die kristallisierte Si-S
hi
ht weiter zu heizen, was letztli
h zum S
hmelzen des

Siliziums führt. In diesem Fall erfolgt na
h einer entspre
henden Absenkung des Li
ht�usses die

Kristallisation aus der Si-S
hmelze. Dabei entstehen Strukturen die mit denen na
h einer tradi-

tionellen Laserkristallisation verglei
hbar sind. Eine weitere Erhöhung der Laserleistung führt

ni
ht nur zum S
hmelzen des Siliziums: Vielmehr erfolgt aufgrund des hohen Temperaturgradi-

enten eine Di�usion der Si-Atome in das umgebende SiO2, wo ans
hlieÿend eine Clusterbildung

oder eine Oxidation (SiOx) erfolgt. Das Ablaufen dieser Prozesse konnte anhand der (S)TEM-

Aufnahmen in Abbildung 7.7 deutli
h gezeigt werden.

Bei dieser Diskussion wurde bisher ein Parameter gänzli
h verna
hlässigt, der aber dur
haus

einen ents
heidenden Ein�uss auf den Prozess der LISPC haben kann. Wie bereits in Abs
hnitt

7.1 dargelegt wurde, ist die Abs
heidung mittels RPECVD von sowohl a-Si als au
h SiO2 dur
h

die Einlagerung von respektablen Mengen an Wassersto� begleitet. Dieser wird im Allgemeinen

in der Form von Si-H oder Si-H2 Komplexen [106, 168, 169℄ bzw. Si-OH oder Si(OH)n Komple-

xen eingelagert [170, 171℄. Als ein auf Wassersto� basierender Me
hanismus, der einen Ein�uss

auf den Kristallisationsprozess haben kann, ist der Staebler-Wronski E�ekt bekannt [181℄.

Die Bestrahlung von a-Si:H mit Li
ht wird s
hon seit vielen Jahren im Zusammenhang mit

der Degradation von a-Si:H Solarzellen untersu
ht. Vers
hiedene Autoren s
hlugen ein entspre-


hendes Modell für diese Degradation vor [109, 182, 183℄: Es basiert auf der Annahme, dass

photogenerierte Lö
her in der Nähe von Mikroporen eingefangen werden und sie dadur
h die

Bewegung von Wassersto�atomen auf internen Ober�ä
hen der Mikroporen hervorrufen kön-

nen. Der atomare Wassersto� hinterlässt dann eine ungesättigte Bindung und kann zudem

andere, si
h in der Nähe be�ndende s
hwa
he Si-Si Bindungen aufbre
hen. Dabei entstehen
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7.4. Erweiterung des Modells für die LISPC

sowohl neue Si-H oder Si-H2 Komplexe als au
h eine weitere ungesättigte Bindung. Letztli
h

konnte eine Nettoerhöhung der ungesättigten Bindungen beoba
htet werden [109℄.

Im Fall der LISPC unter optimalen Beleu
htungsbedingungen ist es sehr wahrs
heinli
h, dass

der Staebler-Wronski E�ekt [181℄ ein die Kristallisation fördernder Me
hanismus ist. Da auf-

grund der Anwendung eines Laser der Photonen�uss bei der LISPC, vergli
hen mit den Ex-

perimenten in [109, 182, 183℄, viel höher ist, kann davon ausgegangen werden, dass nahezu

alle Wassersto�atome dur
h die Beleu
htung aktiviert werden und somit eine groÿe Anzahl an

(SiH2)n Komplexen (Polysilane) gebildet wird. Zur selben Zeit erfolgt dur
h die Li
htabsorpti-

on eine sehr s
hnelle und starke Erwärmung der Probe, so dass bei Verwendung von P

OPT

eine

�nale Temperatur von 1500 K errei
ht werden kann [162℄. Sol
h eine Temperatur ist nahe am

S
hmelzpunkt des a-Si [184℄. Da der in den Wassersto�komplexen gebundene Wassersto� bei

Temperaturen um 150

◦
C anfängt zu entwei
hen ([109℄ und Referenzen darin), �ndet eine sehr

s
hnelle E�usion des Wassersto�s aus der a-Si S
hi
ht statt, die dur
h eine extensive Aufspal-

tung von Si-Si Bindungen und somit einer Ërwei
hung"des Materials begleitet wird. Der �nale

Zustand der a-Si S
hi
ht ist dann verglei
hbar mit einer unterkühlten Si-S
hmelze. Da die Li
h-

tabsorption an der oberen a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht beginnt, sollte dieser unterkühlte Zustand

au
h zuerst dort auftreten, am wahrs
heinli
hsten in dem Berei
h, in dem Laser�ussdi
hte am

gröÿten ist. Ans
hlieÿend kollabiert die unterkühlte Si-S
hmelze, was zur Bildung eines kristal-

linen Si-Keims führt. Da das angrenzende Si-Material in einem verglei
hbar "wei
henSZustand

vorliegt, kann ein explosives, epitaktis
hes Wa
hstum des Si-Keims statt�nden, was letztli
h in

groÿen Si-Körnern von hoher Kristallqualität resultiert [178℄.

Anhand der Erwei
hung des Si-Materials dur
h die E�usion des eingelagerten Wassersto�es

kann au
h ein weiteres Phänomen der LISPC unter optimalen Beleu
htungsbedingungen er-

klärt werden. Die HF-STEM Aufnahmen in Abbildung 7.6 zeigen, dass die maximale Di
ke der

Si-Körner 
ir
a 70 nm beträgt, was di
ker als die ursprüngli
h deponierte, 60 nm di
ke a-Si

S
hi
ht ist. Andererseits beträgt die Di
ke der kristallisierten S
hi
ht in einigen Abs
hnitten

nur 25 nm bis 40 nm. Weiterhin variiert au
h die Di
ke der SiO2-De
ks
hi
ht zwis
hen 30 nm

und 70 nm. Die dünnen Berei
he der kristallisierten Si-S
hi
ht können zum Teil mit dem Volu-

menverlust dur
h die Kristallisation oder mit einer partiellen Oxidation der Si-S
hi
ht erklärt

werden. Andererseits benötigen die verdi
kten Abs
hnitte der Si-S
hi
ht eine spezielle Erklä-

rung, da ein lateraler Transfer von Si-Atomen aus den dünnen Abs
hnitten wegen der kurzen

Zeit des Prozesses als unwahrs
heinli
h ers
heint.

Eine mögli
he Erklärung könnte in der Ërwei
hung"der SiO2-S
hi
hten dur
h die si
h aus der

Si-S
hi
ht bewegenden Wassersto�atome liegen. Zudem aktiviert die von der Si-S
hi
ht trans-

ferierte Wärme glei
hzeitig die beim S
hi
htwa
hstum eingelagerten Wassersto�atome im SiO2.

Der frei gewordene, atomare Wassersto� reduziert ans
hlieÿend das SiO2 über Silanol-Komple-

xe [185℄ zu atomarem Si, Si-Nano
lustern und SiOx, solange die lokale herrs
hende Temperatur

für doe Prozesse ausrei
hend ho
h ist. Im SiOx �ndet zudem bei Temperaturen über 1200 K

der Prozess der Phasenseparation statt [186�189℄, der das SiOx in stö
hiometris
hes SiO2 und

Si-Nanokristallite entmis
ht. Letztli
h wird das entstandene Si-Material im aus der ursprüng-

li
hen a-Si S
hi
ht epitaktis
h wa
hsenden Si-Kristall eingebaut, wodur
h die Di
ke der Si-

Körner über die nominelle Di
ke der a-Si S
hi
ht vergröÿert wird. Die während der Reduzie-

rung entstandenen Wassermoleküle und der atomare Wassersto� entwei
hen während und na
h

der Kristallisation aus dem S
hi
htstapel. Es wird angenommen, dass das Silizium in der Si-

S
hi
ht aufgrund der bei der LISPC errei
hten Temperaturen wassersto�frei ist [190℄. Zudem

könnte bei der Benutzung von P

LAS

� P

OPT

die absorbierte Energie so ho
h sein, dass es zu

einer explosionsartigen E�usion des Wassersto�s kommt, die ein Aufbre
hen der SiO2-De
k-
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s
hi
ht bewirkt. Dadur
h könnte Sauersto� aus der Luft die unterkühlte Si-S
hmelze errei
hen,

wodur
h einerseits die nahezu vollständige Oxidation der a-Si S
hi
ht und andererseits das

Auftreten der tiefen Gräben in der SiO2-De
ks
hi
ht in Abbildung 7.7 erklärt werden kann.

Dieser Me
hanismus kann plausibel die starke Reduzierung der SiO2-De
ks
hi
ht über den

groÿen Si-Körnern erklären. Jedo
h ist die weniger starke Abnahme der SiO2-De
ks
hi
ht über

den dünnen Si-Körnern damit ni
ht bes
hreibbar (vgl. Abbildung 7.6a). Aktuell existiert keine

�nale Erklärung für letzteren E�ekt, der wahrs
heinli
h au
h für die Reduzierung der SiO2-

De
ks
hi
ht bei P

LAS

< P

OPT

verantwortli
h ist. Ein weiteres, vorstellbares Szenario wäre, dass

während der Kristallisation die gesamte Si-S
hi
ht in Ri
htung der Ober�ä
he des S
hi
htsys-

tems verlagert wird. In sol
h einem Fall würde si
h die obere a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht über die

bes
hriebenen Me
hanismen in Ri
htung der Ober�ä
he des S
hi
htsystems bewegen und die

untere Grenzs
hi
ht würde ihr aufgrund der Oxidation des 
-Si folgen. Sol
h ein Phänomen

könnte au
h die wellenartige Form der einzelnen S
hi
hten verursa
hen.

7.5 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die Me
hanismen hinter der LISPC einer 60 nm di
ken a-Si S
hi
ht,

die zwis
hen zwei SiO2-S
hi
hten eingebettet und auf einem Quarzsubstrat abges
hieden wur-

de, untersu
ht und analysiert. Die erfolgten Raman- und (S)TEM-Charakterisierungen zeigten,

dass unter Verwendung optimaler Beleu
htungsbedingungen die Bildung einer nahezu vollstän-

dig kristallisierten Si-S
hi
ht erfolgt. Diese S
hi
ht besteht aus Si-Körnern von hoher kristalliner

Qualität mit einer sehr niedrigen Di
hte an Kristalldefekten, wobei diese Körner laterale Aus-

dehnungen von 600 nm errei
hen können.

Untersu
hungen zur Abhängigkeit der LISPC von der verwendeten Laserleistung gaben Ein-

si
ht in die bei der LISPC agierenden Kristallisationsme
hanismen. Während bei verglei
hs-

weise kleinen Laserleistungen die homogene Keimbildung mit ans
hlieÿendem Wa
hstum der

Keime für die Ausbildung von primär nanokristallinen Strukturen verantwortli
h ist, erfolgt

die Kristallisation unter optimalen Bedingungen von der oberen a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht über

die autokatalytis
he, explosive Kristallisation, die zu einem epitaktis
hen Wa
hstum von Si-

Strukturen mit hoher Kristallqualität führt. Die Anwendung zu hoher Laserleistungen resultiert

hingegen im S
hmelzen des Siliziums, was Strukturen wie bei der herkömmli
hen Laserkristal-

lisation bedingt.

In der Bes
hreibung der während der LISPC ablaufenden Me
hanismen wurden weitere Para-

meter, die einen ents
heidenden Ein�uss auf die Kristallisation haben, berü
ksi
htigt: So wurde

sowohl der Ein�uss von während der Deposition eingelagerten Wassersto� als au
h der Ein�uss

der thermis
hen Leitfähigkeit des Substrates diskutiert. Jedo
h konnten im Rahmen diese Ar-

beit ni
ht alle Parameter untersu
ht werden, so dass weitere Untersu
hungen hinsi
htli
h des

umgebenden Mediums (z.B. UHV, Wasser, S
hutzgas), der Temperatur des Substrates oder

der Veränderung des Wassersto�gehaltes erfolgen müssen.

Der Ein�uss der Laserparameter auf die Erzeugung von Si-Ho
hdru
kphasen konnte leider ni
ht

untersu
ht werden. Dies lag daran, dass bei der Kristallisation in den gewählten Modellsyste-

men keine Si-Ho
hdru
kphasen entstanden. Hierfür sind weitere Untersu
hungen an a-Si/SiO2

MQW-S
hi
htstapeln nötig, da auf Grundlage der im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Er-

gebnisse zu vermuten ist, dass erst die alternierende Stapelung der dünnen a-Si bzw. SiO2-

S
hi
hten bei der Kristallisation zu den für die Phasentransformation benötigten Drü
ken im
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Si-Material führt. Dabei haben die stark unters
hiedli
hen S
hmelzpunkte von a-Si und SiO2

einen ents
heidenden Ein�uss: Bei der starken Erwärmung des Gesamtsystems versu
hen die

a-Si S
hi
hten si
h auszudehnen während das umgebende SiO2-Material dies verhindert. Die

Erzeugung der Si-Ho
hdru
kphasen ist dabei unabhängig von der angewandten Kristallisati-

onsmethode.
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8 Zusammenfassung und Ausbli
k

Gegenstand der vorliegenden Dissertation ist die elektronenmikroskopis
he Charakterisierung

von Si-Polymorphen mit dem Ziel der Aufklärung der Me
hanismen, die zur Entstehung von

Si-Ho
hdru
kphasen in unters
hiedli
hen Si-basierten Systemen führen. Dabei ist die Arbeit

thematis
h in drei voneinander unabhängige Teilberei
he gegliedert.

Der erste Teil befasst si
h mit der Simulation und der experimentellen Aufnahme von EELS-

Spektren der Si L2,3-Kanten vers
hiedener Phasen des Siliziums. Zu diesem Zwe
k erfolgte in

Indentierungs- und Ritzexperimenten zunä
hst die gezielte Herstellung von Referenzproben mit

den Ho
hdru
kphasen Si-III und Si-XII. Die Entstehung der Ho
hdru
kphasen wurde sowohl in

aufgenommenen Kraft-Eindringtiefe-Kurven anhand des auftretenden pop-out Ereignisses als

au
h dur
h die Präsenz entspre
hender Intensitäten in Raman-Spektren ersi
htli
h. Im Rah-

men der Experimente mit vers
hiedenen Indenterformen zeigte si
h, dass bei Verwendung eines

sphäris
hen Indenters sowohl das gröÿte Volumen an Si-Ho
hdru
kphasen als au
h das gerings-

te Aspektverhältnis des resultierenden Eindru
ks entstand. Beides erwies si
h als vorteilhaft

für die elektronenmikroskopis
he Präparation und die EELS-Untersu
hungen.

Keineswegs trivial stellt si
h die elektronenmikroskopis
he Präparation von Si-Ho
hdru
kpha-

sen enthaltenden Proben dar. Die thermis
he Instabilität der Si-Ho
hdru
kphasen führte dazu,

dass die klassis
hen Präparationsverfahren angepasst und weiterentwi
kelt werden mussten. Bei

der plane view TEM-Präparation mit dem PIPS im diskontinuierli
hen Betrieb konnten elek-

tronentransparente Proben mit Si-Ho
hdru
kphasen präpariert werden. Dabei ergaben Unter-

su
hungen mit Elektronenbeugung, dass im dur
hstrahlten Probenvolumen neben den Phasen

Si-III und Si-XII au
h stets die Phase Si-I und/oder a-Si vorkommen.

Zudem stellte si
h heraus, dass aufgrund des lokal begrenzten Vorkommens der Si-Ho
hdru
k-

phasen die Verwendung einer FIB für die Präparation von Quers
hnitten unumgängli
h ist,

wobei au
h bei dieser Methode die thermis
he Belastung dur
h die Ga

+
-Ionendünnung zu be-

a
hten ist. Dies o�enbarte si
h am primären Auftreten der Phasen Si-IV und Si-XIII in den

präparierten FIB-Lamellen. Als ein weiteres Resultat der Untersu
hungen ist damit der Er-

kenntnisgewinn zu sehen, dass au
h bei der FIB-Präparation die thermis
he Belastung der

Proben ni
ht zu verna
hlässigen ist.

Weiterhin konnte mittels Elektronenbeugung und DF-TEM Aufnahmen gezeigt werden, dass

in Ho
hdru
kphasen kristallisierte Strukturen au
h no
h in ultradünnen Probenberei
hen mit

Di
ken zwis
hen 40 nm und 80 nm existieren. Erst diese Tatsa
he ermögli
hte die Untersu
hung

der ELNES der Si L2,3-Kanten bei einer Bes
hleunigungsspannung im STEM von 100 kV.

Da in den dur
hstrahlten Volumina neben den Si-Ho
hdru
kphasen au
h stets die Phase Si-

I und/oder a-Si vorkommen, war im Rahmen der EELS-Untersu
hungen zunä
hst für beide

Phasen die exakte Bestimmung der jeweiligen Feinstruktur ihrer Si L2,3-Kanten sowie der Kan-

tenenergien Et nötig. Hierfür wurde eine eigens entwi
kelte Methode präsentiert, mit der trotz

der groÿen Intensitätsunters
hiede zwis
hen dem ZLP und den Si L2,3-Kanten im verwendeten

experimentellen Aufbau die Et der Phase Si-I bzw. des a-Si bestimmt werden kann. Die hohe

Güte der entwi
kelten Methode wurde anhand der Phase Si-I dur
h den Verglei
h der eigenen
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Zusammenfassung

Ergebnisse mit den Resultaten von Batson na
hgewiesen [90℄. Obwohl die Et der L2,3-Kanten

des a-Si und der Phase Si-I innerhalb der Messgenauigkeit übereinstimmen (Et = 99,82±0,04
eV), sind beide Phasen aufgrund der Unters
hiede in ihren kantennahen Feinstrukturen den-

no
h eindeutig unters
heidbar.

In einem nä
hsten S
hritt erfolgte die Präsentation der mittels DFT bere
hneten s,d-artigen

pDOS der Phasen Si-I, Si-III, Si-IV und Si-XII. Ein Verglei
h des experimentell ermittelten

Referenzspektrums der Phase Si-I mit der dazugehörigen s,d -artigen pDOS zeigte, dass diese

nahezu der ELNES der experimentell ermittelten Si L2,3-Kanten entspri
ht. Unter der Annah-

me, dass dies für die anderen Si-Phasen ebenfalls zutri�t, erfolgte somit im Rahmen dieser

Arbeit die erstmalige Präsentation von bere
hneten EELS-Spektren der L2,3-Kanten der Ho
h-

dru
kphasen Si-III, Si-IV und Si-XII.

Ans
hlieÿend wurden experimentell aufgenommene EELS-Spektren der Si-Ho
hdru
kphasen

enthaltenden Proben präsentiert. Na
hdem in den aufgenommenen EELS-Spektren die Anteile

der Si-Ho
hdru
kphasen von den Anteilen des a-Si bzw. der Phase Si-I getrennt wurden, er-

folgte die Diskussion der resultierenden Feinstruktur. Je na
h energetis
her Lage der einzelnen

Peaks der ELNES konnten diese den Phasen Si-III, Si-IV und Si-XII zugeordnet werden. Als

�naler S
hritt gelang eine Abs
hätzung der jeweiligen Et der L2,3-Kanten der Ho
hdru
kphasen

Si-III (100,7 ± 0,05 eV), Si-IV (101,5 ± 0,05 eV) und Si-XII (101,6 ± 0,05 eV), die im Verglei
h

zur Phase Si-I (bzw. zum a-Si) zu höheren Energieverlusten vers
hoben sind.

Der zweite Teil der vorliegenden Dissertation befasst si
h mit der Entstehung von Si-Ho
hdru
k-

phasen bei der Interaktion von fs-Laserpulsen mit Si-Ober�ä
hen. Die Abhängigkeit der Gröÿe,

der Form und der Periodizität der beim Laserbes
huss entstehenden LIPSS von den gewählten

Parametern des verwendeten Lasersystems wurde visualisiert. Am Rand des Ablationskraters,

d.h. auÿerhalb der LIPSS, wurden aus a-Si bestehende Ober�ä
henwellungen vers
hiedenster

Orientierung na
hgewiesen. Dieser Fakt ist ein deutli
hes Indiz für eine beträ
htli
he Puls-zu-

Puls Rü
kkopplung bei der selbstorganisierten Ausbildung der Ober�ä
henstrukturen dur
h

einen wiederholten Bes
huss mit fs-Laserpulsen.

Quers
hnittsuntersu
hungen der LIPSS zeigten, dass deren Ober�ä
he frei von a-Si ist. Viel-

mehr ergaben die TEM-Untersu
hungen, dass a-Si nur im Berei
h der Flanken der LIPSS sowie

in den dazwis
hen liegenden Gräben auftritt. Es ist anzunehmen, dass die Amorphisierung des

kristallinen Si-Ausgangsmaterials ein Zwis
henstadium der Ablation darstellt und eine tragen-

de Rolle im Entstehungsprozess der LIPSS hat.

Die innere Struktur der LIPSS ist dur
h stark deformierte Berei
he gegeben, in denen Korn-

grenzen, Zwillinge, Stapelfehler und Versetzungen in groÿer Häufung auftreten. Letztere wurden

zudem am Boden der Gräben zwis
hen den LIPSS na
hgewiesen. Die TEM-Untersu
hungen

zeigten zudem, dass die Si-Ho
hdru
kphasen nur in den stark deformierten Berei
hen auftreten.

Auf der Basis der erfolgten Untersu
hungen wurde ein mögli
her Me
hanismus für die Entste-

hung der Si-Ho
hdru
kphasen dur
h fs-Laserpulse präsentiert und diskutiert. Dieser bes
hreibt,

wie das Zusammenwirken von Ablation, entstehenden Dru
kwellen und Gitterdefekten eine Bil-

dung der Si-Ho
hdru
kphasen begünstigt.

Gegenstand des letzten Teils dieser Arbeit ist die Kristallisation von dünnen a-Si S
hi
hten

über die LISPC und die Klärung der Frage, ob die Entstehung der Phase Si-III ein E�ekt des

Kristallisationsme
hanismus ist oder aus dem strukturellen Aufbau kristallisierter a-Si/SiO2

MQW-S
hi
htstapel resultiert. Zu diesem Zwe
k erfolgte die Charakterisierung von dünnen, in

SiO2 eingebetteten a-Si S
hi
hten, die unter vers
hiedenen Bedingungen kristallisiert wurden.
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Zusammenfassung

Die Untersu
hung der Abhängigkeit der LISPC von der verwendeten Laserleistung gewährte

einen Einbli
k in die agierenden Kristallisationsme
hanismen: Während bei niedrigen Laser-

leistungen die homogene Keimbildung mit ans
hlieÿendem Wa
hstum der Keime für die Aus-

bildung von primär nanokristallinen Strukturen verantwortli
h ist, erfolgte die Kristallisation

unter optimalen LISPC-Bedingungen von der oberen a-Si/SiO2-Grenzs
hi
ht über die auto-

katalytis
he, explosive Kristallisation. Diese resultierte in ausgedehnten Si-Körnern mit einer

hohen Kristallqualität. Die Anwendung zu hoher Laserleistungen führte hingegen zum S
hmel-

zen des Si-Materials.

Der Ein�uss struktureller Parameter, wie des während der Deposition eingelagerten Wasser-

sto�s oder die thermis
he Leitfähigkeit des Substrates, wurden diskutiert. Jedo
h konnten im

Rahmen diese Arbeit ni
ht alle Parameter untersu
ht werden, so dass weitere Charakterisierun-

gen hinsi
htli
h des umgebenden Mediums, der Temperatur des Substrates oder einer Variation

des Wassersto�gehaltes erforderli
h sind.

Bei der Kristallisation des gewählten Modellsystems entstanden keine Si-Ho
hdru
kphasen.

Auf Grundlage der im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse ist zu vermuten, dass die

alternierende Stapelung dünner a-Si bzw. SiO2-S
hi
hten die für die Phasentransformation be-

nötigten Drü
ke im Si-Material bewirkte. Es ist anzunehmen, dass dabei die vers
hiedenen

S
hmelzpunkte von a-Si und SiO2 einen ents
heidenden Ein�uss haben. Zur endgültigen Auf-

klärung dieses Sa
hverhaltes sind weitere Untersu
hungen an a-Si/SiO2 MQW-S
hi
htstapeln

nötig.
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